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ПРЕДИСЛОВИЕ

П ервое издание учебника «М еталлография» было 
выпущено в свет в 1963 г. В ССС Р это единствен­
ный учебник по металлографии. Представленный 
в нем материал является основой всех структур­
ных аспектов металлургических процессов. Третье 
(исправленное и дополненное) издание приведено 

в соответствие с программами наиболее полных 
курсов по специальностям «Ф изика металлов» и 
«М еталловедение, оборудование и технология тер­
мической обработки металлов», поэтому препода­
ватели других специальностей смогут пользоваться 
этим учебником как  основой. Д л я  достижения у к а ­
занного соответствия написана новая глава «М е­
тоды эксперимента в металлографии». При напи­
сании учебника приняты во внимание научные до­
стижения последних лет. Выход в свет учебника 
И. И. Н овикова «Дефекты кристаллического стро­
ения металлов» позволил автору исключить эту 
тему из основного текста. О днако в связи с р а з ­
личиями в учебных планах вузов элементы кри­
сталлограф ии и теории дефектов все ж е даны 
в приложении 1.

Ценные советы профессоров Б. А. К олачева и 
И. И. Новикова, а такж е преподавателей кафедры  
металлографии М осковского института стали и 
сплавов, особенно профессора В. Ю. Н овикова и 
доцента Ю. В. Чешли, способствовали усоверш ен­
ствованию учебника. Автор по-прежнему благода­
рен за помощь сотрудникам кафедры, имена ко­
торых упомянуты в предыдущем издании (1971 г.). 
Коллективный опыт этой кафедры  отраж ен и 
в третьем издании. Всем названным товарищ ам и 
сотрудникам автор вы раж ает свою искреннюю 
благодарность. Особенно хочется отметить скрупу­
лезный анализ книги, выполненный ее рецензен­
том профессором Б. А. Колачевым, который помог 
автору своими рекомендациями.



ВВЕДЕНИЕ

Металлография ■— это металлургическая дисциплина о структурах различ­
ных металлов и сплавов и закономерностях структурообразования.

Многие считают, что слова «металлография» и «металловедение» явля­
ются синонимами. В ряде книг указывается на принадлежность металлогра­
фии к металловедению в качестве ее составной части. В действительности 
металловедение — это дисциплина, изучающая легирование и термообработку 
металлических материалов как способов получения необходимых эксплуата­

ционных и технологических свойств. Она базируется на металлографии, как 
и другие металлургические дисциплины: литейное производство, обработка 
давлением, физика металлов и специальные сплавы.

Металлография не охватывает всего разнообразия свойств металлов и 
если в учебнике приведены некоторые из них, то только в целях более пол­
ной иллюстрации структурных превращений.

Металлография развивалась главным образом на базе производственного 
опыта и таких наук, как физическая химия и структурный анализ.

В данном учебнике основное внимание уделено диаграммам фазового 
равновесия и закономерностям структурообразования.

Основоположниками металлографии являются инженеры П. П. Аносов 
(1799— 1851) и Д. К. Чернов (1839— 1921).

Великий русский металлург Павел Петрович Аносов на Златоустовской 
заводе впервые (в 1831 г.) применил микроскоп для исследования струк­
туры металлов. Ему принадлежит приоритет в создании легированных ста­
лей. Он разработал теорию и технологию изготовления клинков из булатной 
стали. Из его работ стало ясно, что так называемый булатный узор на по­
верхности стали зависит непосредственно от ее структуры во всем объеме.

Исключительно велико значение работ Дмитрия Константиновича Чер­
нова, всемирно признанного отцом металлографии. В 1868 г. Д. К Чернов 
впервые указал на превращения в твердой стали при определенных темпе­
ратурах, сопровождающиеся тепловыми эффектами. В дальнейшем Д. К. Чер­
нов высказал предположение, что эти превращения аллотропические. 

Впоследствии это было подтверждено рентгеноструктурным анализом. Изобра­
женная графически зависимость температуры этих превращений и плавле­
ния стали от содержания в ней углерода, которая была найдена Д. К. Чер­
новым по цветам каления, явилась прототипом диаграммы равновесия Fe — 
С. Однако идеи о фазовом равновесии появились позднее, после работ Гиббса 
и ученых голландской школы.

Своим открытием аллотропических превращений в стали Д. К Чернов 
заложил прочный фундамент теории термической обработки стали. Крити­
ческие точки в стали, найденные им, позволили рационально выбирать тем­
пературу ее закалки, отпуска и пластической деформации в производствен­
ных условиях. Он указал также на значение длительности выдерживания 
стали при той или иной температуре, заложив тем самым основы изучения 
кинетики фазовых превращений и формирования структуры.

В работах по кристаллизации стали и строению слитка (1878) Д. К. Чер­
нов изложил основные идеи теории затвердевания, не утратившие научного 
и практического значения и в настоящее время.

Основные законы фазового равновесия, в частности правило фаз, изло­
жил в 1873— 1876 гг. Гиббс, основываясь на законах термодинамики. Его 
работы были представлены в столь малодоступной форме, что только через 
10 лет (в 1883 г.) они нашли применение и дальнейшее развитие в трудах 
голландских ученых Ван-дер-Ваальса и Розебома. В 1893 г. Ван Рейн ван 
Алькемаде показал, что из законов Гиббса о минимуме термодинамического 
потенциала можно вывести все типовые диаграммы равновесия, не ^прибе­
гая дополнительно ни к каким другим допущениям. Работы Ван Рейн ван 
Алькемаде послужили прочной основой для металлографии фазового рав­
новесия двухкомпонентных систем и уже в 1897 г. английский ученый Ро- 
бертс-Аустен на основе собственных опытов и данных Д. К. Чернова впер­
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вые построил диаграмму фазового равновесия Fe — С. В последующие годы 
эту диаграмму изучали многие ученые, как русские (Н. М. Гутовский,
П. Я. Сальдау, Н. П. Чижевский, Н. М. Витторф), так и зарубежные (Ге­
рене, Осмонд, Розебом и др.).

Работы по построению диаграмм равновесия других систем в значи­
тельной степени были облегчены в результате создания Н. С. Курнаковым 
и его последователями физико-химического анализа, основы которой были 
заложены великим русским химиком Д. И. Менделеевым в 60—70-е годы 
XIX столетия.

В процессе исследований были обнаружены многие ранее неизвестные 
фазы в металлических сплавах. В отличие от препаративного химического 
анализа в физико-химическом анализе обнаружение новой фазы не связано 
с ее выделением из сплава и определением ее состава в изолированном со­
стоянии.

Над построением и созданием диаграмм равновесия много работали 
Тамман и его ученики. Последовательное описание фазового равновесия 
систем из трех компонентов появилось в публикации Мазинга (1933), уче­
ника Таммана.

Таким образом, металлография, термодинамика и физическая химия 
вместе взятые представляли собой стройное учение о фазовом равновесии 
металлических систем, составляющее значительную часть современной ме­
таллографии.

Для решения практических задач металлографии необходимо знать не 
только фазовое равновесие той или иной конкретной системы. Обязательно 
знание структуры сплавов в широком смысле этого слова, атомного строе­
ния фаз, составляющих сплав, а также распределения, размера и формы 
кристаллов каждой фазы, т. е. всего, что характеризует структуру.

Определение атомного строения фаз стало возможным после открытия 
Лауэ (1912), показавшего, что атомы в кристалле регулярно заполняют 
пространство, образуя пространственную решетку, и что рентгеновские лучи 
имеют волновую природу. В последнее время для структурного анализа, 
кроме рентгеновских лучей, используют электроны и нейтроны. Соответствую­
щие методы исследования называются электронографией и нейтронографией. 
Электронная оптика позволила усовершенствовать микроскопию. В настоящее 
время на электронных микроскопах полезное увеличение доведено до 105 
раз, в то время как на обычных световых микроскопах оно не превышает 
2000.

Первой работой, в которой были заложены математические основы об­
щей теории кристаллизации, явилась работа Фольмера и Вебера (1925 г.)
В ней была дана статистическая теория образования зародыша. Далее эта 
теория развивалась Я- И. Френкелем, Тамманом, Странским, Каишевым и др. 
Следует сказать, что еще в 1878 г. Д. К- Чернов сформулировал основные 
идеи этой теории: образование «зачатков» («зародышей» в современной тер­
минологии) и их рост.

Общая теория кристаллизации была применена для исследования пре­
вращения в твердых металлах Тамманом (1931, скорость роста зародыша 
при аллотропии олова) и другими исследователями. В посмертной работе 
Н. И. Беляева (1877— 1920), изданной в 1925 г., показано, что скорость 
превращения аустенита экстремально зависит от степени переохлаждения. 
В 1930 г. Давенпорт и Бейн (США) построили количественную зависимость 
превращения переохлажденного аустенита от степени его переохлаждения 
и представили полученные ими результаты в виде S -образной кривой. Их 
работа вызвала значительный отклик в виде множества исследований, на 
основе которых были созданы новые разновидности термической обработки 
стали. Среди дальнейших работ следует особо упомянуть работы, выполнен­
ные Б. В. Старком и его учеником И. Л. Миркиным (1935), в которых наи­
более полно описан распад аустенита на основе общей теории кристаллиза­
ции с использованием представлений о зарождении и росте. В 1927 г. 
Н. Я. Селяковым, Г. В. Курдюмовым и Н. Т. Гудцовым с помощью рентге­
новского анализа было сделано открытие, показывающее, что мартенсит
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в стали— это раствор внедрения углерода в металле с объемноцентрирован- 
ной тетрагональной решеткой. Последующие работы Г. В. Курдюмова и его 
многочисленных учеников и последователей привели к появлению общей 
теории термообработки стали, закалки и отпуска. Эти работы показали, что 
мартенситное превращение в равной степени относится и к сплавам цвет­
ных металлов, что в ряде случаев оно обратимо как термодинамически, 
так и морфологически. Работы исследователей школы Г. В. Курдюмова 
сыграли огромную роль в совершенствовании термообработки стали и спла­
вов цветных металлов и послужили основой создания новых материалов, 
таких как мартенситно-стареющие стали и сплавы, обладающие памятью 
формы.

Возможности упрочнения и изменения других свойств при старении 
сплавов были обнаружены почти одновременно во многих странах в начале 
текущего столетия. Впервые в 1920 г. Мерика, Вальтенберг и Скотт (США) 
показали, что закалочное старение сплавов протекает только в следующих 
случаях: 1) при наличии растворимости в твердом состоянии, повышаю­
щейся с ростом температуры; 2) после закалки на пересыщенный твердый 
раствор. В последующие годы старение сплавов в СССР изучали С. Т. Ко- 
нобеевский, Ю. А. Багаряцкий, М. И. Захарова, Д. А. Петров, за рубежом —  
Мерика, Гинье, Престон, Кестер и другие. Теория распада при старении была 
разработана С. Т. Конобеевским и его учеником Ю. А. Багаряцким.

Гипотезу об изменении структуры при отжиге деформированного ме­
талла впервые высказал в 1881 г. немецкий ученый Калишер. По-видимому, 
впервые непосредственно наблюдали структуры, образующиеся при рекри­
сталлизации, Карпентер и Элам в 1920 г. (Англия). Фундаментальный вклад 
в теорию рекристаллизации внес советский ученый А. А. Бочвар. Им в за­
конченной форме была разработана теория эвтектической кристаллизации 
(1934).

Советскому ученому С. С. Штейнбергу (главе уральской школы метал­
ловедов) и его ученикам принадлежит существенный вклад в теорию и экс­
периментальные основы структурообразования стали. Так, В. Д. Садовский, 
развивая идеи Д. К. Чернова, создал (1950) учение об образовании аусте- 
нита при нагревании стали, в котором четко указал на определяющую роль 
структурного и размерного соответствия, принцип которого и его значение 
для структурообразования были сформулированы С. Т. Конобеевским (1934) 
и П. Д. Данковым (1943). Этот принцип стал основополагающим в интер­
претации многочисленных структурных превращений.

Современная металлография при исследовании микроструктур во многих 
случаях опирается на дислокационную структуру. Для решения вопроса
о несоответствии между реальной и расчетной прочностями монокристаллов 
в 1934 г. Н. А. Бриллиантов и И. В. Обреимов выдвинули идею эстафет­
ного перемещения атомов в плоскостях сдвига. Независимо от этих совет­
ских ученых в том же году аналогичная гипотеза была сформулирована 
за рубежом Тейлором, Орованом, Поляни. Эти идеи со временем превра­
тились в экспериментально обоснованную теорию. Существенный вклад 
в теорию дислокаций внесли советские ученые Я. И. Френкель и Т. А. Кон- 
торова (1938 г.). Теория дислокаций излагается в отдельном курсе «Кристал­
лография и дефекты кристаллического строения металлов». При изучении 
металлографии ею необходимо пользоваться Ч

В настоящее время в Советском Союзе работают многие ученые — ме­
таллурги, металловеды и металлофизики, работы которых преемственно свя­
заны с научным наследием Н. С. Курнакова, А. А. Байкова, А. А. Ржешо- 
тарского, А. М. Бочвара, А. А. Бочвара, А .Л. Бабошина, М. Г. Окнова, 
К. П. Бунина, С. Т. Конобеевского, С. М. Воронова и других ученых, про­
долживших дело, начатое П. П. Аносовым и Д. К. Черновым. Приоритетная 
роль в создании школ металловедения в вузах принадлежит А. Л. Бабо- 
шину (Ленинград), А. М. Бочвару (Москва), С. С. Штейнбергу (Свердловск).

1 Элементарные основы кристаллографии и дефекты кристаллов при­
ведены в приложении 1 данного учебника.



ПЕРВАЯ ЧАСТЬ

Г л а в а  1
ХАРАКТЕРИСТИКА МЕТАЛЛА

Среди 92 элементов, встречающихся в естественных условиях, подавляющее 
большинство (около 70) — металлов. К металлоидам (неметаллам) относят 
Н, В, С, N, О; инертные газы (Не, Ne, Аг, Кг, Хе, Rn); галогены (F, С1, 
Br, I), а также Si, Р, S и др.

В табл. 1 справа от ломаной линии расположены металлоиды (неме­
таллы) , а слева — металлы. Указанное деление, естественно, является при-

Т а б л и ц а ! ? ! .  Периодическая система элементов Д. И. Менделеева
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ближенным. Например, олово в одной аллотропической модификации прояв­
ляет металлические свойства, а в другой — свойства неметаллов.

Все электроны в атоме распределены по энергетическим уровням. В по­
рядке возрастания энергии эти уровни обозначаются: Is, 2s, 2р, 3s, Зр, (3d, 4s), 
4р, (4d, 5s), 5р, (5d, 4f),  6s, (6d, 5f), 7s. Заполнение электронных уровней 
происходит в указанной последовательности. Уровни энергии, обозначенные 
индексами, заключенными в скобки, почти одинаковы и могут менять свой 
порядок в различных элементах

Среди#иеталлов имеются переходные металлы. Они расположены в сред­
ней части табл. 1 (обведены замкнутым контуром). Переходный металл 
характеризуется тем, что в его атоме (в изолированном состоянии) электрон­
ные уровни заполнены не последовательно.

В 4-м периоде в элементах от Sc до Ni Зй-оболочка не завершена (до 
10 электронов), в то время как 4$-оболочка уже содержит 1 или 2 элек­
трона. В 5-м периоде в элементах от Y до Pd незавершенной является 4d- 
оболочка. В 6-м периоде в элементах от La до Pt непоследовательно запол­
няются 4/ и 5й-оболочки. Металлы, атомы которых имеют полностью 
заполненные или совершенно незаполненные электронами d  и f-оболочки, на­

зываются простыми.

1 Реальное распределение электронов в атомах дано в приложении.
9
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В твердом теле атомы взаимодействуют между собой и их нельзя рас­
сматривать как изолированные. Однако, как видно на рис. 1, свойства 
металлов в твердом состоянии (твердых металлов) периодически зависят от 
атомной массы, т. е. от положения элемента в периодической системе. Свой­
ства твердого металла, представляющего собой коллектив атомов, непосред­
ственно связаны со строением единичного атома. Свойства твердого тела 
описываются в современной физике зонной теорией. Эта теория объясняет, 
в частности, высокую проводимость металлов, отличие их от изоляторов 
и полупроводников и т. д.

Резкую границу между металлами и неметаллами провести не удается. 
Среди элементов групп IVB, VB и VIB (валентность соответственно равна
4, 5 и 6) имеются элементы, занимающие промежуточное положение между

У,ЙГЯ/1ж

Атомный номер

Рис. 2. Зависимость ионизационного потенциала элементов от их атомного номера

металлами и неметаллами (см. табл 1). К ним относятся Si, Ge, As, Se, Те, 
a-Sn (серое олово), которые являются полупроводниками (полуметаллами).

Способность того или иного элемента вести себя как металл количест­
венно можно охарактеризовать работой, необходимой для удаления из изо­
лированного атома электрона внешней оболочки: чем меньше эта работа, 
тем сильнее металлические свойства. На рис. 2 представлена зависимость 
характеризующая работу отрыва одного внешнего электрона (ионизацион­
ный потенциал первого порядка) для различных элементов. Из рис. 2 сле­
дует, что ионизационный потенциал возрастает с увеличением атомного но­
мера в каждом развернутом периоде таблицы Менделеева. Наибольшие зна­
чения характерны для благородных газов (Не, Ne, Аг, Кг, Хе, Rn).

Атомы металлов легко расстаются со своими валентными, наиболее уда­
ленными от ядра электронами, в то время как неметаллы прочно их удер­
живают. Способность элементов к потере валентного электрона возрастает 
при переходе в периоде таблицы Менделеева справа налево и в группе 
сверху вниз.
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Ионизационный потенциал у металлоидов более высокий.
Кристалл типичного металла можно рассматривать как коллектив поло­

жительных ионов, находящихся в среде свободных электронов. Взаимодей­
ствие между положительными ионами и коллективизированными электронами 
является основным фактором, определяющим металлическую связь. Она не 
имеет направленного характера. Ионы сохраняют постоянное положение (если 
пренебречь самодиффузией и тепловыми колебаниями) и образуют простран­
ственную решетку кристалла, в то время как электроны металла не фик­
сированы в определенных местах. Они заполняют все промежутки между 
ионами и отчасти проникают в их внутренние зоны.

Ненаправленностью связи определяется кристаллическое строение ме­
таллов. Металлы имеют главным образом компактные плотноупакованные 
пространственные решетки с большим координационным числом. Металлов 
с простой кубической и гексагональной решетками не существует. Коорди­
национным числом (обозначается буквой v) называется число ближайших 
соседей, окружающих ион в решетке. Так, гранецентрированную кубическую 
решетку (ГЦК) с v = 1 2  имеют Cti, Аи, Ag, Al, Pb, v-Fe> Ni, Pd, Pt и др., 
гексагональную плотноупакованную (ГП) с v = 1 2  — Be, Mg, Zn, Cd, a-Ti, 
a-Zr, a-Co, Os и др.; объемноцентрированную кубическую (ОЦК) с v =  8 — 
Li, Na, К, V, Та, Сг, Mo, a-Fe, W и др.

Элементы с металлической связью вследствие ее ненаправленности (срав­
нительно равномерного распределения электронов по объему кристалла) и их 
значительной компактности обладают хорошей пластичностью. При пласти­
ческой деформации металла, не доведенной до разрушения, т. е. при пере­
мещении отдельных его объемов относительно других, связь между ионами 
не нарушается.

У переходных металлов имеются обе связи (металлическая и ковалент­
ная) с преобладанием металлической. Ясно выраженная металлическая связь 
имеется, например, у одновалентных металлов (таких как Си, Ag, Аи), 
а также у щелочных (Li, К, Na, Rb, Cs). Эти металлы очень пластичны 
и обладают хорошей электропроводностью и теплопроводностью, так как 
состоят из ионов (в узлах решетки) и относительно свободных электронов. 
В переходных металлах наряду с преобладающей металлической связью име­
ется ковалентная связь. Первая из них реализуется свободными s -электро­
нами, а вторая — нескомпенсированными d- или f-электронами. Электропро­
водность этих металлов, как и теплопроводность, ниже, чем у одновалент­
ных. Они тверже и менее пластичны.

Металлический блеск наряду с пластичностью и электропроводностью 
является характерным свойством металлов. Оптические константы металла, 
коэффициенты преломления и поглощения света закономерно связаны с его 
электрической проводимостью, что является результатом взаимодействия сво­
бодных электронов металла с электромагнитными волнами (световыми, рент­
геновскими лучами и т. п.), падающими на его поверхность.

Магнитные свойства всех веществ, в частности металлов, также обус­
ловлены их электронным строением.

К ристаллическое состояние твердого м еталла, как и всякого 
твердого тела, предопределяет различие свойств в разны х н а­
правлениях кристалла. Такое различие свойств назы вается 
анизотропией. Природа анизотропии свойств связана с тем, что 
расстояния между ионами в разны х направлениях кристалла 
разные. Н а рис. 3 приведена схема плоскости X — Y  в простом 
кубическом кристалле (ось Z  перпендикулярна чертеж у). П р я ­
мыми линиями показаны  следы плоскостей {100}, {110} и {140}, 
параллельны х оси Z. К ак видно, при переходе от плоскости 
{100} к другим плоскостям межплоскостное расстояние умень­
ш ается, число ионов, приходящ ихся на отдельную плоскость,
12



такж е уменьш ается. В рассматриваемой реш етке наиболее 
плотноупакованными являю тся плоскости {100}; они наиболее 
удалены  друг от друга. У казанная закономерность присуща и 
другим реш еткам.

Чем симметричнее пространственная реш етка металлов (т. е. 
чем больше элементов симметрии она имеет), тем меньше ани­
зотропия. Она уменьш ается такж е при переходе от направлен­
ной ковалентной связи к ненаправленной металлической. По 
этой причине в металлах, как  правило, анизотропия свойств вы­
раж ен а не столь значительно, как  в неметаллах. Тем не менее 
анизотропия в металлах имеет 
большое практическое значение.
Н апример, в кристалле чистой 
меди (Г Ц К  реш етка) временное 
сопротивление в направлении 
< 1 0 0 >  составляет 146 М Па 
(М Н /м 2), а в направлении 
< 1 1 0 >  350 М Н /м 2, т. е. почти 
в 2,5 р аза  больше; удельная р а ­
бота намагничивания кристалла 
ж елеза (О Ц К  реш етка) до насы­
щения вдоль диагонали <111  >  
на 42 М Д ж /м 3 больше, чем 
вдоль ребра куба < 1 0 0 > .  Чтобы 
намагнитить кобальт (ГП ре­
ш етка) перпендикулярно оси 
симметрии гексагональной приз­
мы, нужна работа, на 
410 М Д ж /м 3 превыш аю щ ая работу намагничивания вдоль этой 
оси. К ак видно, магнитная анизотропия кобальта в 10 раз 
больше, чем ж елеза, так  как  кубическая реш етка более сим­
метрична, чем гексагональная.

П одавляю щ ее большинство применяемых в технике м етал­
лических изделий состоит из большого числа кристаллов. Если 
в таком теле размеры  кристаллов на несколько порядков 
меньше разм еров тела и реш етка кристаллов ориентирована 
беспорядочно, то свойства тела, определяемые макроскопиче­
ски, усредняю тся во всем объеме и становятся одинаковыми 
во всех его направлениях. Это явление назы ваю т квазиизотро­
пией. В большинстве случаев стремятся получать квазиизотроп- 
ные металлические изделия. В некоторых случаях ж елательно 
иметь поликристаллическое тело с явно выраженной анизотро­
пией. При этом реш етки всех или большинства кристаллов 
ориентированы в пространстве одинаково. Т акая  преимущ ест­
венная ориентировка кристаллов назы вается текстурой. Тек­
стуру можно получить при затвердевании металла, а такж е при 
его пластической деформации, электролизе и т. д. Н апример, 
стальные листы, из которых собираю т сердечник трансф орм а­
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Рис. 3. Следы плоскостей {100}, {110} 
и {И0}, параллельных оси z, на пло­
скости х—у кристалла с простой ку­
бической решеткой



тора, стремятся получить такими, чтобы намагничивание про­
исходило с наименьшей затратой энергии. Д л я  этого необхо­
димо, чтобы все кристаллы в листе были ориентированы осью 
< 1 0 0 >  вдоль направления намагничивания. Умение получать 
текстуру или, если нужно, избегать ее образования входит в ар ­
сенал средств, которыми пользуется инженер-металлург.

М еталлическое тело независимо от состава, может содер­
ж ать  один кристалл или несколько кристаллов. В соответствии 
с этим в металлографии утвердились термины: монокристалл и 
поликристалл. Н аряду с термином «кристалл» пользуются его 
синонимами «кристаллит» и «зерно». Слово «зерно» используют

такж е применительно к неодно­
фазной структурной составляю ­
щей (см., например, рис. 218, 
225), которая представляет со­
бой колонию определенного 
типа.

Поскольку в кристаллогра­
фии утвердился термин «кри­
сталлическая структура», х ар ак ­
теризующий атомное строение 
кристалла, в металлографии 
пользуются термином «струк­
тура» в значениях «макрострук­
тура» и «микроструктура». М а к­
роструктура — строение м етал­
лов и сплавов, видимое невоору­

женным глазом или с помощью лупы (увеличение до 25 р аз ) , 
микроструктура — строение их, выявленное с помощью микро­
скопа — как светового, так и электронного.

Химические нарушения, или примесные атомы, всегда име­
ются в металле. Иногда они очень значительно влияют на его 
свойства, д аж е если их содерж ание не превыш ает тысячных 
или десятитысячных долей процента. Во многих случаях это 
является результатом их скопления у физических дефектов 
кристаллов. Понятие «чистый металл» условное. При использо­
вании такого металла в практических целях всегда оговари­
вают степень его чистоты, обозначая ее числом девяток. Н а ­
пример, чистота полупроводникового германия семь девяток 
(99,99999 % Ge) означает, что примеси содерж атся в количе­
стве 0,00001 %. В ряде случаев точно указываю т, какими эле­
ментами являю тся эти примеси.

Чем чище металл, тем значительнее зависимость его свойств 
от степени загрязнения. Д ля  примера возьмем теплопровод­
ность ж елеза. Она уменьш ается при введении углерода. Если 
построить схематическую зависимость теплопроводности X от 
степени загрязнения (С, %)> получим кривую (рис. 4 ), круто 
падаю щ ую  при малых содерж аниях углерода и более пологую
14

Рис. 4. Зависимость теплопроводности 
железа от содержания в нем угле­
рода



при больших. Эта схема поясняет, почему свойства технических 
металлов 1 (правая часть кривой пологая) могут быть точно, 
в заданных пределах, зафиксированы  в государственных стан­
дартах, технических условиях и других документах, обязатель­
ных для изготовителя и потребителя металла. Свойства техни­
ческих металлов легко воспроизводимы в производственных ус­
ловиях. Свойства ж е чистых металлов (левая часть кривой)— 
металлов, получаемых в определенных лабораторны х условиях, 
трудно воспроизводимы в производственных условиях. Р егуляр­
ное воспроизведение этих свойств в производственных условиях 
является результатом разработки новых методов изготовления 
металлов, контроля и внедрения их в производство.

Физические  нарушения (дефекты) твердых металлов обус­
ловлены отклонениями от правильного, идеального регулярного 
располож ения атомов в реш етке кристалла. И деальный кри­
сталл можно представить себе только бесконечно большим. Р е­
альный единичный кристалл (монокристалл) имеет дефекты, 
так  как  обладает свободной поверхностью. В силу поверхност­
ного натяж ения реш етка на поверхности кристалла и в приле­
гающей к ней зоне искаж ена, в результате чего свободная 
энергия кристалла повышена.

Границы  между зернами  в поликристаллическом теле пред­
ставляю т собой зоны с искаженной решеткой, энергия которых 
увеличивает общую энергию рассматриваемого тела. В мелко­
зернистом металле зернограничная поверхность, отнесенная 
к единице вещества (на 1 кг, на 1 м3, на 1 моль и т. д .), 
больше, чем в крупнозернистом. И скаж ения решетки на грани­
цах зерен влияю т на свойства металла, вследствие чего они 
могут быть иными, чем в монокристалле.

Кроме границ зерен, ориентированных относительно друг 
друга под у гл о м 2 произвольной величины, в металле имеется 
еще одно физическое наруш ение такого ж е типа. Реальный 
кристалл состоит из блоков  (субзерен), ориентированных по от­
ношению друг к другу под малыми углами (порядка секунд 
или, самое большое, нескольких минут). Границы  блоков,  или 
субграницы,  как  и границы зерен, являю тся дефектами ре­
шетки. О бщ ая схема и действительная блочная структура алю ­
миния приведены на рис. 5.

Н аряду с указанны ми поверхностными наруш ениями кри­
сталлического строения имеются несовершенства точечные и 
линейные.  К точечным несовершенствам относятся вакансии и 
атомы, смещенные в меж доузлия (дислоцированные атомы), 
а такж е примесные атомы; линейными несоверш енствами явл я­

1 Техническими металлами принято называть сравнительно чистые 
(в отношении содержания примесей) металлы, которые могут быть полу­
чены в массовом металлургическом производстве.

2 Имеется в виду угол между осями с одинаковыми индексами в сосед­
них зернах; он называется углом разориентировки.
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Рис. 5. Блочная структура кристалла: а — схема; б — 
реальная блочная структура в алюминии, наблюдаемая 
и электронном микроскопе на просвет. Х35000

ются дислокации. Теория и результаты  экспериментального ис­
следования дефектов решетки изложены в курсе «К ристалло­
граф ия и дефекты  кристаллического строения металлов» (см. 
рекомендательный библиографический список в конце гл а в ы )1.

1 Элементарные сведения из этого курса даны в приложении к учеб­
нику.
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Строение границы между блокам и, а такж е между зернами  
определяется углом разориентировки, а такж е положением оси, 
относительно которой разориентированы  блоки или зерна. Д ля 
простоты можно принять, что граница представляет собой пло­
скую поверхность. Она назы вается границей наклона,  если ось 
разориентировки леж ит в ее плоскости, и границей скручива­
ния, если ось перпендикулярна ее плоскости. Н а рис. 6, а схе­
матически изображено строение границы наклона между двумя 
областями кристалла с простой кубической решеткой. Хорошо

Рис. 6. Строение границы наклона: а — схема строения границы ме­
жду кристаллами с простой кубической решеткой; б — микрофотогра­
фия кристалла германия с границей наклона, выявленной в виде 
ряда ямок травления. ХЮОО

видно, что на границе встречаю тся недостроенные плоскости 
соседних областей, т. е. граница образована вертикальной стен­
кой краевых дислокаций одного знака. Н а рис. 6, б  приведена 
микрофотография такой границы в германии; видны ямки тр ав ­
ления в точках выхода дислокаций границы на поверхность 
шлифа. Угол разориентировки 0 в границе наклона, п оказан ­
ной на рис. 6, определяю т из соотношения b/D =  2 sin  0/2, где 
D  — расстояние между дислокациями в границе; b — вектор 
Бю ргерса дислокации. При малых углах разориентировки, ко­
гда синус угла можно заменить значением угла (в ради ан ах), 
D = b/Q.

Строение границы скручивания схематически изображено 
на рис. 7 для кристалла с простой кубической решеткой. Видно, 
что граница образована квадратной сеткой винтовых дислока­
ций. При произвольном положении оси разориентировки отно- 

ительно плоскости границы строение границы резко усложня-



Строение границы блоков, разориентированных обычно на 
небольшие углы — примерно до 0,01 рад  ( Г ) ,  может быть опи­
сано простой- схемой (в виде стенки краевых дислокаций или

Рис. 7. Строение границы скручивания между кристаллами 
с простой кубической решеткой. Плоскость границы парал­
лельна плоскости схемы. Черные точки обозначают атомы 
нижнего зерна, кружки — атомы верхнего зерна

сетки винтовых дислокаций). Границы зерен, разориентировка 
которых доходит до нескольких десятков градусов, имеют зн а­
чительно более сложное строение. Д ислокационная модель 
строения границы применима до значения 0 =  0,1 рад  (10°).

Д ислокационное строение произвольных границ с большими 
углами разориентировки изучено недостаточно.
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В металле встречаю тся специальные границы, в которых все 
атомы одновременно принадлеж ат реш еткам соседних кристал­
лов. Такие границы назы ваю тся когерентными, в них имеется 
идеальное сопряжение реш еток соседних кристаллов. В отличие 
от них некогерентными назы ваю тся границы, в которых все 
атомы или часть их не являю тся общими для реш еток соседних 
кристаллов. Частным примером когерентной границы является 
граница двойника. Двойниковой связью двух кристаллов назы ­
вается так ая  их взаим ная ориентировка, при которой реш етка 
одного кристалла является зеркальны м отраж ением решетки 
другого кристалла. Граница двойника, изображенного на рис. 8, 
является как  бы плоскостью зеркально­
го отраж ения и, как  видно, является ко­
герентной границей.

С увеличением угла разориентиров- 
ки энергия границы возрастает главным 
образом благодаря увеличению энергии 
упругих искажений.

Отдельные дефекты (точечные и ли­
нейные) , создаю щ ие упругие искажения 
в кристалле, взаимодействуют с грани­
цами, так  как  последние такж е вы зы ва­
ют упругие искажения. Вследствие это­
го вакансии, дислоцированные и при­
месные атомы перемещ аю тся к границе.
Вакансии уничтожаю тся в границе, 
примесные атомы скапливаю тся около нее, образуя зону, обо­
гащ енную примесями. Они скапливаю тся и возле дислокаций.

Таким образом, наличие дефектов решетки разного вида 
приводит к неравномерному распределению  примесей. В заимо­
действуя друг с другом, дефекты образую т скопления разных 
видов. М еталлы  всегда содерж ат разнообразны е дефекты, воз­
никновение которых связано большей частью с технологией по­
лучения металлического изделия.

Рекомендательный библиографический список.

Лившиц Б. Г., Крапошин В. С., Липецкий Я. Л. Физические свойства 
металлов и сплавов.— М.: Металлургия, 1980, 320 с.

Новиков И. И. Дефекты кристаллической решетки металлов.— М.: Ме­
таллургия, 1983. 232 с.

Физическое металловедение/Под ред. Р. Кана.— М.: Металлургия, 1987. 
Т. I. 625 с.

Рис. 8. Схема двойника
с когерентной границей в 
простой кубической ре­
шетке



Г л а в а  2
МЕТОДЫ ЭКСПЕРИМЕНТА В МЕТАЛЛОГРАФИИ

Развитие металлографии, физики металлов и металлургической 
технологии стимулировало создание и соверш енствование мето­
дов построения диаграм м  фазового равновесия и исследования 
структур. В дальнейш ем структуры в учебнике рассм атрива­
ются в связи с диаграммой равновесия, атомным механизмом 
(чащ е всего употребляется одно слово «механизм») и кинети­
кой их образования.

Кинетика — это временная зависимость, если речь идет не 
только о временной зависимости, но и о воздействии тем пера­
туры, то имеются в виду термокинетические закономерности 
структурообразования.

П реж де чем рассматривать методы, на которых базируется 
металлограф ия, остановимся на некоторых характерны х тер­
минах.

М еталлы  и их сплавы характеризую тся составом, фазовым  
состоянием и структурой. Рассмотрим смысл соответствующих 
терминов. Состав (% по массе или атомные) указы вает на ко­
личественное соотношение компонентов, из которых состоит 
сплав. Например: 80 % Ni +  20 % Сг (нихром).

Содержание (концент рация)— это количество компонента, 
содерж ащ егося в сплаве. В данном случае содерж ание никеля 
в нихроме 80 %, хрома 20 %. П онятия «состав» и «содержание» 
относятся такж е к отдельным ф азам  и структурным составля­
ющим сплава.

Компонент — это химически идивидуальное вещество. В ме­
таллографии в качестве компонентов почти всегда принимают 
химические элементы. Более общее термодинамическое опреде­
ление: компоненты — это химически индивидуальные вещ ества, 
наименьшего числа которых достаточно для образования всех 
ф аз системы.

Понятие фазы  ввел Гиббс (1875 г.). С ледуя Гиббсу, мы мо­
жем определить ф азу  как  однородную по химическому составу 
и физическим свойствам часть термодинамической системы 
(макроскопическое тело, состоящее из большого числа частиц), 
отделенную от других фаз, имеющих иные свойства, границами 
раздела. В изложении Гиббса речь идет о равновесной системе, 
обладаю щ ей минимумом потенциала: G =  U —TS +  P V 1. В ме­
таллограф ии при использовании термина «ф аза» допускаю тся 
некоторые условности. Так, в качестве однофазной системы 
принимается поликристаллический металл или сплав, состоя­
щий из однородных кристаллов, хотя между кристаллами име­

1 В дальнейшем энергия Гиббса (изобарно-изотермический потенциал) 
обозначается буквой G и называется термодинамическим потенциалом.
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ются границы (поверхности р азд ел а ), привносящ ие дополни­
тельную зернограничную потенциальную энергию, которая при 
этом зависит от разм ера кристаллов, образую щ их тело. Другим 
примером условного применения этого термина могут служить 
метастабильны е фазы, обладаю щ ие достаточно большой устой­
чивостью против внешних воздействий. Д л я  таких ф аз этот 
термин следует применять и в случае обратимости их фазового 
превращ ения, т. е. в случаях метастабильного равновесия х. 
Возникновение структуры — это отклонение от фазового равно­
весия, так  как  при этом всегда появляю тся дополнительные 
к потенциалу Гиббса виды энергии, преимущественно упругой 
и зернограничной.

Термин «структура» непосредственно связан  с понятием 
структурной составляющей, которая может быть рассмотрена, 
в частности, на примере двухфазного сплава эвтектического со­
става (например, с. 126). Этот сплав после затвердевания со­
стоит полностью из эвтектических колоний и ф азы  в нем чере­
дуются в пространстве и имеют пластинчатую  форму. При 
рассмотрении ш лифа из этого сплава под световым микроско­
пом (увеличение до 2000 раз) видно, что сплав состоит из од­
ной структурной составляю щ ей — эвтектики. Если ж е шлиф 
рассм атривать под электронным микроскопом (увеличение 
в 104— 106 р аз ) , то в поле зрения могут оказаться только две 
смежные пластины двух ф аз, которые можно принять за  две 
структурные составляю щие. Таким образом, в отличие от тер­
минов «компонент» и «фаза», имеющих в термодинамическом 
отношении физический смысл, термин «структурная составля­
ю щ ая» имеет инструментальный характер, т. е. эксперименталь­
ное определение структурной составляю щ ей зависит от увели­
чения микроскопа. В металлографическом анализе структурная 
составляю щ ая играет существенную роль, так  как  в подав­
ляю щем большинстве случаев ее образование является следст­
вием определенного фазового превращ ения. П ри наличии двух 
и более структурных составляю щ их в одном объекте каж д ая  
из них идентифицируется вполне определенно.

С труктурная составляю щ ая — это участок наблю даемой 
структуры объекта, однообразно повторяющийся во всех частях 
объекта. Если объект макроскопически неоднороден, то приве­
денное определение следует относить к той его части, которая 
может быть принята как  однородная.

* Существуют фазы очень неустойчивые, в частности легко и необра­
тимо изменяющиеся под действием внешних сил или в условиях нагрева при 
очень малой энергии активации. Такие кинетически неустойчивые фазы 
в некрторых иностранных работах называются лабильными. В русской учеб­
ной литературе по металлографии этот термин не принят в виду его не­
точности. В дальнейшем из контекста будет ясно, о какой нестабильности 
идет речь.
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М еталлографические методы исследования металлов можно 
разделить на прямые (структурные) и косвенные методы, уста­
навливаю щ ие зависимость между структурой или фазовы м со­
стоянием, с одной стороны, и показателям и свойств, с другой 
стороны.

Свойства металлов и сплавов могут быть условно разделены  
на физические  и механические.  Ф изические свойства — это свой­
ства, при измерении которых образец  не разруш ается и не ис­
пытывает необратимой деформации. К  таким свойствам отно­
сятся электропроводность, магнитная проницаемость, модуль 
упругости, теплоемкость, плотность. М еханические свойства — 
это свойства, определяемые посредством пластической (необра­
тимой) деформации или разруш ения образца. К  ним относятся 
временное сопротивление, пластичность (удлинение и сужение 
при растяжении призматического обр азц а), ударная вязкость, 
циклическая прочность и др.

Все физические и механические свойства зависят от ф азо ­
вого состояния сплавов. Под фазовым состоянием понимается 
количественное соотношение и химический состав ф аз, а такж е 
их атомное строение, в частности степень упорядоченности. Од­
нако среди свойств имеются такие (и их больш инство), кото­
рые зависят такж е от структуры сплавов — от дефектов ре­
шетки, разм ера и взаимного располож ения структурных состав­
ляющих. Эти свойства назы ваю тся структурно чувствитель­

ными. Свойства, которые зависят 
только от фазового состояния 
или очень слабо зависят от струк­
туры, назы ваю тся структурно 
нечувствительными. Все механи­
ческие свойства структурно чув­
ствительны, поэтому они в основ­
ном описываются на базе тео­
рии дефектов пространственной 
решетки.

Д ля  построения той части 
диаграммы  равновесия, которой 
соответствует ж идкая ф аза, 
можно использовать все физи­
ческие свойства, за исключением 
упругости. Д ля  построения части 
диаграммы, которая описывает 
превращ ения в твердом состоя­
нии, предпочтительно использо­
вать структурно нечувствитель­
ные свойства (энтальпию, тепло­
емкость, модуль упругости, тер­
моэлектродвижущую  силу, плот­
ность, восприимчивость пара- и

Рис. 9. Схема геометрической оптики 
светового (слева) и электронного 
(справа) микроскопа: / — лампа; 2 — 
катод; 3 — анод; 4 — коллиматор- 
линза; 5 — коллиматор-соленоид (лин­
за); 6 — электронный луч; 7 — обра­
зец; 8 — объектив (линза); 9 — объек­
тив (соленоид); 10— первичное изо­
бражение; / /  — окуляр (линза); 12 — 
окуляр (соленоид); 13 — изображение, 
визуально наблюдаемое или фотогра­
фируемое



диамагнетиков, магнитный момент ф ерром агнетика), которые 
реагирую т только на изменение фазового состояния.

К прямым методам относятся исследования макроструктуры и микро­
структуры с помощью светового или электронного микроскопа при увеличе­
ниях соответственно до 2000 и до 10б раз. Разрешающая способность d 
(расстояние между двумя разрешаемыми деталями наблюдаемой структуры) 
определяется по порядку величины длиной волны излучения. Для светового 
микроскопа d 0,2 мкм. Для электронного микроскопа длину волны X можно 
получить из уравнения X— (150/£/)1/2 нм, где U — ускоряющее напряжение 
электронов. Обычно используют микроскопы с U = 60, 100, 120 и 200 кВ.

Рис. 10. Макроструктура свободной по- Рис. 11. Макроструктура слитка (попе-
верхности слитка сурьмы (столбчатая речное сечение). Поверхность отшлифо-
кристаллизация) вана и протравлена

Имеются отдельные экземпляры микроскопа с t /= 1 0 6 В. Если [ /= 1 0 0  кВ, то 
А,=0,03 нм (0,3 А) и теоретически разрешающая способность такая же. Од­
нако разрешающая способность, реализуемая практически достигает вели­
чины порядка 100А *. Повышение U помогает глубже заглянуть в толщу 
металла при прохождении сквозь него электронов. Световой микроскоп по­
зволяет исследовать структуру плоской поверхности металла, электронный — 
как на поверхности, так и в некотором объеме образца. Методика исследо­
вания с помощью электронного микроскопа называется просвечивающей 
(трансмиссионной). В основе обоих микроскопов лежат одинаковые зако­
номерности геометрической оптики (рис. 9).

На рис. 10 приведена макроструктура свободной поверхности отливки 
сурьмы, на рис. 1 1 — макроструктура плоскости образца отливки, получен­
ная шлифованием (шлиф) и травлением сравнительно сильнодействующим 
реактивом. Исследование макроструктуры позволяет обнаружить также уса­
дочную раковину и газовые пузыри в слитке, волокнистость поковок и дру­
гие особенности, связанные с технологическими способами обработки, что 
описано на с. 238—242.

* Для получения теоретического разрешения потребовалась бы число­
вая апертура, равная 10 , что выходит далеко за пределы инструменталь­
ных возможностей электронного микроскопа. Разрешение атомного порядка 
возможно в некоторых случаях посредством использования ионно-полевого 
эмиссионного микроскопа.
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При исследовании микроструктуры вы­
являются структурные составляющие. 
В некоторых случаях ограничиваются ис­
следованием непротравленного шлифа, од­
нако чаще всего исследуют шлиф после его 
травления. Шлиф готовят шлифовкой и по­
лировкой специально выбранной поверхно­
сти (сечения) образца.

Для исследования структуры, в част­
ности излома, применяют растровый ми­
кроскоп с увеличением в 100—20 000 раз, 
дающий возможность получать стереоско­
пическое изображение структуры. Разли­
чают волокнистые (чашечные) и ручеистые 
(хрупкие) участки излома и по их доле 
судят о характере разрушения (вязкое, 
хрупкое). Во многих случаях эту долю 
можно определить на глаз или с помощью 

лупы. На рис. 12 показан вязкий (чашечный) и зл ф . Хрупкий излом (не при­
веден) виден по фасеткам скола (отражающим граням) кристаллообразных 
участков.

Принцип работы сканирующего (растрового) микроскопа основан на 
облучении хорошо сфокусированным (до 50— 100 А) электронным пучком с 
энергией 10—40 кэВ последовательно изучаемых микроучастков поверхности 
и регистрации интенсивности вторичного излучения, возникающего под воз­
действием первичных электронов. Интенсивность вторичного излучения, в ча­
стности вторичных электронов, регистрируется специальным детектором и 
синхронно с перемещением первичного пучка отражается на телевизионном 
экране модуляцией яркости на нем. Интенсивность сигнала вторичных элек­
тронов зависит от рельефа поверхности образца. Поэтому, регистрируя их, 
можно получить увеличенное изображение поверхности образца.

Рис. 13. Растровомикроскопические фотографии изломов стали У8: а — хрупкий
(ручеистый). Х600; б — вязкий (чашечный). Х1000
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Рис. 12. Чашечный (конический) 
вязкий излом марганцовистой 
бронзы, полученный путем раз­
рыва при аксиальном растяжении



Рис. 14. Термический анализ затвердевания 
(а) и магнитного превращения (б)

На рис. 13 приведены фото­
графии изломов, полученные с по­
мощью растрового микроскопа.

Для количественной оценки 
соотношения структурных состав­
ляющих с помощью светового 
микроскопа существуют различ­
ные методы, основанные на прин­
ципе Кавальери, из которого сле­
дует, что исковые соотношения на 
плоскости шлифа таковы же, как 
и в объеме образца Для более 
точной оценки необходимо иссле­
довать несколько плоскостей во взятом образце и достаточное число полей 
зрения, после чего результаты обработать известными методами математиче­
ской статистики.

Для количественной оценки указанного соотношения служит также 
квантимет, работающий в автоматическом режиме сканирующего луча. Ре­
зультат выдается в числовом выражении. Квантимет целесообразно при­
менять в тех случаях, когда структурные составляющие контрастно разли­
чимы под световым микроскопом.

Образцы шлифуют абразивными порошками (корундом, SiC, алмазом, 
Сг20 3). После шлифовки для выявления структуры шлиф травят специаль­
ными реактивами, состав которых подбирают в соответствии с решаемой 
задачей. При исследовании микроструктуры шлиф полируют и затем травят. 
Полировку производят нейтральной жидкостью, в которой во взвешенном 
состоянии находятся очень мелкие частицы абразивов, или электрохимически. 
Травление осуществляют различными методами (химическим, электрохими­
ческим, вакуумным при высокой температуре, ионным с помощью ионов 
А.Г+).

Из косвенных методов исследования рассмотрим прежде всего термиче­
ский анализ. На рис. 14 сплошными кривыми показано охлаждение чистого 
металла в координатах температура Т — время т. На рис. 14, а при темпе­
ратуре затвердевания Тs на кривой получается остановка. В этом случае, 
т. е. в изобарических условиях, при Ts существует безвариантное равновесие. 
Число степеней свободы С = /С + 1—Ф = 0, где К  — один компонент (чистый ме­
т а л л ) ,^ — две фазы (жидкая и твердая). Плавная пунктирная линия указы­
вает на характер охлаждения образца, в котором фазовое превращение не

идет. Стрелками показано нагревание 
образца вследствие выделения теп­
лоты затвердевания.

При магнитном превращении 
(рис. 14, б) также выделяется тепло­
та фазового перехода, однако оста­
новки на кривой Т (т) нет. Виден по­
логий растянутый участок в интерва­
ле 67", в котором ферромагнетизм 
увеличивается от нуля до значитель­
ной величины (0,7—0,8 от намагни­
ченности при ОК). Пологий участок, 
часто похожий на остановку, суще­
ственно растянут по оси т.

На рис. 15 показан интервал 67\ 
В данном случае рассматривается 
фазовый переход второго рода, к ко­
торому термодинамика Гиббса не 
применима. Как видно, в данном 
случае C=f= 0. Тем не менее термиче­
ский анализ выявляет температуру 
9о (точка Кюри). Что касается за-
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Рис. 15. Зависимость приведен­
ной намагниченности насыще­
ния IJIo от приведенной тем­
пературы 77 0 с



твердевания, то это переход первого рода. Поскольку переходы первого рода 
наблюдаются в большинстве случаев, то в дальнейшем оговариваются только 
переходы второго рода.

Другим примером косвенного анализа может служить анализ зависи­
мости удельного электросопротивления р от состава при постоянной темпе­
ратуре. При образовании твердых растворов оно возрастает. На рис. 16 
видно, что при неограниченной растворимости в твердом состоянии р в за­
висимости от состава изменяется по кривой с максимумом. Так как электри­
ческое сопротивление — величина весьма структурно чувствительная, на ри­
сунке приведены две кривые: 1 — для крупнозернистых сплавов; 2 — для 
очень мелкозернистых.

Описанная зависимость является примером физико-химического анализа. 
Метод был разработан Н. С. Курнаковым и его школой. Ему принадлежит

Рис. 16. Диаграмма фазового равновесия (а) и 
зависимость (б) удельного электрического со­
противления р от состава Св твердого раствора 
для сплавов с однородными крупными (/) и 
мелкими (2) зернами

А В,% В

Рис. 17. Зависимость струк­
турно нечувствительного свой­
ства (СНС) от состава спла­
вов А—В, образующих химиче­
ское соединение Л1 (точки — 
экспериментальные данные)

и указанный термин. Этот анализ отличается от препаративного тем, что 
отдельные фазы, встречающиеся на диаграмме состояния, можно обнару­
жить, не выделяя их в виде изолированных препаратов. При наличии, на­
пример, соединения практически постоянного состава (А тВ п) на кривой 
свойство — состав (рис. 17) обнаруживается сингулярная точка М (термин 
Н. С. Курнакова), соответствующая этому соединению.
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Г л а в а  3
ЗАТВЕРДЕВАНИЕ МЕТАЛЛОВ

1. Структура жидких металлов

Атомы в жидком металле расположены не так хаотично, как в газообраз­
ной фазе, но в их расположении нет и той закономерности, которая харак­
теризует твердое (кристаллическое) тело. В жидкости наблюдается тенденция 
к правильному расположению атомов. Каждый атом окружен некото­
рым числом атомов-соседей, находящихся от него на определенном расстоя­
нии, характерном для данной температуры. Однако вследствие интенсив­
ного теплового движения атомов такое соседство постоянно нарушается и 
вновь возникает. Если рассматривать какой-либо атом и его ближайших со­
седей как группу, то с течением времени даже в изотермических условиях 
такая группа непрерывно изменяет свой контингент атомов и ориентацию 
в пространстве. При этом вблизи температуры кристаллизации расположение 
атомов в такой группе близко к расположению атомов в кристалле.

Разделение всего объема жидкости на группы и геометрически правиль­
ное строение каждой из них называют одним термином — ближний порядок. 
Ближнему порядку противопоставляют дальний порядок расположения ато­
мов в твердых (кристаллических телах). На стр. 12, 13 при описании кри­
сталла, во всем объеме которого атомы расположены регулярно, по суще­
ству была дана характеристика дальнего порядка. Постоянство межатом­
ного расстояния и угловых соотношений при дальнем порядке сохраняется 
на больших (макроскопических) расстояниях.

При нагреве жидкости степень ближнего порядка в ней снижается. 
Ближний порядок в жидкости не вызывает анизотропии. Ее свойства во всех 
направлениях одинаковы — она изотропна. Дальний порядок в твердом теле, 
как уже указывалось, приводит к анизотропии.

Жидкость сравнительно компактно сложена из атомов и по своему строе­
нию напоминает ящик с шарами, который все время встряхивают. Результа­
том такого «встряхивания» является перемещение атомов вследствие само- 
диффузии, хотя это, конечно, очень грубая аналогия теплового движения 
атомов в жидком металле.

В жидкости имеется флуктуация энергии, которая приводит к флуктуа­
ции плотности. Наряду с плотными участками реальная жидкость содержит 
также участки рыхлые. Снижение плотности жидкости при нагреве частично 
обусловлено увеличением числа и объема рыхлых участков. В основном же 
снижение плотности жидкости (термическое расширение) обусловлено негар­
моническими колебаниями атомов в их оседлом положении. Эти колебания 
в свою очередь обусловлены межатомными силами притяжения и отталки­
вания. Даж е в изотермических условиях атомы стремятся перемещаться 
в рыхлые участки, что связано с кинетической энергией этого перемещения. 
Однако она существенно меньше, чем энергия колебаний атомов. Благодаря 
этому теплоемкость жидких и твердых металлов практически одинакова.

Межатомные расстояния при плавлении почти всех металлов увеличива­
ются и их объем возрастает на 2—6 %. Этот объемный эффект в большей 
степени проявляется у тех металлов, которые более компактны в твердом со­
стоянии (у гексагональных, кубических гранецентрированных). Металлы и 
неметаллы с явно выраженной ковалентной связью, имеющие в твердом 
состоянии некомпактную решетку (Si, Bi, Ge), при плавлении сжимаются, 
и в жидком состоянии характеризуются более компактным атомным строе­
нием.

В последние годы широко исследуют аморфные сплавы. Создана техно­
логия их получения и определены области их применения. Из аморфных 
сплавов получают тонкие ленты или листы (толщиной до 300 мкм) путем 
быстрого охлаждения (закалки) жидкости — со скоростью 108— 109К с-1 . 
С такой скоростью охлаждается, например, жидкий сплав, заливаемый в уз­
кий зазор между вращающимися навстречу друг другу металлическими вал­
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ками. Наиболее легкий способ получения аморфных сплавов — легирование 
металлов металлоидами (С, В, Si) так называемыми, аморфизаторами. При­
мер составов таких сплавов— (Feo.ovCoo.esbsSiisBio и др. Имеются и без- 
металлоидные сплавы, например Nb58Nii6Rh2e- На основе данных физического 
исследования можно считать, что аморфное состояние сплавов — это особое 
состояние, являющееся результатом переохлаждения жидкости. Таким об­
разом, твердые тела могут быть как кристаллическими, так и аморфными.

Аморфные сплавы не имеют пространственной решетки, и сдвиговая де­
формация по плоскостям с определенными индексами в них не идет, так как 
таких плоскостей в них нет, и поэтому они очень прочны. В связи с отсут­
ствием кристаллической магнитной анизотропии у них высокая магнитная 
проницаемость. Они обладают высокой коррозионной стойкостью. Все это 
делает аморфные сплавы материалом весьма актуальным, применение ко­
торого быстро расширяется.

2. Процесс кристаллизации

С трогая термодинамическая теория фазового перехода р а зр а ­
ботана для случая конденсации (пар-кж идкость). Расчет по­
строен на балансе энергии с учетом термодинамического по­
тенциала Гиббса, поверхностной энергии на границе раздела 
двух фаз, тепловой энергии, выделяю щ ейся при конденсации 
или поглощаемой при испарении.

Н иж е эта теория применена для случая перехода жид- 
кость->-твердое тело при следующих допущ ениях: 1) энергия на 
границе раздела изотропна, т. е. не зависит от того, какая  
грань кристалла развивается при его росте; 2) отсутствует теп­
лообмен между кристаллизую щ ейся системой и внешней средой.

О характеризуем  затвердевание м еталла сначала макроско­
пически, считая, что процесс идет в условиях полного фазового 
равновесия. Н а рис. 18 показаны  кривые охлаж дения м еталла 
при его затвердевании (кривые б и в ) .  Если бы агрегатное со­
стояние не изменялось, то зависимость температуры  Т от вре­
мени t  была бы вы раж ена плавной кривой (кривая а).  Н али ­
чие остановки при Ts на кривой б  показы вает, что при постоян­
ном давлении затвердевание происходит в изотермических 
условиях. Это следует из правила ф аз Гиббса. В рассм атривае­
мом случае при постоянном давлении в равновесии находятся 
две фазы  (ж идкая и твердая) одного компонента. С ледова­
тельно, число степеней свободы равно нулю и тем пература р ав ­
новесия долж на быть постоянной. П ринимая это, допускаем, 
что температура затвердевания Ts является температурой р ав ­
новесия. В действительности это не так.

Температура Т0, при которой жидкость находится в терм о­
динамическом равновесии с твердой фазой, при любой конеч­
ной скорости затвердевания выше Ts. Р азница Т0— TS =  AT  н а­
зы вается величиной переохлаждения  и зависит от условий 
охлаж дения, чистоты м еталла и многих других факторов. В част­
ности, чем быстрее охлаждение, тем больше АТ.  Н а рис. 18 
(кривая б) вертикальными стрелками показано, что происхо­
дит повышение температуры, вызванное скрытой теплотой з а ­
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твердевания. И з рис. 18 (кривая в) видно, что выделение теп­
лоты в начале процесса затвердевания может нагреть тело и 
перевести этот процесс на более высокий температурный уро­
вень.

Экспериментальным определением объема затвердевш его 
м еталла V  и макроскопической скорости его затвердевания 
dV /dx  установлена зависимость, изображ енная на рис. 19. Н а 
кривой V  отмечены два участка — крутой и пологий. Соответст­
венно этому скорость dV /dx  сначала возрастает, а затем  сни­
ж ается, доходя до нуля при У = 100  %, т. е. в конце затвердева­
ния.

При понижении температуры  жидкого м еталла ниж е Т0 
в нем образую тся зародыш и кристаллов, которые растут за

Рис. 18. Схематические кривые ох­
лаждения при затвердевании аморф­
ного (а) и кристаллического (б, в) 
тел

Рис. 19. Изменение относительного объема 
затвердевшего металла V и макроскопиче­
ской скорости затвердевания dVldx с тече­
нием времени т

счет жидкой фазы. Такие зародыш и образую тся из групп ато­
мов, описанных выше (см. с. 27). Группа атомов становится 
зароды ш ем только в том случае, если при возникновении она 
имеет размеры , при которых может сопротивляться разруш а­
ющему воздействию движущ ихся атомов жидкости. В против­
ном случае она распадается и не становится зароды ш ем, спо­
собным развиться в кристалл, т. е. разм ер зароды ш а должен 
быть не менее некоторой величины.

М ожно с достаточной степенью приближения считать, что 
число зародыш ей п, возникаю щ их в единицу времени в единице 
объема м еталла (скорость образования зароды ш ей ) , и ли н ей ­
ная скорость роста с каж дого кристалла, развиваю щ егося из 
зароды ш а в любом направлении, не изменяю тся в течение всего 
времени изотермической кристаллизации. Константы п  (с_1Х 
Х см~3) и с (см/с) являю тся основными парам етрам и кристал­
лизации. Они позволяю т описать процесс затвердевания во 
всем объеме и рассчитать разм ер зерен затвердевш его
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металла. Рассм атриваем ая модель затвердевания (кристаллиза­
ции) иллю стрируется двумерной схемой (рис. 20). Н а ней м а­
лыми квадратикам и 1 изображ ены  кристаллы, растущ ие внутри 
жидкости (белый фон контурного квад р ата). К аж ды й контур­
ный квадрат иллю стрирует состояние м еталла в конце первой
(I) , второй (II) секунды и так  далее до шести секунд (V I), 
прошедших от начала затвердевания в изотермических усло­
виях. Н а рис. 20 показано, что в течение каж дой секунды з а -

ilflS  Н
|М|

ш
Ш

®ii ш

Рис. 20. Схема кристаллизации при постоянных п н е .  Римскими цифрами обо­
значены периоды кристаллизации, арабскими — зародившиеся в эти периоды 
кристаллы (И. Л. Миркин)

рож даю тся четыре кристалла в постоянном объеме (п =  4 ). 
Грани кристалла перемещ аются на 1 мм за 1 с (с— I мм/с). 
Эта схема поясняет изменение dV /dx  на рис. 19. П ервоначаль­
ное возрастание d V /d r  обусловлено увеличением числа расту­
щих кристаллов, а такж е их поверхности. Величина d V /d r  оп­
ределяется числом атомов, переходящ их в единицу времени из 
ж идкой ф азы  в твердую, что прямым образом  зависит от сум­
марной поверхности растущих кристаллов. Снижение dV /dx  во 
втором периоде кристаллизации обусловлено уменьшением объ­
ема незатвердевш ей жидкости, т. е. уменьшением числа новых 
зародыш ей (кристаллов) и столкновением растущ их кристал­
лов. Таким образом, и во втором периоде кристаллизации ре­
шающую роль играет суммарная поверхность, на которой 
атомы из жидкой ф азы  переходят в твердую.

1 Квадратики даны для наглядности. В дальнейшем при теоретическом 
описании кристаллизации принята сферическая форма растущих кристаллов.
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При построении рис. 20 было принято, что число зародыш ей 
п, появляю щ ихся в единице объема за 1 с, постоянно равно 4. 
О днако из изложенного следует, что при постоянном значении 
п  число появляю щ ихся зародыш ей во всем объеме долж но 
уменьш аться с сокращ ением объема еще не затвердевш ей ж и д­
кой фазы.

Общее число зерен в единице объема {N, м-3 ) зависит от 
отношения п/с. Больш ое число мелких зерен возникает, если 
число образую щ ихся зародыш ей п  велико, а линейная скорость 
их роста мала. И з сравнения 
размерностей N, п и с сле­
дует, что N = a ( n / c ) 3/4 (теоре­
тически а— порядка единицы).

В производственной п р ак­
тике часто для получения от­
ливок с высокой прочностью 
необходимо иметь мелкое 
зерно. И ногда зерно долж но 
быть крупным, например при 
получении материалов с высо­
кой магнитной проницае­
мостью и малыми гистерезис- 
ными потерями.

Рассмотрим теорию об ра­
зования и роста кристаллов 
из расплава и факторы, влияю щие на основные параметры  з а ­
твердевания — п  и с.

Скорость образования зародыш ей кристаллов п  зависит от 
переохлаж дения АТ. Рассмотрим связь между п  и А Т  при з а ­
твердевании чистого м еталла, свободного от растворимых и не­
растворимых примесей. Примем, что расплав нигде не соприка- 
сается с твердой фазой, т. е. имеет место гомогенное зарож­
дение.

И з рис. 21 видно, что чем ниже тем пература затвердевания 
Ts (чем больш е АТ = Т 0— Ts) , тем больше A f v V  — разность сво­
бодных энергий жидкости и твердого м еталла, Д ж . Здесь A f v =  
=  ( F l — F s ) / V  —  изменение свободной эн ер ги и 1 на единицу объ­
ема затвердеваю щ его вещ ества, а V  — его объем. Величина 
A f v V  является движущ ей силой кристаллизации. При затвер ­
девании в системе пониж ается энергия на A f v V ,  что, однако, не 
отраж ает всего изменения энергии. При зарож дении кристал­
лов возникает граница раздела между твердой и жидкой ф а­
зами, обладаю щ ая энергией П а (П — сум м арная поверхность

1 Буквой F обозначена свободная энергия Гельмгольца (изохорно- 
изотермический потенциал). Индексы L и S  относятся к жидкой и твердой 
фазам соответственно.
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Рис. 21. Изменение свободной энергии 
металла в жидком F^  и твердом Fg  со­
стояниях с температурой: Г0 — темпера­
тура равновесия; ЛГ — переохлаждение



зародышей, о — удельная поверхностная энергия). Общее из­
менение свободной энергии, Д ж :

А Ф =  — V A fs  +  По. (1)

П ервое слагаемое характеризует изменение объемной энергии, 
а второе — поверхностной. Затвердевание будет происходить, 
если АФ будет уменьш аться.

П ринимая, что зародыш  имеет форму ш ара, уравнение (1) 
можно записать в виде

Д Ф = — 4/3nr3m A fv + 4 л г 2та,  (2)

где т  — число зародыш ей (или растущ их кристаллов); г — р а­
диус зароды ш а.

Первое слагаемое пропорционально г3, а второе — г2, по­
этому при малом г величина АФ растет, так  как преобладает

увеличение поверхностной
энергии, а при большом г ве­
личина АФ уменьш ается вслед­
ствие роста абсолютного значе­
ния первого слагаемого. Анализ 
уравнения (2) показы вает, что 
функция A<D(V) имеет макси­
мум (рис. 22). Зароды ш  будет 
расти, если его радиус г > г к 
(где гк— критический радиус),  

так  как увеличение разм ера 
зароды ш а приведет к умень­
шению АФ. Критическое зн а ­

чение АФК соответствует зароды ш у размером гк (рис. 22). Если 
радиус зароды ш а меньше гк, то зародыш  расти не сможет, так
как  его рост привел бы к увеличению АФ. Зароды ш и могут воз­
никнуть в жидкости в тех местах, где энергия вследствие ф лук­
туации повышена на величину >А Ф К.

Чтобы рассчитать гк и АФК, нужно получить производную 
дАФ/дг,  пользуясь уравнением (2), и приравнять ее нулю. Т а ­
ким образом:

rK =  2a /A fv . (3)

Подставив значение гк в уравнение (2), получим

ДФК =  — 2/3- 16ятсг'7л/> +  \6m na3IAfv  =  \ / 3 { \ 6 n m a / A f l ) .  (4)

Итак, АФК составляет 1/3 поверхностной энергии (второе 
слагаемое в уравнении (4), или

ДФК =  1 /З П о =  — 1/2AF. (5)

К ак видно, свободная поверхностная энергия на границе 
кристалл-жидкость на 2/3 компенсируется объемной свободной 
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Рис. 22. Зависимость ЛФ от г для раз­
личных переохлаждений: АГ3>  ЛГ2> Д м



энергией (первое слагаемое в уравнении (4 ) ) , а на 1 /3— энер­
гией флуктуации ДФк.

И з уравнения (3) видно, что гк тем меньше, чем больше 
Д /у, которое в свою очередь растет с увеличением ДТ (см. 
рис. 21). Это можно выразить следующим образом:

где Д 5 — изменение энтропии при затвердевании; Qs — тепло­
вой эф ф ект затвердевания на единицу объема.

Следовательно,

где А  — практически постоянная величина при допущении, что 
а  и отношение Ts/Q s не зависят от температуры затвердевания. 
Экспериментально и теоретически показано, что они слабо за ­
висят от Ts. Согласно статистическим представлениям, вероят­
ность флуктуации, при которой скопление атомов превращ ается 
в зародыш :

ос exp ( — A /k T s (ДТ)2).

Видно, что (А Т )2 является определяющим. Допустим, что 
при Го^ЮОО К получено переохлаж дение до 990 и 980 К. 
В первом случае Ts ниж е Т0 на 1 %, во втором — на 2!%. Что 
касается (Д Г )2, то в первом случае оно равно 100, во втором — 
400 К2- Таким образом, при изменении Ts на 1 j% величина 
(А Т )2 изменилась в 4 раза , т. е. на 300 %•

В то ж е время вероятность образования зароды ш а с крити­
ческим радиусом зависит от подвижности атомов в расплаве, 
которая уменьш ается с возрастанием АТ. Вероятность перехода 
атома из жидкой ф азы  в твердую при образовании зароды ш а 
равна

где U — энергия активации самодиффузии, не зависящ ая от 
температуры. Скорость образования зародыш ей п  пропорцио­
нальна вероятности W  сложного события, состоящего из воз­
никновения флуктуации необходимого разм ера и перехода ато­
мов из жидкой ф азы  в твердую. К ак  известно, для двух неза­
висимых событий W = W \ W 2-

И з рис. 23, на котором приведены кривые W ь W2 и nocW  
в зависимости от переохлаж дения АТ, видно, что кривая п (А Т )  
проходит через максимум. Экспериментально это подтверж да-
2 Заказ № 2203 33

A f v =  A T A S  =  A T Q J T s, (6)

rK =  (2oT JQ s) ( l /A T ) .

При подстановке (6) в (4) получим
(7)

ДФК=  1 6 л т0 371/3(Д Т)2<Э,= А !(А Т ) \ (8)

W 1 ос ехр ( — ДФк/^Т5), (9)
т. е.

(10)



ется. Однако для металлов практически реализуется только л е­
вая восходящ ая ветвь кривой п. По характеру этой части мо­
жно заключить, что кривая п (Т )  почти сливается с осью абс­
цисс и затем круто поднимается при Т„, т. е. до Ты зарож дение 
фактически не идет. Это понятно из уравнений (7) и (8) — при 
малом А Т  значение гк велико, а ДФК — чрезвычайно велико, т. е. 
маловероятно. Следовательно, маловероятно и образование з а ­
родыш а. Температура Т„ по сути дела является границей ме­
тастабильности жидкой фазы. 1

Выше было рассмотрено гомогенное  (или сам опроизволь­
ное) образование зародышей, т. е. з а ­
рождение в условиях, когда расплав не 
соприкасается с поверхностью какого- 
либо твердого тела (частицы примесей, 
стенки изложницы или формы и т. п .). 
Практически гомогенное зарож дение 
встречается крайне редко. Так, в специ­
ально поставленном эксперименте, ко­
гда расплав был разделен на большое 
число изолированных мелких капель, 
в некоторых из них наблю далось гомо­
генное зарож дение. При этом оказалось, 
что переохлаждение, необходимое для 
гомогенного образования зародышей, 
достигает примерно 0,25 Т0, где Т0 — тем ­
пература равновесия, К. Н иже приве­
дены значения максимального переох­

лаж дения, наблю давш егося при кристаллизации различных ме­
таллов:

1
Металл Sn Pb Си Ni Fe Pt 
AT, . . 118 80 236 319 295 370

Зарож дение под влиянием поверхности какого-либо твер­
дого тела, соприкасаю щ егося с жидкостью, происходит при зн а ­
чительно меньшем переохлаждении (1— 10 К) и назы вается 
гетерогенным (несамопроизвольным ). Облегчение зародышеоб- 
разования в присутствии поверхности твердой фазы  наблю да­
ется в тех случаях, когда поверхностная энергия на границе 
возникш его кристалла и твердой фазы  (подложки) меньше, чем 
на границе кристалл — расплав. Это означает, что в этих слу­
чаях уменьш аю тся затраты  энергии на образование поверхно­
сти раздела при возникновении кристаллов. Следовательно, для 
образования зароды ш а критического разм ера требуется мень­
ш ая энергетическая флуктуация и затвердевание начинается 
при меньшем пёреохлаждении. П оверхностная энергия на гр а­
нице кристалл— подлож ка мала, особенно когда расположение 
атомов на поверхности подложки близко к расположению ато­
мов на сопрягаю щ ейся поверхности кристалла. Твердая ф аза,
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Рис. 23. Зависимость веро­
ятности образования заро­
дышей кристаллов W,, ве­
роятности перехода атома 
из жидкой фазы в твердую 
W2 и скорости образования 
зародышей п от переох­
лаждения А 7*.



в

обладаю щ ая таким структурным 
и размерным соответствием 
с кристаллизую щ имся металлом, 
облегчает зародыш еобразование, 
т. е. уменьш ает АТ  и увеличи­
вает п.

Рассмотрим гетерогенное з а ­
рождение , когда в жидком , ме- ,1 Рис. 24. Зародыш (шаровой сегмент)
Т а л л е  П р и с у т с т в у ю т  т в е р д ы е  на плоской грани включения АВ
включения. Они могут быть (подложка)
очень мелкими и все ж е влиять
на зарож дение, так  как критический зародыш  сам очень мал. 
Если А 7 = 1 0  К, то гк= 2 6 0  а, где а-— период решетки 
(-—-3,05 А). При А Т  =  100 К получаем гк =  26 а.

Д ля анализа влияния включения на зарож дение кристаллов 
примем, что оно происходит на плоской грани включения А В  
(рис. 24). Н а рис. 24 зароды ш  показан  в виде сегмента ш ара 
радиусом гк. И з общей теории 1 фазовых переходов следует, что 
разм ер гк одинаков для гомогенного и гетерогенного зар о ж ­
дения, т. е. уравнение (5) при m =  1 (в модели взят один зар о ­
дыш) можно переписать в виде

АФк == 4 я г  кСк_ж/3.

И ндекс к—ж  означает кристалл—жидкость. Д ля  реш ения 
задачи необходимо учесть такж е удельную поверхностную энер­
гию на границах подлож ка— кристалл (п— к) и подлож ка— 
жидкость (п—ж ). Из рис. 24 видно, что по условию равновесия

а п _ ж  =  С Т п _ к + < Т к _ ж С О 5  0 ,  ( Ч )

чем меньше краевой угол смачивания 0, тем меньше объем кри­
тического зароды ш а. И з геометрии сегмента ш ара следует, что

h — rK( 1— cos0) и v3Bp =  л/г2(гк— /г/3), (12)

где h  и Узар — высота и объем зароды ш а. И з формулы (5) 
следует, что

АФк, подл =  --- 1/2 (УзарА/v ) . (13)

причем A fv берем из формулы (14):

rK =  2aK_ J A f v . (14)

П одставляя v3ap из уравнения (12) и Afv из уравнения (14) 
в уравнение (13), получаем энергию зарож дения на подложке:

А Ф К, подл =  пг3как_ж ( 2 - f  cos 0) (1 — cos 0) 1/3. (15)

1 Строго она разработана для случая конденсации (система газ — жид­
кость).
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Рассмотрим два предельных случая: 0 =  0 и 0=180°. В пер­
вом случае АФК, подл=0, т. е. зароды ш  не нужен. Д ругими сло­
нами, подложка по своему составу не отличается от жидкости 
и рост кристаллов — это рост самой подложки. Из уравнения
(11) следует, что а п- ж  =  (Тк-ж , поскольку а п- к  =  0. Б ли зкая  кр ас- 

смотренной ситуация может наблю даться при инородном вклю ­
чении, если его реш етка мало отличается от реш етки растущего 
кристалла, т. е. если между ними сущ ествует размерное и 
структурное соответствие (с. 83). В этом случае имеется хо­
рош ая смачиваемость. Во втором случае (0= 180°)

Л Ф к , подл =  4 л г к сгк_ ж /3 ,

т. е. значению, характерному для гомогенного зарож дения [см. 
уравнение (5 )] . Зароды ш  уж е не сегмент, а ш ар, т. е. он не 
«чувствует» подложки из-за отсутствия смачивания. И з уравне­
ния (11) следует, что (Тп-к=ап-ж +  0к-ж, т. е. наибольш ему воз­
можному значению поверхностной энергии между включением 
(подложкой) и кристаллом. Угол 0 тем меньше, чем лучш е со­
пряжение реш еток подложки и зароды ш а кристаллизую щ егося 
металла. Строение границы между ними определяет граничную 
энергию. Она тем меньше, чем больше структурное и размерное 
соответствие двух непосредственно соприкасаю щ ихся кристал­
лов. П редставление о таком соответствии вошло в литературу 
как  принцип П. Д . Д анкова и С. Т. Конобеевского. Подробнее 
он описан на с. 83.

Гетерогенное зарож дение развивается и под влиянием 
стенки формы (излож ницы ), в которую заливаю т металл. Вли­
яние стенки приводит к столбчатой кристаллизации. Д ля объяс­
нения ее возникновения необходимо учитывать наличие раство­
римой в жидкости примеси, хотя бы в небольшом количестве. 
Д аж е  в очень чистом металле она всегда содержится.

Рассмотрим диаграм м у равновесия м еталла А  с раствори­
мой примесью С (рис. 25). Н а рис. 25 показано, что сплав с со­
держанием примеси С о затвердевает в интервале температур 
Т 1— 7Y Если затвердевание идет не одновременно во всем объ­
еме, а перемещ ается благодаря теплоотводу (горизонтальные 
стрелки на рис. 26, б) от поверхности слитка к центру, то че­
рез некоторое время на фронте кристаллизации (E D ) затвер ­
девш ая часть м еталла содержит С0, а жидкость — С2 (% ) при­
меси, как показано на рис. 26, а. Затвердевш ая часть слитка 
изменяет свой состав от С\ до Со. В середине слитка (его ось 
симметрии — ш трихпунктирная линия) исходное содерж ание 
примеси — С0. Таким образом, при переходе от фронта кри­
сталлизации к центру слитка состав жидкости описывается ли­
нией С2— С0 (рис. 26, а),  что соответствует участку Т2— Т\ на 
кривой ликвидуса (см. рис. 25). Температура в слитке повы ш а­
ется от его поверхности к его середине. Это показано прямой 
линией Т2— Т\ на рис. 26, б. М ежду Т2 и Т { проведена кривая,
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Рис. 25. Диаграмма фазо­
вого равновесия А—С

Рис. 26. Распределение ком­
понента С в твердой и жи- 
кой фазах — слева и спра­
ва от ED (а) и температур­
ные условия образования 
столбчатого кристалла I (б)

£
с,

а
V ,

а

В 1 х

которая представляет собой участок кривой ликвидуса, обозна­
ченный на рис. 25 теми ж е буквами. Из рис. 26, б  видно, что 
кривая проходит выше прямой / ,  т. е. жидкость на определен­
ном расстоянии от фронта кристаллизации ED  переохлаж дена 
по отношению к температуре затвердевания в условиях равно­
весия. Б лагодаря этому кристаллизация в глубь слитка идет 
на расстоянии I (отрезок до пересечения кривой и прямой ли­
ний). При этом образую тся столбчатые кристаллы  длиной I 
(рис. 26, б, снизу). Описанное явление — результат концентра­
ционного переохлаждения  жидкости при положительном гр а­
диенте температур [ (d T /d x )> 0 ] .  Если этот градиент очень вы­
сок, т. е. жидкость сильно перегрета, то столбчатая кристалли­
зация не будет протекать, так  как прямая линия I I  пройдет 
выше кривой Гг— Т В случае малого значения I, т. е. когда 
зона концентрационного переохлаж дения мала, на фронте кри­
сталлизации образую тся небольшие выступы — выпуклые 
ячейки (рис. 27).

Значительный перегрев жидкого м еталла выше Т0 может 
приводить к увеличению разм еров зерна, что является следст­
вием уменьшения п. Это объясняю т так  называемой дезактива­
цией включений, когда включения (частицы примесей) утрачи­
ваю т свое влияние на образование зародышей. Д езактивация 
связана, вероятно, с тем, что при перегреве расплава с поверх­
ности включений удаляю тся атомы металла, адсорбированные 
на ней и облегчаю щ ие образование зародышей.

Н а величину гк (и, следовательно, на величину п) можно 
повлиять и при гомогенном зарождении, если ввести в расплав 
некоторое количество растворимой поверхностно активной при­
меси. Атомы такой примеси, адсорбируясь на поверхности воз­
никших зародыш ей, уменьш аю т их поверхностную энергию. 
К ак следует из сказанного на с. 32, в расплаве всегда име­
ется набор зародыш ей разных размеров. В результате умень­
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шения поверхностной 
энергии о устойчивыми 
становятся зародыш и 
меньших разм еров по 
сравнению со случаем, 
когда примеси отсутст­
вуют [см. уравнение (3)], 
величина п  возрастает, 
зерно в затвердевш ем 
металле измельчается.Рис. 27. Ячеистая структура на фронте кристал­

лизации олова, содержащего 0,05 % Pb. Х75 М етод измельчения 
зерна путем введения

в расплав малых количеств (0,001—0,1 %) растворимой по­
верхностно активной примеси или нерастворимой примеси, об­
ладаю щ ей структурным и размерным соответствием с кри­
сталлизую щ имся металлом, назы вается модифицированием.

Л инейная скорость роста с, т. е. скорость перемещения гр а­
ниц кристалла по нормали к поверхности, как и скорость об­
разования зародыш ей, определяет кристаллическую структуру 
затвердевш его металла.

Согласно закону Вульфа — Кюри, свободно растущий кри­
сталл принимает такую  форму, при которой удельная поверх­

ностная энергия (Д ж -м -3) Еаг/7; минимальна (стг- — поверхно­
стное натяж ение, Д ж -м -2 ; Fi — площ адь любой грани, прихо­
дящ аяся на единицу объема металла, м-1). Суммирование про­
водится по всем граням. В кристалле при его образовании могут 
возникнуть различны е грани и среди них — грани с большим 
значением а. О днако в процессе роста кристалла поверхность 
таких граней долж на относительно уменьшиться по сравнению 
с поверхностью граней с малым значением сг. Возможен такой 
случай, когда грани с большим значением а исчезнут (за р а ­
стут). Пример такого зарастания показан на рис. 28, а. В этой 
двухмерной модели стрелками показано направление переме­
щения граней при росте кристалла. Из схемы видно, что боко­
вые грани перемещ аю тся в направлении I— I с большей скоро­
стью, чем в направлениях II— II и I I I— III. По прошествии не­
которого времени (на рисунке оно отсчитывается нарастанием 
контура) плоский кристалл из шестистороннего становится 
четырехсторонним. Исчезнувшие боковые грани обладаю т наи­
большим поверхностным натяж ением и линейная скорость ро­
ста кристалла перпендикулярно этим граням такж е наиболь­
шая. Из закона В ульф а— Кюри следует, что в кристалле ско­
рость перемещения грани пропорциональна ее поверхностному 
натяжению. Форма кристалла, соответствующ ая минимуму 
удельной поверхностной энергии, назы вается равновесной.

Поверхностное натяж ение тем меньше, чем выше плотность 
укладки атомов в данной грани. Н а рис. 28, б, в показано рас­
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положение атомов (в виде ш аров) в плоскостях {111} и {100} 
Г Ц К  решетки. Расчет показы вает, что в м еталле с Г Ц К  реш ет­
кой межатомны е промежутки в плоскостях {111} составляю т 
около 10 % площади, а в плоскостях {100} — около 20 % (ато­
мам приписывается сферическая ф орм а). Плоскости {111} как 
бы более «гладкие», а {100} — более «шероховатые» и потому 
обладаю щ ие большим поверхностным натяжением.

Рис. 28. Схема роста двухмерного кристалла (а), расположение атомов 
(в виде шаров) в плоскостях {111} (б) и {100} (в) ГЦК решетки

Рост кристалла (трехмерного зароды ш а) происходит путем 
послойного присоединения атомов из жидкости. Единичный 
атом (атом 1 на рис. 29, а) не может удерж аться на плотно- 
упакованной грани. Атомы 2 и особенно 3 удерж иваю тся у края 
незаверш енного слоя значительно прочнее, чем атом 1. Н еза­
вершенный слой зарастает со скоростью, определяемой вероят­
ностью перехода атомов из расплава в твердую ф азу [см. у р ав ­
нение (1 0 )]:

Таким образом, скорость роста кристалла перпендикулярно 
плотноупакованной грани определяется образованием на ней 
незаверш енного моноатомного слоя, к которому могут присо­
единяться атомы из расплава. В современной теории прини­
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мают, что к такой грани присоединяются не отдельные атомы, 
а целая их группа в виде двухмерного зароды ш а, к которому 
в свою очередь могут устойчиво присоединяться единичные 
атомы. М ожно рассчитать разм еры  двухмерного зароды ш а и 
вероятность его образования в изотермических условиях при­
близительно так  же, как  и трехмерного зароды ш а (см. с. 32, 33). 
Примем, что двухмерный зароды ш  является квадратны м слоем 
со стороной а  и толщиной Ь (рис. 29, б),  где b — межатомное 
расстояние. При росте зароды ш а разм ер увеличивается, а вме-

Рис. 29. Схематическое изображение незавершенного слоя на грани растущего кри­
сталла (а) и двухмерного зародыша (б)

сте с тем изменяется свободная энергия ДФ. По аналогии 
с уравнением (2) можно записать уравнение

в котором первое слагаем ое справа от знака равенства указы ­
вает на уменьшение свободной энергии ДФ из-за затвердева­
ния жидкости в объеме а2Ь, а второе— на возрастание ДФ 
из-за увеличения периферической поверхности на 4aba. Торцо­
вую поверхность учитывать не нужно, так  как  она точно равна 
поверхности, которую закры л двухмерный зародыш  на грани 
кристалла. При а = 0  величина ДФ =  0; с ростом а первое сла­
гаемое по своей абсолютной величине растет пропорционально 
а2, а второе-— пропорционально а. Значения ДФ с увеличением 
а сначала растет, проходит через максимум, а затем снижается. 
М аксимуму ДФ соответствует критический размер ак. Такой 
разм ер имеет устойчивый, способный к дальнейш ему росту дву­
мерный зародыш . Вероятность его образования

где ДФК — изменение свободной энергии, соответствующее з а ­
родышу размером а к.

Дифф еренцируя уравнение (16) и приравнивая результат 
нулю, можно показать, что a K = 2o/Afv и ДФК =  1/2(4aba) (18). 
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Л инейная скорость роста с пропорциональна произведению 
вероятностей W3 и W 2 . От нуля до некоторого значения АТ  ве­
личина с возрастает, а при больших значениях А Т  снижается. 
К ривая зависимости с от А Т  имеет такой вид, что и кривая 
п (А Т )  на рис. 23.

Значение отношения dV /dx  пропорционально с3п, поэтому 
оно зависит от переохлаж дения так  же, как  с и п  (рис. 30). 
М аксимум макроскопической скорости затвердевания по оси 
абсцисс леж ит между максимумами п  и с (ближ е к послед­
нему) .

К ак  показано на рис. 19, она зависит от времени кристал­
лизации или, что то ж е самое, от количества затвердевш его

А Т

Рис. 30. Зависимость с, п и dV/dx 
переохлаждения жидкой фазы АТ

L g r

Рис. 31. С-кривая затвердевания ни­
келя

вещества. Поэтому сравнение значений отношения dV /dx  для 
различны х случаев кристаллизации возможно, если указано, 
к какой стадии затвердевания оно относится (начало и конец 
затвердевания следует исклю чить). Удобнее всего сравнивать 
при 50 %-ном затвердевании.

М ожно предположить, что пересечение нисходящей части 
кривой d V /d x = q { A T )  на рис. 30 с осью абсцисс характеризует 
величину АТ, при которой происходит уж е не кристаллизация, 
а переход жидкости в аморфное состояние. Если эту кривую 
повернуть на 90° и вместо скорости dV /dx  взять величину, об­
ратную  ей по смыслу — время т кристаллизации, то получится 
С -образная кривая (рис. 31), которая принята как  зависимость 
начала кристаллизации никеля от степени переохлаж дения его 
в состоянии жидкости. Здесь за начало кристаллизации принят 
объем затвердевш его никеля, равный 10-б % Vo, где V0 — его 
полный объем. Пунктир показы вает, с какой скоростью следует 
охлаж дать  жидкость, чтобы она переш ла в аморфное состоя-
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Рис. 32. Спиральное закручивание ступеньки (а—г) на поверх­
ности растущего кристалла, вызванное присоединением атомов 
к краю ступеньки. Ступенька возникла в месте пересечения 
винтовой дислокации с гранью кристалла

ние. К ривая на рис. 31 построена теоретически. Эксперимен­
тально показано, что скорость охлаж дения, соответствующ ая 
пунктирной кривой (1010 К - с -1), приводит к получению ам орф ­
ного никеля.

В изотермических условиях кристаллизации (Ts и АТ  посто­
янны) справедливо уравнение А. Н. Колмогорова, позволяющее 
связать п, с, х и объем закристаллизовавш егося вещества V ( т ) :

V (t) /V „ = 1— е х р С -Л т 4), (19)

где — А =  (ямс3)/3.
Это уравнение и характер С-кривой справедливы для всех 

фазовых превращ ений, которые идут с образованием зароды ­
шей и их ростом. В ряде случаев значение С на несколько 
порядков выше предсказываемого теорией образования 
двухмерных зародышей. С оздается впечатление, что рост кри­
сталла происходит без образования таких зародышей, а просто

путем устойчивого присоединения 
отдельных атомов из жидкой фазы. 
Объяснить это можно с помощью 
теории дислокаций. При наличии 
винтовой дислокации, выходящей 
на поверхность кристалла, на этой 
поверхности уж е имеется высту­
паю щ ая ступенька, к которой мо­
гут устойчиво присоединяться 
атомы (рис. 32). Т ак  как поверх­
ность кристалла, на которую выхо­
дит линия дислокации, имеет вин- 
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Рис. 33. Спираль роста на моно­
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т о б о й  характер, ступенька зарасти  не может, сколько бы ато­
мов к ней не присоединилось. И з-за того, что по длине сту­
пеньки атомы присоединяются к ней с одинаковой линейной 
скоростью, ступенька искривляется и превращ ается в спираль, 
как  это показано на рис. 32. У гловая скорость больше вблизи 
дислокации. Спирали роста обнаруж иваю т экспериментально 
(рис. 33). Б ез образования двухмерных зародыш ей рост кри­
сталла может идти и путем присоединения единичных атомов 
к неплотноупакованным граням  кристалла.

3. Форма кристаллов, образующихся
при затвердевании металла. Структура слитка

При малом переохлаждении очень чистых металлов в начале 
затвердевания образую тся правильно ограниченные кристаллы 
равновесной  формы. В зависимости от условий кристаллизации 
и степени загрязненности могут возникать кристаллы иной 
формы: пластинчатые, игольчатые, в виде сфероидов и т. п. 
Н аиболее распространенной формой является дендритная  (дре­
вовидная). Кристаллы, которые развиваю тся путем роста вет­
вей вдоль определенных кристаллографических направлений 
(анизотропия роста), по мере зарастания скелета могут превра­
щ аться в пластины, полиэдры я  т. д., но могут сохранить и ден­
дритную форму.

Н а рис. 34 приведена схема дендритного кристалла ж елеза 
по Д . К. Чернову, который впервые обнаруж ил и исследовал

7

Рис. 34. Схема дендритного кристалла (Д. К. Чернов)

43



дендритное строение стали. При затвер ­
девании сначала растут главные оси: 
оси первого порядка (1),  затем — оси 
побочные: второго (2) и последующих
порядков. Н а рис. 35, а показан дендрит 
Д . К- Чернова, найденный им в усадоч­
ной полости большого стального слитка, 
в которой дендрит свободно развивался 
и смог сохранить свою форму. Д ендрит­
ное строение кристалла можно обнару­
жить, протравив шлиф (рис. 35, б ) : оси 
дендритов травятся иначе, чем мехос- 
ные пространства, так  как  содержание 
примесей в них различно.

Свойственная кристаллам  анизотро­
пия проявляется при росте дендритов 
в том, что и главные, и побочные оси 
дендритов всегда растут в определенном

Рис. 35. Дендрит Д. К. Чернова, найденный в усадочной рако­
вине 100-т слитка. Длина кристалла около 40 см (а). Дендритное 
строение затвердевшего сплава меди с никелем (б). XI00

кристаллографическом направлении: в м еталлах и сплавах
с ГЦ К  и О Ц К  решеткой — в направлении < 1 0 0 > .  К ак следует 
из рис. 36, эта особенность роста дендритов связана не только 
с направлением теплоотвода. Н а рисунке показаны  два ден­
дритных кристалла свинца, оси которых развернуты  на значи­
тельный угол, хотя направление теплоотвода в расплаве одно. 
Оси дендритов растут в тех направлениях, при которых они 
образую т наименьший угол с направлением теплоотвода. Форма 
растущего дендрита стремится к равновесной. В частности, 
в кристалле с Г Ц К  решеткой гранями являю тся плоскости
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{111}. Соединив пунктирными линиями вершины осей 1 и 2 на 
рис. 34, получим четырехгранную пирамиду, боковые грани ко­
торой являю тся плоскостями {111} с наибольшей плотностью 
заполнения.

На основании описанных выше закономерностей можно объ­
яснить строение слитка. Д . К- Чернов обнаружил, что слиток 
стали состоит из трех зон кристаллитов: I — мелких (снаруж и), 
II — столбчатых и III  — крупных беспорядочно ориентирован-

Рис. 36. Деидриты свинца. На- Рис. 37. Схема строения слитка: I — мел-
правление их роста связано с ани- кие беспорядочно расположенные ден-
зотропией роста и с условиями дриты; I I — столбчатые дендриты; III —
теплоотвода крупные беспорядочно ориентированные

дендриты

ных (в середине), как  показано на рис. 37. В отдельных слу­
чаях одна или две из указанны х зон могут отсутствовать. М ел­
кокристаллическая зона I образуется в результате очень быст­
рого охлаж дения жидкого м еталла при соприкосновении его 
с изложницей. При значительном А Т  образую тся мелкие рав­
ноосные дендриты, у которых оси первого порядка ориенти­
рованы беспорядочно, так  как  они растут перпендикулярно от­
дельным участкам  шероховатой поверхности изложницы. Рост 
зоны I быстро прекращ ается вследствие того, что вы деляю щ а­
яся скры тая теплота повыш ает температуру жидкого металла 
у фронта кристаллизации. К этому моменту устанавливается 
хорошо направленный отвод тепла, перпендикулярный стенке 
изложницы. С этого момента при дальнейш ем охлаждении ден­
дриты растут по направлению  к середине слитка. «Выживают»
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только такие дендриты, у  которых с направлением теплоотвода 
совпадает направление максимальной скорости роста, т. е. 
< 1 0 0 > .  П оскольку одновременно растет много дендритов, об­
разуется столбчатая зона. Если такие кристаллиты растут от 
плоской поверхности, то ориентировка продольной оси дендри­
тов < 1 0 0 >  одинакова. В результате получается текстура 
литья. Если столбчатые дендриты растут до столкновения, то 
получающ ееся строение слитка назы ваю т транскристаллитным. 
Транскристаллизация часто наблю дается в слитках чистых ме­
таллов. О днако такого рода столкновение столбчатых дендри­
тов в стали бывает сравнительно редко.

Д лина столбчатой зоны определяется концентрационным 
переохлаж дением расплава (см. рис. 37). Когда температура 
расплава на фронте кристаллизации повысится из-за вы деляю ­
щейся теплоты кристаллизации, тогда исчезнет концентрацион­
ное переохлаж дение и рост столбчатых дендритов прекратится. 
П ри дальнейш ем охлаждении жидкого м еталла внутри слитка 
дендриты зарож даю тся во многих участках расплава и форми­
руется центральная зона слитка. Зерна в этой зоне равноос­
ные, ориентированы беспорядочно. Соотношение между р азм е­
рами столбчатой и равноосной зон в слитке-зависит от пере­
грева расплава, теплопроводности изложницы, содерж ания при­
месей в расплаве и т. д.

Закристаллизовавш ийся металл имеет дефекты  реш етки — 
как  дислокации, так  и вакансии. Дислокации плотностью до 
108 см-2 возникаю т при столкновении кристаллов с различной 
ориентировкой, особенно при столкновении дендритных Осей, 
различаю щ ихся составом (несоответствие периодов реш еток), 
в местах соприкосновения с включениями и по другим причи­
нам. Во всех случаях возникш ая упругая энергия уменьш ается 
путем образования дислокаций.

Вакансии содерж атся в охлажденном м еталле в состоянии 
пересыщения. Их концентрация выше равновесной. П ри их 
скоплении возможно явление захлопы вания образовавш ихся 
несплошностей, в результате которого образуется петля дисло­
кации.

4. Выращивание монокристаллов

Получение монокристаллов имеет очень большое научное и практиче­
ское значение. На монокристаллах можно изучать различные свойства ве­
щества в зависимости от температуры, давления, напряженности магнитного 
или электрического поля, внешних механических сил и т. д., причем эти 
зависимости не будут осложнены влиянием границ между зернами. Изучая 
монокристаллы, можно определить константы объемной диффузии, в то 
время как при изучении поликристаллических веществ полученные кон­
станты характеризуют одновременно объемную и зернограничную диффузию. 
Можно привести много примеров, характеризующих научное значение моно­
кристаллов. Одно из наиболее важных научных направлений — изучение 
анизотропии монокристалла. Как уже отмечалось, на монокристаллах железа
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и его сплавов было показано, что наилучшие магнитные свойства получаются 
при намагничивании вдоль оси < 1 0 0 > . Это явилось основанием для разра­
ботки технологии производства текстурованной электротехнической стали (см. 
рис. 285) и постоянных магнитов с направленной кристаллизацией. Изучение 
монокристаллов кремния и германия привело к значительному прогрессу 
в полупроводниковой технике. Эти вещества в настоящее время применяют 
в виде монокристаллов.

Известно, что пластическая деформация происходит при сравнительно ма­
лых напряжениях благодаря движению дислокаций. Кристалл без дислокаций 
было бы очень трудно пластически деформировать — он был бы очень проч­
ным. В настоящее время путем вакуумного испарения удается получить очень 
тонкие нитевидные монокристаллы («усы »)— толщиной 1— 10 мкм, которые 
обладают прочностью порядка 104 МПа, т. е. близкой к теоретической, обус­
ловленной силами атомного взаимодействия.

Существующие в настоящее время методы выращивания монокристаллов 
из расплава основаны на принципе, который следует из теории кристаллиза­
ции и роста кристаллов: теплоотвод должен быть таким, чтобы перед фрон­
том кристаллизации не создавалось переохлаждения (в том числе и концен­
трационного), приводящего к образованию зародышей новых кристаллов.

Выращивают монокристаллы из жидкой фазы двумя способами. Первый 
из них (метод Бриджмена) заключается в следующем. Пробирка с коническим 
дном, заполненная жидким металлом, медленно перемещается вдоль верти­
кальной цилиндрической печи, температура которой выше температуры за­
твердевания на 50— 100 К, и постепенно из нее выходит. При перемещении 
со скоростью 3—30 мкм/с затвердевание, начавшееся в вершине конуса, рас­
пространяется вдоль пробирки. В вершине конуса могут зародиться несколько 
кристаллов, однако расти будет только один из них — тот, у которого направ­
ление наибольшей скорости роста совпадает с направлением перемещения про­
бирки (или печи). Рост других зародившихся кристаллов будет подавлен. Та­
ким способом получают крупные кристаллы диаметром в несколько сантимет­
ров.

Второй способ, получивший название метода Чохральского, заключается 
в вытягивании монокристаллов из расплавленного металла с помощью па­
лочки. При необходимости можно получить кристалл заданной ориентировки, 
использовав в качестве «зародыша» предварительно изготовленный и соот­
ветствующим образом ориентированный кристалл-затравку. Жидкость должна 
быть незначительно переохлаждена (Д Г = 1-4-2 % Т0).  Очевидно, что скорость 
вытягивания не должна быть больше линейной скорости роста кристалла. 
Незначительное превышение этой скорости приведет к обрыву вытягиваемого 
кристалла. Этим обстоятельством можно воспользоваться для определения 
линейной скорости роста (с) металлов. Таким образом были определены ве­
личины с для ряда металлов при малых значениях АТ: для цинка 1,7, 
олова 1,5 и свинца 2,3 мм/с.

Сознательное управление условиями выращивания на основе теории за­
твердевания позволяет получать бездислокационные кристаллы и кристаллы 
с регулируемым числом дефектов, кристаллы заданной формы, определенного 
состава и т. д.

В заключение следует сказать несколько слов о плавлении. В обычных 
условиях и даж е при очень быстром нагреве оно протекает практически при 
температуре равновесия Т0. Перенагрева АТ не наблюдается, так как плав­
ление (как и испарение) протекает на поверхности тела. Плавление можно 
рассматривать как гетерогенный процесс, при котором в отличие от кристал­
лизации не затрачивается энергия для образования поверхности раздела и 
вся подводимая тепловая энергия расходуется на изменение агрегатного со­
стояния.
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Г л а в а  4
СТРУКТУРНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ  
В ТВЕРДЫХ МЕТАЛЛАХ

При изменении условий в твердом теле, в частности в металле 
могут происходить структурные превращ ения, которые приво­
дят его в соответствие с изменившимися условиями. Такие пре­
вращ ения под влиянием нагревания или охлаж дения, прилож е­
ния внешних механических сил, намагничивания и т. д. могут 
быть обратимыми и необратимыми. В дальнейш ем рассм от­
рены превращ ения при отжиге, пластической деформации, н а­
греве после такой деформации, аллотропических изменениях, 
а такж е магнитные.

1. Рост зерна при отжиге

Отжигом чистых металлов назы вается их нагревание до высо­
кой температуры  и последующее медленное охлаждение.

Отжиг при достаточно высокой температуре литого чистого 
металла, состоящего из зерен, имеющих дендритную структуру, 
приводит к устранению такой структуры. Устранение дендрит­
ной структуры связано с тем, что небольшие количества при­
месей распределяю тся более равномерно в его объеме, а кри­
сталлограф ическая разориентировка отдельных его частей 
уменьш ается. Если углы между однотипными осями (с одина­
ковыми индексами) соседних дендритов малы, то дендриты 
могут объединиться в одно зерно.

При тем пературах выше 0,3—0,4 Тпл, когда протекает диф ­
фузия, происходит грануляция  (спрямление границ) и рост зе ­
рен. Д виж ущ ей силой грануляции является уменьшение сво­
бодной зернограничной энергии. Спрямление границ влечет за 
собой уменьшение их площ ади, а следовательно, и поверхност­
ной энергии. Анизотропией поверхностного натяж ения в д ан ­
ном случае мы пренебрегаем, т. е. принимаем, что она не з а ­
висит от конфигурации и положения границы.

Н а рис. 38 на двухмерной модели показано, что спрямление 
происходит путем перемещения отдельных участков границы 
к их центрам кривизны 0, что неоднократно подтверж далось 
экспериментальным путем на реальных металлах. Сверху и 
снизу на этой схеме зерно I растет за счет зерна II, в средней 
части — наоборот. Н а рис. 38 сплош ная граница сменяется 
штриховой. Перемещ ение границы при высокой температуре 
осущ ествляется путем перехода атомов через границу (само- 
диф ф узия). При наличии плоской границы такой переход р ав ­
новероятен в обе стороны. П лоская граница долж на быть 
стабильна (если нет других причин для ее смещ ения). И зогну­
тая граница находится в неравных условиях перехода атомов
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при их тепловом движении. Выделив сферу во­
круг любой точки х, находящ ейся на границе 
(на рис. 38 снизу), можно легко заметить, что 

слева со стороны зерна вогнутая граница этого 
зерна подвергается воздействию большего числа 
движущ ихся атомов, чем справа. Атомы пере­
ходят слева направо чаще, чем наоборот, и 
в результате границы смещ ается к центру О 
(вправо) до ее спрямления.

Процесс грануляции приводит вследствие 
самодиффузии к залечиванию  ряда дефектов, 
таких как  микропоры, микротрещины и других, 
сосредоточенных на искривленной границе.

Зернограничная  энергия уменьш ается не 
только при грануляции, но и при росте зерна.
Под ростом зерна в твердом металле подразу­
мевается рост одних зерен за счет других, б ла­
годаря чему средняя величина зерна увеличива­
ется и, следовательно, уменьш аются число зерен и удельная 
протяженность их границ. Этот процесс легче всего обнаружить 
на металле, который был предварительно пластически деф ор­
мирован и отожж ен настолько, что его свойства опять стали 
такими же, какими они были до деформации. Процесс роста 
зерна полнее был изучен с помощью экспериментов именно на 
таком металле. Результаты  этих экспериментов рассмотрены 
ниже (с. 69— 78).

Процесс роста зерен часто назы ваю т собирательной рекри­
сталлизацией. С обирательная рекристаллизация идет при от­
ж иге в металле, осажденном с помощью электролиза, вакуум ­
ным распылением и т. п. Имеются некоторые особенности для 
металлов различного происхождения, однако основные черты 
являю тся общими.

Д о обсуждения собственно собирательной рекристаллиза­
ции рассмотрим влияние контактных углов на перемещение 
границ зерен при отжиге. И з теоретических данных следует (и 
экспериментально это подтверж дено), что стабильное полож е­
ние занимаю т плоские границы на стыке трех зерен, наклонен­
ные одна к другой под углом 120°. Н а рис. 39 показано, что 
при неравенстве контактных углов (cpi и ф 2 < 1 2 0 ° ,  ф з > 1 2 0 ° )  
границы зерен перемещ аю тся из положения сплошных линий 
в положение пунктирных. П риведенная двухм ерная модель хо­
рошо соответствует картине, наблю даемой на металлограф иче­
ском шлифе, если рассматривать стык одних и тех ж е зерен до 
отж ига и после него. Рост зерна III  за  счет зерен I и II вы зы ­
вается тем, что со стороны I и II в каж дую  единицу времени 
переходит большее число атомов, чем наоборот. М ожно сказать, 
что атомы в углу кристалла обладаю т тем меньшей взаимной 
связью, чем меньше этот угол. Новое положение границ (ш три­
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Рис. 38. Двухмер­
ная модель спря­
мления границы



ховые линии на рис. 39) не будет стабильным. Они будут пере­
мещ аться каж д ая  к центру кривизны до момента спрямления 
под углом 120°.

Из сказанного ясно, каким образом при высокой тем пера­
туре растут крупные зерна за  счет мелких. Н а рис. 40 показана 
схема такого роста. К аж дое крупное зерно, окруженное мел­
кими, растет за  их счет (как  показано д ля  зерна I штриховой 
линией), так  как  с его стороны контактный угол более 120°, 
т. е. больше, чем углы со стороны мелких зерен. Теоретически 
три крупных зерна на 
рис. 40 должны погло­
тить все мелкие и прийти 
в соприкосновение, а но­
вые их границы по з а ­
вершении этого погло-

Рис. 39. Двухмерная модель приближе- Рис. 40. Двухмерная модель собиратель- 
иия контактного угла к 120е ной рекристаллизации

щения долж ны  пересекаться под углами 120°, как показано 
штриховыми прямыми.

Конечно в реальном металле, особенно когда нет такого 
контраста в разм ерах зерен, как на рис. 40, их рост происхо­
дит более сложным путем. Разнообразие кривизны границ и 
контактных углов может привести к тому, что зерно будет р а ­
сти в определенном направлении за счет соседних зерен и одно­
временно поглощ аться другими зернами. П ри всей сложности 
описанных процессов их результатом является укрупнение 
зерна. Процесс, при котором все зерна участвую т в нем, на­
зы вается нормальным  ростом зерен.

К ак уж е говорилось, движущ ей силой роста зерна, обуслов­
ленной поверхностным натяж ением а, является уменьшение 
граничной свободной энергии. Она уменьш ается на величину

AF =  oV  (1/Гх— 1/г2),
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где V — атомный объем; Г\ и г2 — радиусы кривизны соседних 
зерен.

При непосредственном соприкосновении зерен Гх — — г2 и 
1/fi— 1/г2=2/гь Линейная скорость с непрерывного роста зерна 
при постоянной температуре пропорциональна AF. Ее можно 
записать в виде

с =  dr/dx =  йстУ /г, (21)
где т — время; k  — м атериальная константа; г — средний р а ­
диус зерна.

Интегрируя, получим

r2- r 0= 2 k o V x ,  (22)
где г0 — радиус исходного зерна при т = 0 .
Если г0<Сг, то

r =  (2koVxy '2 =  Ax'/2, (23)
или 1 п г =  1/21пт +  1п А .  (24)

Здесь A{=~\/2k(xV) — постоянная величина, если по-прежнему 
считать, что а  не изменяется при росте зерна. Эксперимен­
тально подтверждено, что меж ду In г и 1пт действительно име­
ется приблизительно линейная зависимость. Согласно уравне­
нию (23), тангенс угла наклона соответствующей прямой в ло­
гарифмических координатах долж ен равняться 0,5. Однако, как 
правило, он меньше этой величины и колеблется от 0,2 до 0,5. 
Это может быть вызвано различными причинами и преж де 
всего примесными атомами, адсорбированными в приграничных 
областях, и инородными включениями, препятствующими росту 
зерна, но существенно, что ни в одном из экспериментов не 
было получено значение > 0 ,5 .

С тёчением времени изотермического отж ига скорость роста 
уменьш ается из-за увеличения г (см. (21)).

При повышении температуры  скорость роста сильно возра­
стает. Соотношение г = А х 1/2 сохраняется, но постоянная роста 
А  увеличивается, причем почти экспоненциально:

А =  А 0 exp (— Q JR T ) ,  (25)
где Qc — энергия активации роста, Д ж /м оль; R  — газовая по­
стоянная.

Расчет Qc по экспериментальным данным показывает, что 
эта величина для различных металлов близка к энергии акти­
вации самодиффузии.

Следует отметить, что поверхностное натяж ение а уменьш а­
ется при повышении температуры  и вследствие этого Л 0 умень­
шается.- Тем не менее постоянная А  и скорость роста зерна 
очень сильно увеличиваю тся с повышением температуры, так  
как  второй множитель уравнения (25) растет экспоненциально. 
Ускорение роста зерна при повышении температуры  вы зы ва­
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ется такж е и тем, что адсорбированные на границах примесные 
атомы и включения растворяю тся в объеме зерна.

В металле, где нормальный рост зерна при постоянной тем ­
пературе практически прекращ ается, дальнейший нагрев может 
вызвать рост отдельных зерен. Эти зерна поглощ аю т все окру­
жаю щ ие их зерна, не способные к росту, и в результате об ра­
зуется очень грубозернистая структура. Н а рис. 41 показана 
промеж уточная стадия этого процесса. Видно очень большое

Рис. 41. Начальная стадия аномального 
роста зерна в кремнистом железе: очень 
крупное зерно в мелкозернистой матрице. 
Х100

Рис. 42. Двойники отжига в сплаве меди 
(на шлифе выглядят как полосы с па­
раллельными сторонами). Х100

зерно, окруженное мелкими, которые не могут расти. При про­
должении нагрева или увеличении выдержки крупное зерно бу­
дет поглощ ать их, пока не столкнется с другим крупным зер­
ном. Такой рост назы вается аномальном: растут не все, а лишь 
отдельные зерна.

При росте зерна атомы, переходящ ие от соседнего зерна 
к растущему, могут пристраиваться к растущ ему зерну с на­
рушением порядка укладки. В результате возникаю т двойники  
отжига, которые вы глядят на ш лифе как  полосы с параллель­
ными сторонами (рис. 42). Двойники отж ига образую тся в ме­
таллах  с низкой энергией дефектов упаковки.

2. Деформация металлов

Под действием приложенных извне сил металлическое тело изменяет свою 
форму — деформируется. Если после разгружения форма и размеры тела не 
возвращаются в исходные, деформация называется пластической (процесс, 
приводящий к возникновению остаточной деформации). В настоящем раз­
деле будут рассмотрены структурные изменения в металлах при пластической 
деформации.

Существуют два механизма пластической деформации. Первый меха­
низм — диффузионный, который реализуется при высоких температурах
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{близких к температуре плавления) и низких внешних нагрузках. При 
приложении к телу внешней нагрузки самодиффузия идет направленно. В ре­
зультате под действием растягивающих сил тело удлиняется, а его попе­
речное сечение уменьшается. Диффузионная пластическая деформация — про­
цесс очень длительный. Характерно, что он реализуется при постоянно при­
ложенных напряжениях, величина которых недостаточна, чтобы вызвать 
пластическую деформацию при кратковременном действии.

Другой механизм пластической деформации — сдвиговый. Он заключается 
в упорядоченном смещении отдельных частей кристалла под действием внеш­
них сил. Сдвиговая деформация наступает почти одновременно с приложе­
нием силы. Она идет и при низких, и при высоких температурах. Ниже бу­
дут описаны структурные изменения металла при сдвиговой деформации и 
ее атомный Механизм. Для краткости сдвиговую пластическую деформацию 
будем называть просто пластической деформацией при температурах ниже 
0,3—0,4 Г0, т. е. при таких температурах, когда самодиффузия идет с прене­
брежимо малой скоростью. Деформацию в этом случае называют холодной 
в противоположность горячей, которую проводят при температурах, превы­
шающих 0,3—0,4 Го.

Структурные изменения  
при холодной пластической деформации  
При слабой деформации под напряжением, незначительно пре­
вышающем предел упругости, структура м еталла еще не изме­
няется. О днако макроскопическое распределение в нем напря-

Рис. 43. Линии Чернова — Людерса
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жений уж е можно наблю дать 
невооруженным глазом по по­
явлению на поверхности ме­
талла линий Чернова— Лю- 
дерса, отраж аю щ их это р ас­
пределение. Н а рис. 43, а, 
согласно Керберу, дано тео­
ретически рассчитанное р ас­
пределение при двустороннем 
сж атии (стрелки), а на 
рис. 43, б — реальные линии. 
С лева направо показано по­
следовательное увеличение 
усилия сж атия. Д ля  случая 3 
упругая деформация пронизы­
вает всю плиту насквозь и от­
дельные линии уж е не видны. 

Д альнейш ее усиление давления приводит к структурным изме­
нениям в результате холодной пластической деформации.

Линии Ч ернова — Л ю дерса можно наблю дать, если после 
деформации гладко отполированного образца протравить его 
специальными реактивами. Если образец был покрыт тонким 
слоем окалины, то линии при деформации видны в местах ее 
избирательного шелушения.

П ри растяж ении монокристалла цинка силой Р  (рис. 44) 
происходит относительное смещение (сдвиг) отдельных частей 
кристалла и он удлиняется. Такое смещение происходит по пло­
скостям, называемым плоскостями скольжения (сдвига).  П ло­
скости, по которым прошел сдвиг, выявляю тся на полирован­
ной свободной поверхности (рис. 45) или на шлифе в виде 
прямых или волнистых линий  скольжения  (сдвига). Если ли­
ния прямая, это означает, что скольжение шло по одной пло­
скости, если волнистая — по нескольким пересекаю щ имся пло­
скостям. Ч асто линии скольжения распределены в кристалле 
неравномерно, группы близко расположенных линий скольж е­
ния образую т полосы, скольжения. При увеличении деформации 
число полос скольжения возрастает, причем в некоторых слу­
чаях между ними в конце концов устанавливается примерно 
одинаковое расстояние (рис. 46).

К ак  видно из приведенной на рис. 44 схемы, при сдвиге про­
исходит не только относительное смещение частей кристалла, но

Рис. 44. Сдвиг при растяжении монокри­
сталлов цинка (схема): а — исходное по­
ложение; б — после растяжения

Рис. 45. Деформация растяжением монокристалла цинка
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Рис. 46. Полосы скольжения в монокри­
сталле кремнистого железа. Х200

Рис. 47. Полосы скольжения и полоса 
деформации в монокристалле алюминия, 
деформированном на 20 %. ХЗОО

и их поворот относительно направления действующей силы 
(ф г < ф 1)- Очень часто отдельные части кристалла поворачива­
ются при сдвиге неодинаково. В результате на микроструктуре 
выявляю тся участки, поворот которых отличается от поворота 
соседних областей. Эти участки назы ваю тся полосам и деформа­
ции  или полосами сброса. Н а рис. 47 показана полоса деф ор­
мации в алюминии, для которой характерно располож ение пер­
пендикулярно направлению  полос скольжения. При дальней­
шем увеличении степени деформации в кристалле появляю тся 
участки с новым семейством полос скольжения. Происходит так 
назы ваемое множественное скольжение.

Экспериментально установлено, что при любом виде деф ор­
мации (растяж ении, изгибе, кручении и т. д.) сдвиг в кристал­
лах  происходит по плоскостям и направлениям со строго опре­
деленными индексами, которые назы ваю тся плоскостями и н а­
правлениями скольжения. Обычно это плоскости с наиболее 
плотно упакованными атомами. Сочетание какой-либо плоско­
сти и одного из направлений скольжения назы вается системой 
скольжения. Так, в цинке (ГП реш етка) систему скольжения 
образует плоскость гексагонального базиса и одна из трех д и а­
гоналей базиса, т. е. в цинке есть три системы скольжения. 
В м еталлах с Г Ц К  решеткой имеются плоскости скольжения 
{111} и направления скольжения < 1 1 0 >  (12 систем скольж е­
ния), в м еталлах с О Ц К  решеткой — плоскости {110}, {112}, 
{123} и направления < 1 1 1 >  (48 систем скольж ения). П ри по­
вышении температуры могут появиться новые системы сколь­
жения. В ходе деформации в кристалле действуют не сразу  все 
системы скольжения.

Скольжение по какой-либо системе может происходить лишь 
под влиянием напряжений, действующих в данной плоскости
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скольжения вдоль его направления (они назы ваю тся скалы ­
ваю щ ими  напряж ениям и). Н апряж ения, нормальные к плоско­
сти скольжения, сдвига по ней не вызываю т и не оказы ваю т 
влияния на процесс скольжения. М ногочисленные эксперименты 
показываю т, что скольжение в действующей системе начина­
ется при достижении определенного скалываю щ его напряжения, 
называемого критическим  скалываю щ им напряжением тк и для 
большинства металлов имеющего порядок 10-1— 1 М П а (10-2—

Рис. 48. Линии скольжения в поликристаллическом алюминии после растяжения 
на несколько процентов. Х100

10-1 кг/мм2). Величина тк зависит от чистоты металла, наличия 
и расположения дефектов в решетке, температуры, системы 
скольжения.

Сам ф акт начала пластической деформации при определен­
ном тк относится к наиболее важным закономерностям пласти­
ческой деформации. И з-за постоянства тк пластическая деф ор­
мация может начаться лишь при определенном значении 
внешней действующей силы, которое зависит от положения воз­
можных систем скольжения относительно этой силы. С кольж е­
ние начнется в тех зернах, где плоскость скольжения образует 
угол 0,785 рад  (45°) с направлением действующей силы. В связи 
с их упрочнением необходимо увеличить действующую силу. 
Увеличение этой силы приводит к появлению линий скольж е­
ния в других зернах. П оскольку ориентировка зерен в поликри­
сталлическом теле различна, поворот их при скольжении такж е 
различен. В связи с этим напряженное состояние зерен изменя- 
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ется и в них начинают рабо­
тать новые системы скольж е­
ния (рис. 48). Характерно, 
что линии скольжения дохо­
дят только до границ зерен. 
В соседнем зерне от места 
встречи линии скольжения 
с границей может пойти но­
вая линия скольжения, но уже 
в новом направлении — в со­
ответствии с ориентировкой 
решетки этого зерна. При 
больших степенях деф орм а­
ции в поликристаллическом 
теле зерна вытягиваю тся, 
а отдельные линии скольжения

Рис. 49. Микроструктура железного стер- - п я н и п н  ЧРПРН СТЭНОВЯТСЯжня вдоль протяжки со степенью де- И Гр а Н И Ц Ы  d ep t:H  и с ш и ь л
Формации 10 % (а), 40% (б), 75% (в) неразличимыми (рис. 49). Это

является следствием того, что 
при сильном наклепе тело зерна травится так  ж е сильно, как 
его границы и линии скольжения.

Н а рис. 49 даны микроструктуры при слабой (а) и средней 
(б) деформации. При слабой деформации зерна сохраняю т
свои очертания и на некоторых из них появляю тся линии сколь­
жения. При средней деформации (4 0 % ) зерна вытягиваю тся 
вдоль действующей силы и на ш лифе в них видны многочислен­
ные линии скольжения.

При деформации зерна вытягиваю тся не только вследствие 
сдвига, но и вследствие такого поворота решетки, при котором 
направление сдвига в действующей системе скольж ения совпа­
дает с направлением деформации тела. При сильной деф орм а­
ции все зерна приобретаю т примерно одинаковую кристаллогра­
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фическую ориентировку. Т акая предпочтительная ориентировка 
зерен назы вается текстурой деформации. Она становится з а ­
метной при деформации 30—40 %. Х арактер текстуры зависит 
от природы м еталла и прежде всего от типа его решетки. В не­
которых м еталлах с одинаковой решеткой после одинаковой 
деформации получаются разные текстуры. Очень малы е кон­
центрации растворенных примесей могут значительно влиять на 
текстуру деформированного металла.

Текстура характеризуется ориентировкой направления и 
плоскости кристалла в теле. П ервая ориентировка назы вается 
осью текстуры, а вторая — плоскостью текстуры. Х арактер тек­
стуры зависит и от вида деформации. Так, при протяж ке про­
волоки вдоль ее оси ориентируется определенное Кристаллогра­
фическое направление, вокруг которого зерна повернуты произ­
вольно. Н апример, при протяж ке металлов с О Ц К  решеткой 
чащ е всего образуется ось текстуры типа < 1 1 0 > ,  для металлов 
с ГП решеткой (кроме цинка) — < 2 1 0 > ,  для металлов с ГЦ К  
решеткой образую тся одновременно две оси — <  111 >  и 
< 1 0 0 > .  Текстура при плоской прокатке представляет собой как  
бы наложение текстур растяж ения и сж атия во взаимно пер­
пендикулярных направлениях. Ось леж ит вдоль направления 
проката, а плоскость текстуры — в плоскости проката. Д л я  ме­
таллов с О Ц К  решеткой получается текстура (100) [011], с ГП 
реш еткой— (001) [100]_и для металлов с ГЦ К  решеткой — двой­
ная текстура: (110) [112] и (112) [111].

В ряде металлов и сплавов в результате деформации р а з ­
брос ориентировок так  значителен, что установить наличие тек­
стуры практически не удается.

М еталл в процессе пластической деформации упрочняется. 
Упрочнением  независимо от метода его обнаруж ения Называ­
ется увеличение сопротивляемости деформации. Постепенное 
упрочнение можно обнаружить измерением твердости металла 
на разных стадиях его деформирования. Твердость определя­
ется сопротивляемостью м атериала вдавливанию  ш арика или 
конуса, т. е. сопротивляемостью деформации. Упрочнение при 
пластической деформации назы вается иначе наклепом. Н а 
рис. 50 штриховой линией нанесена истинная кривая растяж е­
ния, характеризую щ ая зависимость истинного напряж ения о от 
удлинения е. (Истинное напряжение, как известно из курса со­
противления материалов, получают делением растягиваю щ ей 
силы на сечение образца, соответствующее каж дому значению 
этой силы). Из рисунка видно, что для увеличения деформации 
истинное напряж ение необходимо постоянно повышать. Н а 
этом ж е рисунке сплошной линией нанесена условная кривая 
растяж ения, т. е. зависимость условного напряж ения от удли­
нения. (Условное напряж ение находят делением приложенной 
силы на первоначальное сечение образц а).

К ак видно из рис. 51, разница в упрочнении монокристалла
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и поликристаллического образца при растяжении цинка гораздо 
больше, чем при растяж ении алюминия. Это следует из того, 
что цинк обладает меньшим числом систем скольжения, и объ ­
ясняется следующим образом. В разны х зернах поликристал­
лического тела величина тк достигает при различны х значениях 
внешней силы Р. Чем больш е в металле систем скольжения, 
тем больше упрочнение поликристаллического образца прибли­
ж ается к упрочнению монокристалла, так  как  в различно ори­
ентированных зернах поликристаллического тела чащ е всего 
встречаю тся одинаково расположенны е системы скольжения. 
Однако это не следует понимать так, что упрочнение определя­
ется лишь взаимным расположением направления действующей

Рис. 50. Кривые растяжения о(е) ‘ ус­
ловная (сплошная линия) и истинная 
(штриховая)

Рис. 51. Кривые растяжения цинка (а) и 
алюминия (б): 1 — монокристалл; 2 —
поликристалл

силы и систем скольжения. Упрочнение вызывается главным об­
разом увеличением плотности дислокаций.

Упрочнение м еталла сопровождается поглощением энергии. 
При деформации металл нагревается и по разности энергии, 
затраченной на деформацию  и выделившейся при нагреве, 
можно определить величину поглощенной энергии. Она состав­
ляет не более 5— 10 % от количества энергии, затраченной на 
деформацию. При увеличении степени деформации количество 
поглощенной энергии возрастает, приближ аясь к некоторому 
предельному уровню. При больших значениях степени деф ор­
мации количество поглощенной энергии от нее не зависит. О д­
новременно с поглощением энергии с увеличением степени д е­
формации возрастаю т искаж ения решетки, величину которых 
количественно определяю т рентгеновским путем. П одавляю щ ая 
часть поглощенной энергии связана с искажениями, которые 
вызваны наличием дислокаций, границ зерен и блоков и других 
дефектов. Поглощенную энергию, отнесенную к единице объема, 
назы ваю т внутренним напряж ением. В действительности все н а­
пряж ения являю тся внутренними. При отсутствии внешних сил 
они уравновешены. Если они уравновеш иваю тся в пределах об­
ластей, соизмеримых с разм ерам и тела, их назы ваю т м акрона­
пряжениями, если в областях размером атомного порядка —
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микронапряжениями. Во втором случае мы не можем выделить 
площ адь F, на которую нужно поделить силу Р, чтобы н а­
глядно оценить микронапряж ение Р /F  (Н /м 2). Здесь следует 
указать, что микронапряж ения — это результат микроискаж е­
ний решетки, т. е. микронапряж ения — это удельная энергия ре­
шетки, появивш аяся вследствие ее искаж ения (Н /м 2 =  Д ж /м 3).

Сдвиговая пластическая деф ормация может соверш аться не 
только путем скольжения. Другой разновидностью сдвиговой 
деформации является двойникование. Ч асто оно встречается

Рис. 52. Перемещение атомов при сдвиге (слева) и двойниковании (справа). По­
ложение атомов до (1) и после (2) деформации

в металлах с О Ц К  и ГП реш етками, особенно при больших ско­
ростях деформации и низких температурах. Н а рис. 52 сравни­
вается перемещение атомов, изображенных круж ками, при 
скольжении (слева) и двойниковании (справа). В результате 
скольжения соседние атомные плоскости смещ аются на рас­
стояние, кратное целому межатомному расстоянию. П ри двой­
никовании соседние атомные плоскости сдвигаю тся на расстоя­
ния, не кратные целому межатомному расстоянию. Эти расстоя­
ния пропорциональны удалению  сдвигаю щейся плоскости от 
плоскости двойникования. К ак  видно из рис. 52, ориентировка 
сдвинутой при двойниковании части кристалла изменяется, ста­
новясь как бы зеркальны м отраж ением несдвинутой части.

По мере увеличения степени деформации дислокационная 
структура м еталла усложняется. М еталл стремится уменьшить 
накапливаю щ ую ся энергию наклепа уж е в процессе деф орм а­
ции. Происходит некоторое понижение плотности возникающих 
при деформации дислокаций и других дефектов. Понижению 
энергии способствует такж е упорядочение в расположении дис­
локаций. Это упорядочение вы раж ается в образовании ячеи­
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стой структуры (рис. 53). Т ак 
назы вается объемная сетка из 
сгруппировавшихся дислока­
ций. Внутри каж дой ячейки 
расположены менее искаж ен­
ные области реш етки с отно­
сительно низкой плотностью 
дислокаций. Разориентировка 
внутри ячеек незначительна 
( — 1°), что делает сетку м ало­
подвижной. Ячеистая струк­
тура получается в условиях 
множественного скольжения.

М еханизм  пластической де­
ф ормации и упрочнения
Структурные изменения, вно­
симые пластической деф орм а­
цией, объясняю тся с помощью теории дислокаций, которая 
возникла в связи с изучением деформации и упрочнения. О снов­
ным сложным моментом теории прочности в свое время явилось 
несовпадение теоретических и экспериментальных значений кри­
тического скалываю щ его напряжения. Д ействительная вели­
чина т к в 103— 104 раз меньше теоретической, рассчитанной 
в предположении, что скольжение осущ ествляется путем ж ест­
кого сдвига — одновременного смещения всех атомов по всей 
плоскости скольжения.

Н а рис. 54 изображ ена проекция двух атомных плоскостей, 
расстояние меж ду которыми равно а. К аж ды й круж ок является 
проекцией атомного ряда, перпендикулярного чертежу. При ж е ­
стком сдвиге ряд 1 верхней плоскости сдвинется на межатомное 
расстояние b и станет над рядом 2 в нижней плоскости, ряд  2 — 
над рядом 3 и т. д. Н апряж ение сдвига т при таком смещении 
верхней плоскости (нижняя принята неподвижной) будет изме­
няться по синусоиде (см. рис. 54 снизу). Прохождение т через 
нуль при х = Ь /2 обусловлено тем, что в этом положении на ряд 1 
верхней плоскости действуют силы взаимодействия, одинаковые 
по величине с силами, действующими на ряды 1 и 2 нижней 
плоскости, но разны е по знаку. Это относится ко всем атомным 
рядам  верхней плоскости. Изменение знака т через каж дую  по­
ловину периода объясняется тем, что при х< Ь /2  верхние ряды 
притягиваю тся нижними влево, а при х > Ь /2 — вправо. Отсюда

т =  k  sin 2 л х /b , (26)

где k — некоторая константа, определяю щ ая наклон касатель­
ной в начале координат.

Д л я  начального момента сдвига, когда х  мало, примем т =  
= 1г2ях/Ь. По закону Гука % =Gx/a, где G — модуль сдвига.
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Рис. 54. Зависимость скалывающего напряжения х от дефор­
мации х при жестком сдвиге

Следовательно, k =  Gb/2na, и уравнение преобразуется так: 

т =  (b/a) (G /2 n )s \n (2 n x /b ) .

Необратимый сдвиг получается при х = Ь /4, и следовательно, 
критическое скалы ваю щ ее напряж ение тк=  (b/a) (G /2n).

П ринимая Ь =  а, получаем тк= 1 0 -1 G. В действительности же 
т Кр равно модулю сдвига G, умноженному на 10-4— 10-5 . Это 
расхождение заставило отказаться от представления о жестком 
(одновременном) сдвиге. Было вы сказано предположение, что 
под действием напряжений сдвиг постепенно распространяется 
по всей плоскости скольжения и что при сдвиге только неболь­
шое число атомов вблизи границы между сдвинутой и несдви­
нутой областями смещено из своих положений равновесия. 
Остальные атомы сохраняю т свои равновесные положения. Г р а­
ница области, в которой прошел сдвиг, представляет собой ли­
нейный дефект — дислокацию.

Убедимся, что движ ение дислокации  в плоскости скольж ения
(т. е. в плоскости, где леж ат линия 

дислокации и ее вектор Бю ргерса) 
приводит к сдвигу. Такое движение 
назы ваю т скольж ением дислокации. 
Н а рис. 55 дана схема перемещения 
атомов при продвижении краевой дис­
локации в плоскости скольжения ab, 
перпендикулярной чертежу. Под 
влиянием скалываю щ его напряж ения 
дислокация из положения Q переме­
щ ается в положение Q', т. е. на одно 
межатомное расстояние. Что касается

Рис. 55. Схема перемещения ЭТОМОВ, у ч а с т в у ю щ и х  В ЭТОМ ПрО-

войМдислокацииМ(с*етлые "кру! « ессе> т0 они перемещаются на рас-
жки показывают новые по- стояние, намного меньше, чем меж-
ложения атомов после переме-
щения дислокации из q в qг) атомное. Если скалы ваю щ ее напря­

/>' р Вектор сйдига
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жение продолж ает действовать, то дислокация продвигается 
влево через весь кристалл и выходит из него, а экстрапло­
скость PQ  — от одного вертикального атомного слоя к другому 
(по эстафете) и выходит на поверхность кристалла. В резуль­
тате пробега одной дислокации через весь кристалл происходит 
относительный сдвиг его частей, леж ащ их по разные стороны 
плоскости скольжения, на одно межатомное расстояние, точнее 
на величину вектора Бю ргерса дислокации. П еремена знака

Рис. 56. То же, что на рис. 55, но для винтовой дислокации

дислокации при неизменном направлений вектора сдвига сви­
детельствует о том, что приведенные рассуж дения справедливы, 
но с одной оговоркой: при этом дислокация скользит не в н а­
правлении вектора сдвига, а в противоположном направлении. 
Продвижение ее через кристалл произведет сдвиг на одно м еж ­
атомное расстояние, и в этом случае в направлении вектора 
сдвига.

Перемещ ение атомов при продвижении винтовой дислокации 
можно представить себе, анализируя рис. 56, в котором плос­
кость скольж ения совпадает с плоскостью чертеж а. Сдвиг на 
одно межатомное расстояние уж е прошел справа от линии дис­
локации AD. К руж ками изображ ены  атомы, находящ иеся над 
плоскостью скольжения, а точками — под ней. В последний мо­
мент под действием сдвига линия винтовой дислокации AD  пе­
реместилась в A 'D '. При этом в ряду A D  ближайш ие кружки и 
точки разош лись на расстояния, которые были перед этим 
в ряду 1\ в ряду 1 расстояния между круж кам и и точками
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увеличились до таких, какие были в ряду 2, и т. д. В ряду 3 
кружки и точки совпали и в нем (как  и в ряду 4  и правее его) 
закончился сдвиг на одно межатомное расстояние. П родвиж ение 
дислокации влево через весь кристалл приводит к сдвигу по всей 
его ширине на одно атомное расстояние вдоль вектора сдвига 
(на величину вектора Б ю ргерса). При этом линия винтовой 
дислокации в отличие от краевой, движ ется перпендикулярно 
вектору сдвига. В данном случае, как  и в предыдущем, при про­
движении дислокации на одно межатомное расстояние атомы 
перемещ аю тся на небольшую долю  этого расстояния. Если две 
винтовые дислокации разного зн ака (правая и л евая ), леж ащ ие 
в одной плоскости скольжения, продвинутся сквозь кристалл 
в противоположных направлениях, то они вызовут сдвиг в од­
ном и том ж е направлении (вдоль вектора сдвига).

Расчет показы вает, что сопротивление кристалла движению 
дислокации

ТкР =  AGe~~nWlb, (27)

где Л — коэффициент, равный ~ 1 ;  W  — так  назы ваем ая «ши­
рина» дислокации; b — вектор Бю ргерса дислокации.

Под шириной дислокации понимают ширину области в пло­
скости скольжения около линии дислокации, где заметны сме­
щения атомов из своих положений равновесия. П оскольку ши­
рина дислокации W  не превыш ает b более чем на один поря­
док, из уравнения (27) следует, что ткр =  10-4 -М 0~5 G, что очень 
близко к экспериментальным данным.

И сследование пластической деформации металлов показы ­
вает, что число дислокаций, имевшихся в кристалле перед де­
формацией, не достаточно, чтобы произош ел практически н а­
блюдаемый сдвиг. Н а основании этого пришли к выводу, что 
при пластической деформации плотность дислокаций в металле 
возрастает. Наблю дения подтвердили этот вывод: плотность 
дислокаций увеличивается от 10е— 108 см-2 до 10п— 1012 см-2 . 
Действует большое число источников дислокаций. Н аиболее на­
глядны й — это источник Ф ранка и Рида. Д ействие его обнару­
жено экспериментально в кристаллах разны х типов.

Источник дислокаций Ф ранка — Р ида — это отрезок дислока­
ции (рис. 57), леж ащ ей в плоскости скольж ения (плоскость ри­
сунка) закрепленной на своих концах D  и D'. Закрепление мо­
ж ет быть вызвано взаимодействием дислокации D D ' с другими 
дислокациями или с примесями. П од действием приложенного 
скалываю щ его напряж ения т первоначально прямолинейная 
дислокация длиной L начнет выгибаться (рис. 57, б). Величина 
напряжения, необходимого для движ ения (выгибания) дислока­
ции, обратно пропорциональна радиусу кривизны линии дисло­
кации R. Р адиус кривизны минимален в том случае, когда ди­
слокация приобретает форму полуокружности (2R = L ). Этой
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форме линии дислокации соответствует величина скалываю щ его 
напряж ения

rmax= bG /L . (28)

При дальнейш ем своем движении дислокация начинает з а ­
кручиваться у точек D и D', распрям ляться в средней части и ее 
средний радиус кривизны возрастает, т. е. для последующего 
движения дислокации будет необходимо меньшее скалываю щ ее 
напряжение. Таким образом, величина тШах представляет собой 
значение критического скалываю щ его напряж ения. Н а 
рис. 57, в— д  показаны  последовательные полож ения линии ди-

* Ц - Л' D № * ■ ■ ■ %  П'
гГ

Рис. 57. Схема действия источника Франка — Рида

слокации после того момента, когда она имела форму полу­
окружности и минимальный радиус кривизны. Если вначале 
дислокация D D ' была краевой и положительной, то ее искрив­
ление приводит к тому, что в боковых ветвях возникаю т винто­
вые составляю щ ие противоположных знаков. В нижних ж е ч а­
стях витков спирали появляется краевая составляю щ ая отрица­
тельного знака. Стрелками показано направление движения 
различных участков криволинейной дислокации под действием 
приложенного напряж ения т. Таким образом под действием н а­
пряж ения тк дислокация D D ' не только выгибается, но и о б р а­
зует расш иряю щ ую ся петлю, ветви которой в конце концов 
сходятся (рис. 5 7 ,г). П оскольку сходящ иеся участки дислока­
ционной петли имеют противоположные знаки, они при сопри­
косновении аннигилируют (рис. 57, д ). В результате образуется 
замкнутое дислокационное кольцо, внутри которого остается 
дислокация DD ', подобная первоначальной (рис. 57, е).

Под действием напряж ения т > т к кольцо будет расш иряться 
и уходить дальш е, а располож енная внутри него дислокация 
D D ' будет вновь выгибаться и повторит весь описанный цикл. 
Источник Ф ранка — Рида создаст новое дислокационное кольцо,
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затем еще одно и т. д. до тех 
пор, пока действует прило­
ж енное напряжение. В отсут­
ствие препятствий, мешающих 
движению дислокаций, источ­
ник Ф ранка-Рида мог бы р а ­
ботать в течение всей деф ор­
мации.

Н а рис. 57 показана схема 
действия краевой дислокации.

Рис. 58. Действие источника Ф р ан к а - Ч т ° б ы  ЭТ0Т рИСуНОК ИЛЛЮСТ-
Рида в кремнии. Дислокации видны в р и р О В Э Л  Д еЙ С Т В И е ВИНТОВОЙ

товая» поменять местами. Работа хотя бы одного источника 
в плоскости скольжения может привести к значительному 
сдвигу в этой плоскости.

На рис. 58 показан  источник Ф ранка — Рида в кремнии.
Непосредственное наблю дение позволило выявить много 

других источников дислокаций, в частности на свободной по­
верхности, на границах зерен, у  включений второй фазы.

К ак  уж е упоминалось выше, дислокации, испущенные источ­
никами, накапливаю тся в кристалле и их число возрастает. Тео­
рия дислокаций объясняет упрочнение м еталла при деформации 
(наклеп) затруднением движения скользящ их дислокаций 
в присутствии большого числа других дислокаций, принадле­
ж ащ их той ж е или другой системе скольжения. П редлож ено 
большое число различных механизмов упрочнения. Больш ин­
ство из них может быть сведено к упругому взаимодействию 
дислокаций. В связи с этим скалы ваю щ ее напряж ение тСд, вы ­
зываю щ ее деформацию  сдвига, может быть связано с плотно­
стью дислокаций N д: тсд=Ab']/Nn.

Н акопление дислокаций при деформации вызывается з а ­
держ кой и закреплением у препятствий дислокаций, испущен­
ных источниками. П репятствиями могут служить неподвижные 
(сидячие) дислокации, скопления дислокаций, гранцы блоков и 

зерен, группы вакансий. Группировки дислокаций у препятствий 
могут иметь разное строение; в качестве модели такой груп­
пировки рассмотрим скопления, изображ енные на рис. 59, а. Эти 
группы возникли в результате накопления дислокаций, испу­
щенных источником 5 , у препятствий Р  и Q. Н агромождение 
дислокаций у  препятствий вызы вает их упругое взаимодействие. 
Н апряж ения, создаваемы е таким скоплением, пропорциональны 
числу дислокаций в нем. Н апряж ение вокруг скоплений дисло­
каций в основном определяет упрочнение, так  как  они препят­
ствуют скольжению в действующей плоскости и в смежных 
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проходящем инфракрасном свете вслед­
ствие выделения на них частиц примесей дислокации, нужно вектор т 

повернуть на 90°, а в описа­
нии слова «краевая» и «вин-



с ней плоскостях. Когда упругие 
напряж ения в области скопления 
достигнут величины, сравнимой 
с приложением скалываю щ им н а­
пряжением т, источник переста­
нет действовать и деформация 
прекратится. Д л я  увеличения 
степени деформации нужно снова 
вы звать действие источника, для 
чего следует увеличить скалы ва­
ющее напряж ение т. Таким об­
разом , деформация сопровож да­
ется упрочнением металла. Оно 
затухает и наступает насыщение,

р
ТТ Т Т г ' I I I

а
I I !  1 u. -L

т а

Рис. 59. Скопление дислокаций у препятствия: а — схема; б — скопление дислокаций 
у границы зерна

при котором упрочнение не возрастает с ростом деформации 
(см. рис. 60).

Насыщ ение упрочнения происходит при большом значении 
т, при котором головные дислокации скоплений прорываю тся 
сквозь препятствия Р  и Q под действием дислокаций, вновь об­
разуемых источником, но плотность и распределение их в скоп­
лении не изменяются.

Н апряж ения от скоплений дислокаций у препятствий р ас­
пространяю тся не только вдоль плоскости скольжения — они 
охваты ваю т некоторый объем кристалла. В связи с этим линии 
скольжения в кристалле расположены на некотором расстоянии 
друг от друга: источники дислокаций работаю т в параллельны х 
плоскостях, удаленных одна относительно другой настолько, 
что в них не действуют напряж ения от скоплений в соседних 
плоскостях скольжения. Однако при этом в областях между 
плоскостями скольжения имеется такое ж е упрочнение, что и 
в этих плоскостях, так  как  между ними движение дислокаций 
затруднено. Было показано, что в этих плоскостях и между ними 
практически одна и та ж е микротвердость.

В поликристаллическом теле одним из эффективных пре­
пятствий для движения дислокаций являю тся границы зерен.

П ластическая деформация при низкой температуре не только 
упрочняет металл; она изменяет все его свойства. Их изменение 
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сильнее всего нарастает при слабы х степенях обж атия е и з а ­
тем стабилизируется, приближ аясь к насыщению. Х арактер из­
менения свойств с ростом е показан на рис. 60. Восходящ ая 
кривая характеризует изменение твердости, временного сопро­
тивления, предела текучести, растворимости в кислоте, коэрци­
тивной силы и потерь на гистерезис в ферромагнетике, электро­
сопротивления и др. Н исходящ ая кривая характеризует удли­
нение и сж атие поперечного сечения при растяжении, ударную  
вязкость, теплопроводность, плотность, ферромагнитную  прони­
цаемость и др. Применительно к механическим свойствам можно 
сказать, что прочность возрастает, а характеристики пластично­
сти убываю т с увеличением е. Изменение свойств связано с н а­

коплением при деформации 
дислокаций и других д е­
фектов. В частности, плот­
ность металла d  при уве­
личении обж атия не растет, 
а уменьш ается, так  как  на­
копление дефектов приво­
дит к разрыхлению  кри­
сталла. Однако есть неко­
торые немногочисленные 
структурно нечувствитель­
ные свойства, не изменяю ­
щиеся при наклепе. К  ним 

могут быть отнесены намагниченность насыщения и теплоем­
кость, которые очень слабо зависят от наклепа. Затухаю щ ий 
характер кривых на рис. 60 — это результат насыщения Na при 
увеличении е.

Н аличие текстуры приводит к макроскопической анизотро­
пии тела, которая долж на в большом масш табе повторять 
кристаллическую  анизотропию, т. е. зависимость свойств от н а­
правления в кристалле. К азалось бы, знание кристаллической 
анизотропии и текстуры позволяет предвидеть соотношение 
продольных и поперечных свойств. Однако на практике экспери­
ментальные значения поперечных свойств не совпадаю т с расчет­
ными, что определяется вытягиванием вдоль направления об ра­
ботки неметаллических включений, образую щ ихся вследствие 
химического взаимодействия металла с кислородом, серой, азо ­
том и др. (оксидов, нитридов, сульфидов и др .). В частности, 
пластичность в поперечном направлении заметно понижена. П о­
этому очень часто в технических условиях и стандартах на д е­
формированный материал предусматриваю т испытания в про­
дольном и поперечном направлениях листа, прутка или другого 
одноосно обработанного изделия.

Нс,р,бе,бт,НВ

е
Рис. 60. Зависимость свойств металла от 
степени деформации (схема)



3. Влияние нагрева на структуру 
холоднодеформированного металла

При холодной пластической деформации металл поглощ ает 
энергию, в связи с чем после деформации он термодинамически 
неустойчив. При нагреве м еталла до высокой температуры  (т. е. 
при отжиге) появляется возможность выделения поглощенной 
энергии деформации. В общем случае отжигом назы вается на­
грев с последующим охлаждением, в результате которого си­
стема переходит в более стабильное состояние. Калориметриче­
скими измерениями показано, что при отж иге наклепанной 
меди выделяется 120 Д ж /м оль, что приблизительно в 100 раз 
меньше скрытой теплоты плавления и в 100 раз больше зерно­
граничной энергии при линейных разм ерах зерна ~ 1 0 -4 см. 
П осле отж ига металл приобретает свойства приблизительно т а ­
кие же, какими он обладал  до деформации. Таким образом, 
свойства и в известной мере структура при отж иге и пластиче­
ской деформации изменяю тся в противоположных направле­
ниях. Структурные превращ ения при отжиге деформированного 
м еталла приводят к его разупрочнению и назы ваю тся возвра­
том и рекрист аллизацией. Рекристаллизацию  делят на три ос­
новных вида: рекристаллизацию  обработки (первичную  рекри­
сталлизацию ), собирательную  рекристаллизацию  (нормальный 
рост зерна) и вторичную  рекристаллизацию  (аномальный рост 
зерн а). В озврат и три вида рекристаллизации наступаю т 
в указанной последовательности при повышении температуры 
отж ига. О днако температурные области этих превращ ений пере­
крываю тся и возврат может протекать вместе с рекристаллиза­
цией обработки, которая в свою очередь всегда идет вместе 
с  собирательной рекристаллизацией. Н аблю дается и одновре­
менное протекание этих трех превращ ений, что зависит от ско­
рости каж дого из этих процессов и ее изменения с тем пера­
турой. О днако экспериментально возможно их разделение.

Рекристаллизация идет выше определенной температуры, 
которая назы вается тем перату­
рой рекристаллизации и обоз­
начается Гр. В цинке (легко­
плавкий металл с плотно сло­
женной реш еткой) полное р а ­
зупрочнение возможно д аж е  в 
результате возврата, т. е. ниже 
температуры  рекристаллиза­
ции (рис. 61). Кажды й раз 
после удлинения на 50 % при 
комнатной тем пературе кри­
сталл цинка (ГП ) разгру­
ж али, и он «отдыхал» в тече­
ние 40 с или 24 ч. Во время
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Рис. 61. Изменение скалывающего напря­
жения а с при растяжении монокристалла 
цинка. Растяжение прерывали через каж­
дые 50 % деформации на 40 с (а) и 
24 ч (б)



отдыха шло разупрочнение от а до а'. Д альнейш ее удлине­
ние начиналось при напряжении а'. Видно, что за 24 ч кри­
сталл полностью разупрочнялся при комнатной температуре, 
при которой в цинке протекает возврат. В озврат в поликристал- 
лических м еталлах не приводит к полному разупрочнению. 
Д ля  полного разупрочнения необходима рекристаллизация.

М икроисследование поликристаллических образцов пока­
зало, что при возврате новые зерна не появляю тся. Микро-

ff
Рис. 62. Переползание дислокаций (Гай)

структура остается почти такой же, как  после наклепа. Зерна 
сохраняю т свою удлиненную форму. Границы вытянутых зе­
рен при травлении ш лифа делаю тся более четкими вследствие 
уменьшения энергии тела зерна и ослабления его травимости. 
Существенную роль в разупрочнении при возврате играет сбли-

Рис. 63. Схема перестройки дислокаций при полигониза- 
ции в ходе возврата: а — после пластической деформации 
(показаны лишь избыточные дислокации одного знака); 
б — после полигонизации

жение и взаимное уничтожение дислокаций разных знаков. 
Д л я  взаимного уничтожения краевых дислокаций, леж ащ их 
в разных плоскостях, необходимо, чтобы, по крайней мере, одна 
из дислокаций переш ла из своей плоскости скольжения в дру­
гую. Этот процесс происходит с помощью диффузии вакансий 
или дислоцированных атомов. При своем перемещении в кри­
сталле они скапливаю тся около линии дислокации и взаимодей­
ствуют с ней. Это взаимодействие проявляется в переползании 
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дислокации из одной плоско­
сти скольжения в другую. Н а 
рис. 62 схематически пока­
зано переползание дислокации 
в результате взаимодействия 
ее с вакансиями. Д ва после­
довательных перескока ато­
мов в вакантны е узлы, нахо­
дившиеся вблизи дислокации 
(рис. 62, а), привели к пере­
ползанию  дислокации в сле­
дующую плоскость скольж е­
ния (рис. 62, б ). При возврате 
может идти процесс полиго- 
низации. (П олигонизация про­
текает не только при возврате.
Она наблю далась при темпе­
ратуре значительно выше Тр, 
поэтому на ее счет можно отнести только часть возврата). Н а 
рис. 63, а показан  изогнутый участок решетки деф ормирован­
ного кристалла. Чтобы не загром ож дать рисунок, на нем не по­
казаны  дислокации противоположных знаков, возникш ие при 
деформации, а оставлены только избыточные дислокации одного 
знака, вызываю щ ие изгиб. При повышении температуры усили­
вается дифф узия вакансий и происходит переползание дислока­
ций, в результате чего дислокации противоположных знаков 
уничтожаются, а избыточные образую т вертикальные стенки, 
наблю даемы е металлографически (рис. 63, б  и 64). Рис. 64 — 
это фотография, снятая в направлении, параллельном оси из­
гиба. Ось изгиба перпендикулярна плоскости ш лифа. И з ск а­
занного выше (см. 17) следует, что образовались границы н а­
клона, состоящие из краевых дислокаций, параллельны х оси из­
гиба.

П редполагается, что такой ж е процесс идет в искривленной 
реш етке возле полосы деформации (с. 55). В образовании 
полос участвую т дислокации разны х знаков (рис. 65), которые 
нагромож даю тся у границ полосы в чередующихся плоскостях 
скольж ения — положительные справа и отрицательные слева. 
Они не могут сблизиться и их давление искривляет полосу 
(рис. 65, а ) . П осле полигонизации полосы деформации уж е не 
наблю даю тся. В обоих рассмотренных случаях группировки 
дислокаций в плоскостях скольж ения заменяю тся вертикаль­
ными стенками, что связано с понижением свободной энергии и 
разупрочнением. При возврате частично снимаю тся внутренние 
напряж ения, возникаю щ ие в результате деформации.

Почти полностью восстанавливается (уменьш ается) электро­
сопротивление. Это указы вает на то, что избыточные вакансии, 
появившиеся при наклепе, устраняю тся (вы ж игаю тся). Повы-
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Рис. 65. То же, что на рис. 63, но для полосы деформации 
(В. Л. Инденбом)

шение электросопротивления при наклепе почти полностью 
обусловлено избыточными вакансиями.

При повышении температуры отжига начинается первичная 
рекристаллизация (рекристаллизация обработки). Она заклю ­
чается в зарож дении и росте новых зерен за  счет старых, д е­
формированных. Температура ее начала Тр для многих м етал­
лов не очень высокой чистоты, согласно А. А. Бочвару, равна 
30—40 % от температуры плавления К : Тр=  (0,3-=-0,4) Т0.

Температуру Тр ни в коем случае нельзя рассматривать как  
температуру равновесия в термодинамическом смысле слова. 
При любой температуре свободная энергия холоднодеформи- 
рованного м еталла выше, чем рекристаллизованного. Поэтому 
если рекристаллизация не идет при очень низких тем пературах, 
то лишь по чисто кинетическим причинам: величина энергии 
активации образования зародыш ей и их роста может быть 
слишком высокой, а скорость самодиффузии, которая контроли­
рует скорость процесса рекристаллизации, при низкой тем пера­
т у р е — недостаточной. Повышение степени деформации приво­
дит к увеличению количества поглощенной энергии деформации. 
Это в свою очередь способствует снижению энергии активации 
образования и роста зародыш ей рекристаллизации. При силь­
ных деформациях, когда наступает насыщение поглощенной 
энергией, T v снижается до практически постоянного уровня и не 
зависит от е. Поэтому соотношение А. А. Бочвара справед­
ливо для больших степеней деформации.

Температура рекристаллизации технически чистых металлов 
такова:

Металл ....................... Pb Cd А1 Cr Fe W
Температура, °С . . . 0 Г  50 150 200 450 1200

Повышение чистоты металла и увеличение продолжительно­
сти отжига, благоприятствую щ ие протеканию самодиффузии,
снижаю т Гр. Н апример, алюминий чистоты 99,9 % имеет Гр=
=  150 °С, а чистоты 99,999 % — Тр =  20 °С.

Вопрос о механизме образования зародыш ей — один из са ­
мых сложных для экспериментального изучения рекристаллиза- 
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ции. Их образование, соб­
ственно первичная рекристал­
лизация, происходит последе- 
формации выше некоторого 
значения е (5— 10 % измене­
ния площ ади сечения об­
р азц а). Оно обозначается 
ек — критическая степень де­
формации. При е > е к взаимо­
действие дислокаций, распо­
ложенных вокруг ячеек, пони­
ж ает их плотность ( Nd)  в объ ­
еме металла. О бразуется суб- 
зеренная структура (рис. 66), 
причем меж ду субзернами н а­
блю дается больш ая разориентировка, чем между ячейками де­
формации, т. е. появляю тся большеугловые границы (10— 20°), 
способные перемещ аться. Растущ ее субзерно — это и есть з а ­
родыш рекристаллизации. П олигонизация, идущ ая в процессе 
образования субзеренной структуры, как  и само это образова­
ние, пониж ает энергию деформированного м еталла. Тем самым 
уменьш ается термодинамический стимул рекристаллизации, ко­
торая приближ ается к своему заверш ению  при постоянной тем ­
пературе отж ига со все уменьш аю щ ейся скоростью. О бразую ­
щиеся при попутной полигонизации дислокации малоугловых 
границ постепенно уничтожаю тся по мере формирования зар о ­
дышей рекристаллизации и их роста.

Н е исключено, что зародыш и образую тся и из очень неболь­
ших объемов, сохранивш ихся в процессе деформации с малой 
плотностью дислокаций.

При е < в к по-видимому, протекает собирательная рекристал­
лизация на фоне полигонизованной структуры. Н изкая подвиж ­
ность малоугловых границ является одной из причин того, что 
при е < е к тем пература рекристаллизации значительно выше
0,4 Т 0 и достигает в ряде случаев значений 0,8 Го.

В процессе первичной рекристаллизации при е > е к, как  уж е 
указы валось, возникаю т зароды ш и зерен, которые растут до 
столкновения. Новые зерна получаю тся равноосными с норм аль­
ной решеткой, в которой нет дефектов (напряж ений), возник­
ших при деформации. П ервичная рекристаллизация практиче­
ски полностью возвращ ает металл в исходное энергетическое 
состояние: возникновение и рост новых зерен приводит к пол­
ному выделению поглощенной энергии деформации и резкому 
уменьшению плотности дислокаций в зернах до уровня 10е— 
108 см2. Упрочнение, вызванное пластической деформацией, в ре­
зультате этого снимается.

В практическом отношении важ н а величина зерна, получаю ­
щ егося в результате рекристаллизации (отж ига) при определен­
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ной температуре Т. Величина новых зерен зависит от скорости 
образования зароды ш ей п  и от линейной скорости роста с.

Скорость образования зародыш ей п  зависит от тем пера­
туры:

п =  п0 е х р (— Q J R T ),
где Qc — энергия активации образования зародыш ей; п 0 — ма­
териальная константа.

Скорость роста зародыш ей с зависит такж е от тем пера­
туры:

с =  с0 ехр ( — Q JR T ), (29)
где Qc — энергия активации роста; с0 — м атериальная кон­
станта.

Скорость образования зародыш ей п, а такж е в меньшей сте­
пени скорость их роста с повышаю тся с увеличением степени

деформации. Эксперимен­
тально показано, что при 
малых степенях деф орм а­
ции (е =  5 -М 0 % ) c = e fe, 
причем £ » 1 ,  а при боль­
ших (е =  15^-20 %) с не з а ­
висит от е. Что касается 
скорости образования заро­
дышей л, то она очень 
сильно зависит от е, что 
особенно сказы вается при 
больших е.

Н а рис. 67 сопоставлены 
экспериментальные резуль­
таты  измерения п, с и л/с 
в зависимости от е для слу­

чая рекристаллизации алюминия при 350 °С. Уже при е >  10 % 
величина с стабилизируется (производная dc/ds  ум еньш ается), 
п  круто растет, вследствие чего л/с такж е быстро растет с уве­
личением е. Отсюда следует очень важ ны й вывод: с увеличе­
нием степени деформации зерно, получающ ееся после отжига 
при r= c o n s t ,  измельчается, поскольку число зерен в единице 
объема N ^s (л /с )3/4.

Кинетика рекристаллизации показана на рис. 68. Х арактер 
приведенной кривой такой же, как и на рис. 19. Следует, од­
нако, иметь в виду, что сходство этих кривых говорит лишь 
о постоянстве л и с при переохлаждении жидкой фазы  на опре­
деленную величину А Т  и о постоянстве п и с для соответствую­
щих значений е. Ни в коем случае нельзя переносить статисти­
ческую теорию флуктуации, описанную на с. 32—34, на процесс 
зарож дения при рекристаллизации.

Энергии Qn и Qc приблизительно равны энергии активации 
самодиффузии и тем самым — друг другу. При делении уравне- 
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Рис. 67. Изменение параметров первич­
ной рекристаллизации алюминия п и с 
в зависимости от удлинения е



г, с

Рис. 68. Кинетика рекристаллизация Рис. 69. Микроструктура железа на ста-
алюмнния, деформированного на 5 % дии частичной рекристаллизации. Х200
в процессе отжига при 350 °С

ния (28) на (29) получается, что я/с и, следовательно, D  не з а ­
висят от температуры первичной рекристаллизации, а зависит 
только от е. Действительно, е влияет на D значительно больше, 
чем Тр. Однако при повышении температуры разм ер зерна D 
увеличивается. Это объясняется тем, что при первичной рекри­
сталлизации происходят многочисленные столкновения рекри- 
сталлизованны х зерен и их рост, т. е. одновременно идет соби­
рательная рекристаллизация.

На рис. 69 показана микроструктура ж елеза на стадии ч а­
стичной рекристаллизации. Видны светлые равноосные зерна, 
возникш ие на границах вытянутых деформированных зерен. 
При продолжении отжига эти новые зерна постепенно поглотят 
стары е деформированные зерна. Первичная рекристаллизация 
заканчивается тогда, когда исчезнут последние остатки деф ор­
мированных зерен.

Зависимость разм ера зерна D ж елеза от степени деф орм а­
ции и температуры отж ига Т дана в виде пространственной д и а­
граммы на рис. 70. Д лительность отж ига здесь принята посто­
янной ( 1 ч ) .  Д л я  отж ига при 900 °С проведена кривая ab, ход 
которой можно получить из кривой я/с  на рис. 67: D 3 изм еня­
ется обратно пропорционально (я /с )3/4 в функции степени 
деформации. При любом значении Т получится кривая D{e)  
аналогичная ab. Н а плоскости е— Т (см. рис. 70), проведена 
ш триховая кривая, характеризую щ ая зависимость Гр(е). Соот­
ветственно сказанному выше, Тр при увеличении е снижается. Т а ­
кого рода трехмерные диаграммы  рекрист аллизации  построены 
экспериментальным путем для большинства применяющихся 
в промышленности металлов и содерж ат важ ны е технические 
данные. И з рис. 70 видно, что при е =  5 %  разм ер зерна после
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Рис. 70. Диаграмма рекристаллизации D (ef Т) для 
железа. Длительность отжига 1 ч

отж ига при 900 °С очень велик (при взятом масш табе он не 
умещ ается на рисунке). При е < 5  % размер зерна почти не 
изменяется в результате отжига. К ривая для 900 °С на этом 
рисунке не закончена, полный разрез диаграммы  cda 'b ' дан 
для отж ига при 800 °С. Н ачальный разм ер зерна cd  резко из­
меняется при отжиге (d a '), если е достигла некоторой критиче­
ской величины. В данном случае в результате отж ига при 
800 °С после деформации 8 =  5 %  получаем наибольший разм ер 
зерна (а '). Т акая  степень деформации, как  уж е говорилось, яв ­
ляется критической (ек). Д ля  всех металлов и сплавов ек< 1 0  % 
и почти не зависит от температуры отжига. Увеличение разм ера 
зерна при ек происходит не путем зарож дения и роста зароды ­
шей, а путем роста зерен, имевшихся в структуре до деф орм а­
ции. При этом растут зерна, реш етка которых при ек была иска­
ж ена слабее всего. М етодом деформации до критической сте­
пени и последующего отжига получают монокристаллы различ­
ных металлов и сплавов.

Н а рис. 71 приведена более слож ная, чем на рис. 70, кривая 
зависимости D (е) при постоянных тем пературе и продолж итель­
ности отжига. Различие заклю чается в том, что при очень боль­
ших значениях е и при высокой температуре отж ига зерно вновь 
становится очень крупным (часть кривой b^Cj), как и при ек. 
В остальном (в части c d a $ \)  кривые на рис. 70 и 71 одина­
ковы. Такое резкое увеличение D при больших значениях е 
наблю дается не во всех, но во многих м еталлах и сплавах и яв ­
ляется результатом протекания вторичной рекристаллизации 
(аномального роста зерн а). Когда первичная рекристаллизация 
привела к столкновению рекристаллизованных зерен, протекает 
76



собирательная рекристаллизация, т. е. 
рост одних зерен за счет других.

При вторичной рекристаллизации 
зависимость рекристаллизованного объ­
ема м еталла от времени изображ ается 
сг-образной кривой такого ж е вида, как 
на рис. 68. С одной стороны, кинетика 
вторичной рекристаллизации так ая  же,
как  и в процессах, при которых образу- рнс п  Схематическая за.
ЮТСЯ И растут зародыши. С другой СТО- висимость размера зерна
РОНЫ, механизм вторичной рекристалли- деформа°ц™ Температура
зации аналогичен механизму собира- 11 ®Ремя отжига постоянны
тельной рекристаллизации, т. е. новые
зародыш и не возникают, а происходит рост уж е имеющихся 
отдельных зерен путем перемещения их границ. Эти зерна 
долж ны  обладать меньшей свободной энергией, отнесенной 
к единице объема. Такой энергией может быть зернограничная 
энергия — тогда зерна-зародыш и долж ны  быть крупнее других 
зерен в структуре. Некоторые зерна могут обладать понижен­
ной плотностью дислокаций и, следовательно, уменьшенной сво­
бодной энергией. Если зерна в тонколистовом м атериале вы ­
ходят на поверхность, необходимо учитывать энергию их по­
верхности, соприкасаю щ ейся с атмосферой. Зерна, у которых 
эта энергия меньше, термодинамически стабильнее; они могут 
стать зароды ш ами вторичной рекристаллизации. При вторич­
ной рекристаллизации очень часто образуется текстура. Тек­
стура рекристаллизации иногда резко отличается от текстуры 
деформации, а иногда полностью ее повторяет. Бы ваю т случаи, 
когда текстура после рекристаллизации отсутствует. В боль­
шинстве металлов с гексагональной решеткой (Mg, Zn сплавы 
цинка) текстура деформации и рекристаллизации совпадаю т, 
в металлах с О Ц К  решеткой встречаю тся оба случая. Текстура 
вторичной рекристаллизации отличается от текстуры собира­
тельной рекристаллизации. О бразование текстуры используют 
для повышения качества сплавов с особыми физическими свой­
ствами (магнитными, термического расш ирения, упругими).

П ротекание процессов возврата и рекристаллизации приво­
дит наряду с изменением структуры к разупрочнению деформи­
рованного металла. Н а рис. 72 приведена кривая зависимости 
временного сопротивления технического ж елеза от температуры 
отжига. Эту кривую можно приблизительно разделить на три 
части: 1— 2 — возврат; 2—3 — рекристаллизация обработки и 
3—4 — собирательная рекристаллизация. Сверху схематически 
показано изменение структуры. В интервале температур 2—2' 
наблю дается структура неполной рекристаллизации. Н аряду 
с вытянутыми зернами уж е имеются мелкие равноосные. К мо­
менту заверш ения рекристаллизации обработки (точка 3) вы­
тянутые зерна исчезают. При собирательной рекристаллизации
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Рис. 72. Зависимость прочности технического железа от тем­
пературы отжига после деформации и схема изменения 
микроструктуры при отжиге

в м еталлах с Г Ц К  решеткой зерно укрупняется, в микрострук­
туре появляю тся двойники отжига (с. 52). Все структурно чув­
ствительные свойства изменяю тся при отжиге. Некоторые из 
них изменяю тся подобно ств на рис. 72, другие, как например, 
пластичность, в обратном направлении. Во всех случаях это из­
менение противоположно тому, которое имело место при деф ор­
мации.

У тугоплавких металлов (молибден, вольфрам и др.) свой­
ства существенно (до 7 0 % )  возвращ аю тся на исходный доде- 
формационный уровень уж е на стадии возврата, что, по-види­
мому, связано с тем, что у  этих металлов возврат (как  и рекри­
сталлизация) идет при очень высоких температурах. Что 
касается электросопротивления, то оно возрастает при деф орм а­
ции у всех металлов и полностью возвращ ается к исходному со­
стоянию на стадии возврата, так  как  его повышение при н а­
клепе в основном связано с увеличением концентрации в а ­
кансий.

4. Влияние горячей деформации на структуру

Пластическая деформация при температуре выше Tv называется горячей 
деформацией. При ней протекают, накладываясь друг на друга, два проти­
воположных процесса — наклеп (деформация) и разупрочнение (возврат и 
рекристаллизация). Из рис. 73 видно, что некоторое упрочнение произошло 
выше Гр (в данном случае Гр =  150 °С), даже при 600 °С, что связано с тем, 
что деформация в данном случае протекала быстро. Все процессы разупрочне­
ния (возврат, рекристаллизация) связаны с перемещением и устранением (ан­
нигиляцией) дефектов решетки, т. е. с передвижением атомов, которое, как 
всякая диффузия, зависит от температуры и времени. Поэтому скорость го­
рячей деформации определяет, насколько далеко зайдет разупрочнение. Ос­
новные составляющие его процессы полигонизация и рекристаллизация, про-
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Рис. 73. Кривые растяжения технически 
чистого алюминия при различных темпе­
ратурах, °С: 1 — минус 185; 2—18; 3—100;
4— 200; 5— 300; 6— 400; 7— 500; 8— 600

текающие при горячей деформации, назы­
ваются динамическая полигонизация и ди­
намическая рекристаллизация. Если ско­
рость деформации такова, что полигониза­
ция зашла далеко (образовались малопод­
вижные малоугловые границы), то скорость 
динамической рекристаллизации сильно по­
низится, так как при уменьшении свобод­
ной энергии повышается энергия актива­
ции образования зародышей.

Если бы деформация технически чисто­
го алюминия протекала значительно мед-
ленее, чем на рис. 73, то при Г > 150°С  упрочнения не произошло бы. Кривые 
растяжения 4—8 располагались бы очень близко к оси абсцисс.

£, %

5. Аллотропическое превращение металлов

Из курса физической химии (правило ф аз Гиббса) известно, 
что число ф аз Ф, число компонентов К  и число внешних пере­
менных П  определяю т число степеней свободы С равновесной 
системы. Числом степеней свободы назы вается число независи­
мых переменных, действующих на систему, величину которых 
можно изменять, не наруш ая числа и номенклатуры сосущест­
вующих ф аз. Ч ащ е всего внешними независимыми переменными 
являю тся тем пература Т  и давление Р. В таком случае Я  =  2. 
Если кроме них на систему действует изменяющ ееся поле (м аг­
нитное, электрическое, гравитационное и т. п .), то П —3 и т. д. 
В дальнейш ем мы будем рассматривать конденсированные си­
стемы (при постоянном давлении), принимая П — \.

В общем случае С = К + П — Ф , для конденсированных систем 
С =  /С + 1— Ф. К ак  было видно (рис. 14), в изобарических усло­
виях равновесия затвердевание чистого м еталла протекает при 
постоянной температуре (С = 0 ) .  Система безвариантна. Это от­
носится и к аллотропическому превращению металла.

Н а рис. 74 показана диаграм м а фазового равновесия в одно­
компонентной системе. Н иж е линии ВО С  стабильны газообраз­
ное (G) в области А ОС —  ж идкое (L) и в области А О В  — твер­
дое состояния (S ). Линии ОС, О В и О А характеризую т двух­
ф азны е равновесия: L +  G, S  +  G и S  +  L  соответственно. Если 
при заданном давлении (P  =  const) изменять температуру, то 
произойдут фазовы е превращ ения L+±G, и S+±G  при
значениях Т, указы ваемы х этими линиями. Изменение д авле­
ния при постоянной температуре такж е приводит к фазовым 
превращ ениям соответственно диаграм м е равновесия. Точка 0, 
назы ваем ая тройной точкой, характеризует равновесие трех ф аз 
(G, L  и S ).



t,°c
Рис. 74. Диаграмма фазового равновесия Рис. 75. Диаграмма фазового равновесия
чистого металла чистого железа

Д иаграм м а равновесия для металла, испытывающего алло­
тропическое превращ ение, имеет несколько тройных точек, так  
как  в однокомпонентной системе число ф аз, находящ ихся 
в равновесии, не может быть больше трех. Только одна из трой­
ных точек относится к равновесию с участием твердой, жидкой 
и газообразной ф аз; все прочие тройные точки относятся к р ав ­
новесию газа  и двух твердых аллотропических разновидностей 
металла. П оследовательное расположение тройных точек (при 
равновесии с участием газа ) показано на рис. 75, построенном 
по экспериментальным данным для ж елеза. Из рис. 75 видно, 
что до 10 М Н /м 2 температура аллотропического превращ ения 
ж елеза не зависит от давления.

Аллотропическим  (или полиморф ным) превращением назы ­
вают изменение решетки кристаллического тела. М ногие ме­
таллы , особенно переходные, испытывают аллотропическое пре­
вращение. Основные данные об аллотропии некоторых из них 
приведены в табл. 2. Тем пература превращ ения — это тем пера­
тура фазового равновесия (Го) двух аллотропических р азн о ­
видностей. Аллотропическое превращ ение идет с поглощением 
энергии при нагреве и выделением ее при охлаждении. П о­
скольку аллотропическое превращ ение реализуется путем об ра­
зования зародыш ей и их роста по аналогии с рассмотренным на 
рис. 21 явлением затвердевания (или плавления), переохлаж де­
ние (или перегрев) А Т  необходимо для того, чтобы возникла 
достаточная разность свободных энергий исчезающей и расту­
щей аллотропических разновидностей. Таким образом, при 
охлаждении А Т = Т 0— Та при нагревании А Т = Т а— Т0, где Та — 
ф актическая тем пература аллотропического превращения.

Н а рис. 76 показано изменение свободной энергии с изме­
рением температуры  для двух аллотропических разновидностей 
а  и р и показана температура Га перехода (3->-а при переохлаж ­
дении. Из рисунка видно, что при высокой температуре (выше 
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Т а б л и ц а  2. Аллотропические модификации металлов

Металл Модификация t ,  °C Кристаллическая решетка

Кальций Саа до 450 ГЦК
Сар 450—851 г п

Титан Tim до 882 г п
Tip 882— 1665 о ц к

Цирконий Zra до 862 г п
Zrp 862— 1830 о ц к

Олово Sna до 13,2 Алмазная
Snp 13,2—232 Тетрагональная объем- 

ноцентрированная
Уран Ua до 660 Ромбоэдрическая

Up 660—770 Тетрагональная
Uv 770— 1133 о ц к

Марганец Mna до 742 Кубическая сложная
Mnp 742— 1080 Кубическая сложная
Mnv 1080— 1180 Тетрагональная гране- 

центрированная
Mne 1180— 1242 Неизвестна

Железо Fea до 910 о ц к
Fee 1401— 1539 о ц к
Fey 910— 1401 ГЦК

Кобальт Coa до 477 ГП
Cop 477— 1490 ГЦК

Т 0) стабильна разновидность (ф аза) р, а при низкой (ниже 
Го) — а. Рис. 76 по содерж анию  аналогичен рис. 21, иллю стри­
рующему изменение свободной энергии F жидкой и твердой ф аз 
при изменении температуры. При описании этого процесса было 
указано, что для  расчета основных параметров кристаллизации 
( с и п )  и ее макроскопической скорости необходим учет поверх­
ностной свободной энергии, возникаю щей на границе раздела 
двух фаз. Это в еще большей степени относится к аллотропиче­
скому превращению. П оверхностная энергия на стыке двух кри­
сталлов с различным размещ ением атомов, как  правило, 
больше, чем на границе между твердым и жидким металлом, 
т ак  как связь между атомами жидкой ф азы  слабее, чем в твер­
дом теле, и их приспособляемость на поверхности раздела д о ­
статочно велика, чтобы уменьш илась энергия поверхности р аз­
дела.

Кроме поверхностной межфазной энергии, следует учитывать 
такж е упругую энергию, возникающую при аллотропическом 
превращении. Этим оно существенно отличается от превращений 
с участием жидкой фазы. Лю бое фазовое превращ ение связано 
с изменением объема, иногда весьма значительным. Если пре­
вращ ение идет в твердой, упругой среде, то объемный эф ф ект 
может привести к возникновению значительной энергии упругой 
деформации (которую для краткости назы ваю т упругой энер­
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гией). Отсюда следует, что при рассмотрении аллотропического 
превращ ения уравнение (1) долж но быть дополнено еще одним 
слагаемы м:

ЛФ — '— VAf y  -(- Пег -)- Z,  (30)

где Z  — упругая энергия, зависящ ая от модулей упругости ф аз 
а  и р и изменения объема при превращении |3-*-<х.

Из статистической теории зарож дения (с. 32, 33) известно, 
что для образования зароды ш а новой фазы  критического разм ера 
необходима ф луктуация энергии, поскольку энергия AF = F $ — Fa 
(рис. 76) недостаточна для компенсации энергии новой поверх­

ности раздела между ф азами и 
энергии упругих искажений. Рост 
образовавш егося зародыш а новой 
ф азы  возможен только при умень­
шении АФ. Из уравнения (30) вид­
но, что уменьшение АФ возможно 
только в том случае, если выигрыш 
энергии VAfv компенсирует возни­
кающую и поверхностную и упру­
гую энергию. Отсюда следует, что 
для развития аллотропического 
превращ ения необходимо большое 
переохлаж дение АТ. С ростом АГ 
увеличивается отрицательный член 
в уравнении (30), уменьшаются 
радиус критического зароды ш а и 

флуктуация энергии, необходимая для его образования [см.
уравнения (6) и (7)]. Экспериментально показано, что аллотро­
пическое превращ ение в м еталлах в ряде случаев протекает 
при значительных переохлаждениях, причем реализуется и вос­
ходящ ая и нисходящ ая ветви кривой скорости образования з а ­
родышей (с) в функции АТ, которая в основном имеет такой 
ж е вид, как  и кривая на рис. 23.

Необходимое для развития аллотропического превращ ения 
переохлаж дение существенно меньше, когда член Пег в уравне­
нии (30) мал. Если на границе между а и (3-кристаллами име­
ются значительные искажения в расположении атомов, граница 
называется некогерентной (рис. 7 7 ,а ). По строению она близка 
к границе между зернами одной и той ж е фазы  с большим 
углом разориентировки; она обладает большой зернограничной 
энергией а. М еж ф азная граница может быть такж е когерент­
ной. В этом случае наблю дается постепенный переход решетки 
одной фазы  в другую (рис. 7 7 ,6 ). Такой переход (коге­
рентная связь) возможен, если расположения атомов в реш ет­
ках старой и новой фазы, сходны. К огерентная граница пред­
ставляет собой переходную область некоторой толщины и ее 
положение можно указать  лиш ь условно (область A BCD  на
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Рис. 76. Зависимость свободной 
энергии от температуры для ал­
лотропических разновидностей ме­
талла ос и Э (схема)



а

Рис. 77. Некогерентная ЛВ (а) и когерентная ABCD (б) границы между кристаллами 
<1- и 3-фазы

рис. 7 7 ,6 ).  Когерентная граница имеет практически нулевую 
величину а, так  как  поверхность раздела как  таковая  отсутст­
вует. О днако в объеме A B C D  в переходной области сопряж е­
ния ф аз а и р  сосредоточна вся упругая энергия.

Согласно принципу структурного и размерного соответствия 
П. Д . Д анкова и С. Т. Конобеевского, форма и ориентировка 
зародыш ей новой фазы  при кристаллизации в анизотропной 
среде долж ны  способствовать минимуму поверхностной энер­
гии, а минимум получается при наибольшем сходстве в распо­
ложении атомов на соприкасаю щ ихся гранях старой и новой 
ф аз. В табл. 3 даны взаимные ориентировки при аллотропиче­
ских превращ ениях некоторых металлов.

Зароды ш и при аллотропическом превращении возникаю т на 
поверхности исходной фазы, на границах ее зерен и блоков 
(гетерогенное зарож дение). О бразование зароды ш а на границе 
термодинамически выгодно, так  как в приграничном объеме 
облегчена пластическая деформация, в результате которой 
уменьш аю тся упругие искажения, сопровождаю щ ие о бразова­
ние зароды ш а [Z в уравнении (30)]. В результате яри  гетеро­
генном зарож дении переохлаждение, необходимое для начала 
аллотропического превращ ения, уменьшается.

И сследование аллотропии металлов и других ф азовы х пре­
вращ ений в твердом состоянии показывает, что возникаю щ ая 
упругая энергия значительно влияет на форму кристаллов но­
вой фазы, образую щ ейся внутри старой. С вязь между упругой
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Т а б л и ц а  3. Взаимные ориентировки при аллотропических превращениях
некоторых металлов

Металл

Аллотропические модификации
Взаимно

параллельные
плоскости

Взаимно
параллельные
направлениявысокотемпера­

турные
низкотемпера­

турные

Fe V- ГЦК сс ОЦК { n i b < 1 1 0 > v

{110}а < Ш > а
Со, Т1, Р, г ц к а  ГП {111}» < 1 1 0 > р

"о о {Г < 1 1 0 > а
T i, Zr* Р, о ц к а  ГП {001}р < 1 10>р

{Н 0}« < Ш > а

• После охлаждения с достаточно большой скоростью.

энергией превращ ения и формой кристаллов новой ф азы  изу­
чена теоретически С. Т. Конобеевским, Н абарро, М. И. З а х а ­
ровой и другими учеными. Из их работ следует, что в случае 
полного структурного и размерного несоответствия старой и но­
вой ф аз (некогерентная граница раздела) упругая энергия си­
стемы минимальна, если кристаллы  новой ф азы  имеют форму 
тонких дисков (или пластин). Однако при этом чрезвычайно 
возрастает поверхностная (зернограничная) энергия. В реаль­
ных условиях конкуренцией этих двух видов энергии определя­
ется толщ ина пластин новой фазы. При структурном и разм ер­
ном соответствии старой и появляю щейся в ней новой ф аз 
(когерентная граница) пластины последней могут быть тоньше, 
так  как удельная поверхностная энергия между кристаллами 
обеих ф аз мала. П ластины новой фазы  тем тоньше, чем больш е 
структурное и разм ерное соответствие.

В м еталлах благодаря их высокой симметрии почти всегда 
при образовании новой фазы  а  внутри старой (3 между ф а­
зами наблю дается большее или меньшее структурное соответ­
ствие, т. е. имеются плоскости и направления, сходные по р ас­
положению атомов. В случае достаточного соответствия форма 
кристаллов образую щ ейся фазы  зависит от анизотропии упру­
гих свойств обеих ф аз. Если модули упругости фазы  а  для всех 
направлений меньше, чем модули упругости ф азы  р, то ф аза а  
при охлаждении выделится в виде пластин. Если ж е модуль 
фазы  а  только д л я  одного из направлений меньше, чем модуль 
ф азы  р, то могут произойти выделения фазы  а  в виде стержней.

К ак видно на рис. 77, б, на когерентной поверхности раздела 
между а- и p-ф азами имеются искаж ения е из-за несовпадения 
параметров реш еток этих фаз. Энергия искажений пропорцио­
нальна е2. Когда возникшие напряж ения превысят предел уп-
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ругости, когерентная связь между старой и новой ф азами н а­
рушится. Граница станет некогерентной. Рост зароды ш а в этом 
случае возможен лишь путем диффузионных перемещений ато­
мов от старой фазы к новой через некогерентную границу. Если 
ж е напряж ения ниже предела упругости и когерентная граница 
сохранилась, рост зароды ш а возможен как без участия дифф у­
зии при низких температурах, так  и путем диффузии при вы­
соких температурах.

В соответствии с этим различаю т два механизма аллотро­
пического превращ ения — диффузионный, или норм альны й, и 
бездиф ф узионный, или мартенситный. Первый из них реали­
зуется при высоком значении Т 0 (рис. 76) и малом А Т  (Га вы­
сокая), например при медленном охлаждении. Если Га ниже 
температуры, при которой протекает зам етная диффузия, то 
действует второй механизм. Это наблю дается при низкой Т0 
(ниже температуры, при которой идет дифф узия) или при зн а­
чительном переохлаж дении АТ.

Д иф ф узионны й механизм
Допустим, что металл медленно охлаж дается и температура 
Т о высокая. При этом самодиффузия идет с большой скоростью, 
возникшие зародыш и растут по диффузионному (нормальному) 
механизму. М еталл при Т 0 обладает достаточной пластичностью 
и упругие искажения (ЛУ), возникаю щ ие вследствие разницы 
удельных объемов ф аз а и р  при Ta, а такж е возле границ 
некогерентного сопряжения, незначительны. Д ругими словами, 
идет релаксация напряжений. В этих условиях аллотро­
пическое превращ ение начнется при относительно малом АТ.

Зароды ш и фазы а  зарож даю тся преимущественно на грани­
цах зерен фазы  р. Т ак как кристаллы новой ф азы  располага­
ются на границах зерен высо­
котемпературной фазы  при 
наложении границ обеих мо­
дификаций получается сдвоен­
ная сетка. Этот результат был 
получен А. А. Байковым и
Н. Т. Гудцовым.

Н а рис. 78 показана такая  
сетка, полученная на железе.
Ж елезо  при 910 °С испыты­
вает аллотропическое превра­
щение. Выше 910 °С устой­
чиво y =  Fe с гранецентриро- 
ванной кубической решеткой, 
ниже этой температуры устой­
чиво Ct Fe С объемноцентри рис 7g Совмещение границ зерен ?-Fe
рованной кубической решет- (жирные линии) и a-Fe (тонкие линии).
r  „ j-r J Границы зерен v-Fe выявлены травле-
КОИ. При высокотемператур- „нем при 930‘С, a -F e - п р и  20 °С. Х200
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ном травлении отполированного ш лифа в газообразном НС1 вы ­
травились границы y =  Fe и образовавш иеся на их месте бо­
розды сохранились до комнатной температуры, хотя сами зерна 
y =  Fe исчезли и их сменили зерна a = F e .  При комнатной тем пе­
ратуре обычным травлением с помощью водного раствора азот­
ной кислоты на том ж е шлифе без переполировки были вы яв­
лены границы образовавш ихся зерен a = F e .  Таким образом 
были совмещены границы двух модификаций ж елеза.

Иначе идет перекристаллизация Y =  F e-> a  =  Fe при ускорен­
ном охлаждении с высокой температуры. При этом растет АТ,

Рис. 79. Схема перестройки решетки железа при v-кх-превращении. &=0,258 нм
(2,58 А), &1=0,259нм (2,59 А). Светлый кружок — атом в плоскости {111} V-модифика­
ции, черный кружок — атом в плоскости {110} сс-модификации

т. е. понижается температура превращ ения -у—>-а и увеяичива- 
ется число зародыш ей, образую щ ихся в единице объема. Зерен 
a = F e  зарож дается много и часть их растет внутри зерен у  =  
=  Fe. При пониженной температуре модули упругости Y = F e  
и a  =  Fe достаточно высоки, пластичность меньше и некоторая 
часть упругой энергии сохраняется. В этих условиях развитие 
превращ ения у->-а облегчается только благодаря сохранению 
строго определенной взаимной ориентировки кристаллов у- и 
a -фазы. В ж елезе принцип структурного и размерного соответ­
ствия выполняется, если плоскости {110} a -фазы располагаю тся 
параллельно плоскостям {111} у-фазы  и соответственно н ап рав­
ления {111}а устанавливаю тся параллельно направлениям 
< 1 1 0 > а . Н а рис. 79 указанны е плоскости совмещены. И з ри­
сунка видно довольно хорошее сходство плоскостей по углам  и 
межатомным расстояниям. Угол между осями < 1 1 0 > v дол­
жен быть увеличен с 1,05 до 1,23 рад  (с 60° до 70°30'), чтобы 
перейти от них к осям < 1 1 1 > а . Существенную роль в этой пе- 
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рестройке играет то обстоятельство, что в плоскости {111}V уло­
жены все атомы у-фазы , а в плоскости {110}а — все атомы 
a -фазы, что видно из рис. 80. Пересчитав все атомы на этих 
плоскостях, мы не пропустим ни одного из них во всем объеме 
кристалла. Поэтому в результате преобразования { l l l } v-> 
->{110} осущ ествляется превращ ение во всем объеме. Ввиду 
повторяемости плоскостей и направлений кристаллы  a = F e  мо­
гут иметь 24 однотипные ориентировки при одной ориентировке 
кристалла Y =  Fe, из которого они получились.

Ориентированные кристаллы  a = F e  имеют форму пластин, 
как показано на рис. 81, а. В разрезе плоскости ш лифа эти пла­
стины (светлые) выглядят как  полосы. Темные места на микро-

Ш а

Рис. 80. Сопряженные плоскости и расположенные в них 
атомы: а — в решетке ГЦК, б — в решетке ОЦК железа

фотографии (рис. 81, а) соответствуют ф азе у*, из которой по­
лучились светлые пластины аллотропической разновидности 
a  =  Fe. Т акая  ориентированная структура назы вается вид- 
манштеттовой. Она очень часто образуется не только при ал ­
лотропическом превращении, но и при других превращ ениях 
в твердых металлах и сплавах. Впервые она была обнаруж ена 
в железоникелевом метеорите (рис. 8 1 ,6 ). П осле охлаж дения 
в естественных условиях в нем произошло такое ж е аллотропи­
ческое превращ ение у -хх , как  в железе.

Зависимости общей скорости перекристаллизации dV/dx, 
а такж е параметров я  и с от переохлаж дения ДТ  и времени х 
при нормальном (диффузионном) аллотропическом превращ е­
нии имеют такой ж е вид, как и на рис. 19, 23 и 30, т. е. они 
принципиально уклады ваю тся в общие представления о кри­
сталлизации, изложенные на с. 31— 35. В координатах Т—т ал ­
лотропическое превращ ение изображ ается С-кривой аналогично 
рис. 31.

Своеобразным является аллотропическое превращение 
олова. Этот металл сущ ествует в виде двух аллотропических

* Фактически фаза у  в данном случае является не железом, а твердым 
раствором на основе железа. На рис. 81 она изображена в состоянии рас­
пада, что описано на с. 203.
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Рис. 81. Видмаиштеттова структура в стали (а, Х300) и в метеорите (б, уменьшено
в 2 раза)

разновидностей. В ысокотемпературная разновидность p-Sn (бе­
лое олово) имеет тетрагональную  реш етку и обладает м етал­
лическими свойствами. Его плотность 7,29 г/см3. Н изкотемпера­
турная разновидность a-Sn  (серое олово) имеет реш етку алм аза 
и является полупроводником с явно выраженной ковалентной 
связью. Оно имеет плотность 5,81 г/см3. Аллотропическое пре­
вращ ение белого олова в серое (р—>-а) характеризуется таким 
образом, изменением не только пространственной решетки, но 
и типа связи. Когерентное сопряж ение не может осущ ест­
вляться. При аллотропическом превращении олово рассы па­
ется в порошок. Это явление называю т «оловянной чумой». Из 
сопоставления плотностей видно, как велик объемный эффект 
превращ ения — его величина более 20 % (для F e7-> F c a ~ 1  % ). 
Поэтому аллотропическое превращ ение олова сопровождается 
возникновением в нем значительной упругой энергии. В след­
ствие этого зарож дение серого олова очень затруднено, оно 
проходит при значительном переохлаждении (на несколько де­
сятков градусов) и только в дефектных местах, например на
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порах, на неплотных стыках зерен, неметаллических вклю че­
ниях или на наружной поверхности. П ластическая деф орм а­
ция, вы зы ваю щ ая появление в нем дефектов, способствует об­
разованию  зародыш ей серого олова. Ч ащ е всего при таком 
превращении зародыш и серого олова возникают на поверхно­
сти образца, так  как на ней они могут развиваться свободней, 
чем в любом другом месте внутри. Н а рис. 82 изображен 
в двух проекциях бугорок серого олова при увеличении при­
близительно в 20 раз. Он покрыт радиально расходящ имися

трещ инами и имеет форму несимметричной линзы. Т акая  форма 
получилась вследствие того, что линейная скорость превращ е­
ния в данном случае ниже в глубине образца, чем на его по­
верхности. В глубине образца она ниже из-за того, что превра­
щение, идущ ее с увеличением объема, тормозится возникающим 
всесторонним давлением. Это следует непосредственно из прин­
ципа В ант-Гоф ф а-Л е Ш ателье. И зм еряя диаметр линзы, с те­
чением времени можно определить линейную скорость аллотро­
пического превращ ения олова. Н а рис. 83 показана зависимость 
этой величины от температуры превращения. Температура 
равновесия Г 0= 1 3 ,2 ° С . В реальных условиях превращ ение 
становится заметным при тем пературах ниже 0 °С. Его ли­
нейная скорость очень мала: ее максимальное значение при 
:—30 °С достигает 0,004 мм/ч. К ривая на рис. 83 имеет такой 
ж е вид, что и кривая с на рис. 30 для затвердевания металла.

При обратном превращении (серого олова в белое) повы­
шенное давление ускоряет его, причем чем выш е тем пература 
(скорость н агрева), тем при меньшем давлении наступает бы­
строе превращение.

-60 -W  -20 о +20
t,°c

Рис. 82. Схема роста бугорка 
серого олова на белом олове

Рис. 83. Линейная скорость превращения 
белого олова в серое в зависимости от 
температуры превращения (Тамман)
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Мартенситный механизм

Рассмотрим второй механизм аллотропического превращ е­
н и я — бездиффузионный, или мартенситный. М артенеитное пре­
вращ ение было изучено экспериментально и теоретически 
Г. В. Курдюмовым и его последователями. Здесь мартенеитное 
превращ ение рассмотрено в свете теории Г. В. Курдюмова.

По мартенситному механизму аллотропическое превращ ение 
протекает при низких температурах, при которых самодиффузия 
не осущ ествляется. Следовательно оно протекает либо в ме­
таллах  с низкой температурой аллотропического превращ ения 
(Т о), либо при сильном переохлаждении высокотемпературной 
разновидности в м еталлах с высоким значением Т0. Так, алло- 
троническое превращ ение кобальта, у которого Го =  450 °С, 
протекает только по мартенситному механизму. В ж елезе, ти­
тане, цирконии и других м еталлах с высоким значением Т0 (см. 
табл. 2) при большом переохлаждении А Т  аллотропическое 
превращ ение протекает по мартенситному механизму, а при 
малом АТ  — по диффузионному.

Основной признак мартенситного механизма превращ ения — 
кооперативное и закономерное перемещение атомов, при кото­
ром они сохраняю т своих соседей и смещ аю тся относительно 
друг друга на расстояния, составляю щ ие малую долю меж атом- 
ных. При нормальном механизме новая ф аза образуется путем 
неупорядоченных диффузионных переходов отдельных атомов. 
Таково основное различие между этими двумя механизмами. 
Общим для них язляется возникновение зародыш ей новой фазы  
и их рост.

Д л я  протекания превращ ения по мартенситному механизму 
необходимо, чтобы граница раздела между старой и новой ф а­
зами была полностью или хотя бы частично когерентной. 
(В последнем случае граница образуется системой дислокаций 
подобно границе между блоками, показанной на рис. 5). Н а 
рис. 84 приведена двухмерная модель, иллю стрирую щ ая нали­
чие когерентной (а) и некогерентной (б) связи между реш ет­
ками старой и новой фазы. Кристалл новой ф азы  в этой модели 
изображ ен в виде параллелограм м а и имеет «решетку», отлич- 
наю от «решетки» окруж аю щ ей его старой фазы . При наличии 
когерентной связи между новой и старой ф азам и решетки по­
степенно переходят одна в  другую (рис. 84, а ) и резкой границы 
между ними нет. Поэтому уж е небольшие перемещения атомов 
приводят к росту кристалла новой фазы. Н апротив, .при нали­
чии резкой границы (некогерентной связи) для роста кристалла 
новой ф азы  необходимы большие (больше межатомных р ас­
стояний) перемещения атомов.

Ввиду того, что аллотропическое превращ ение сопровож да­
ется объемным эффектом, упругая энергия увеличивается в про­
цессе роста новой ф азы  до тех пор, пока не будет превзойден
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Рис. 84. Схематическое изображение когерентной (а) и некогерент­
ной (б) связи между решетками старой и новой фаз (Г. В. Курдю- 
мов)

предел упругости в переходной зоне. После этого в ней про­
изойдет пластическая деформация, упругие напряж ения умень­
ш атся и наруш ится сопряженность реш еток обеих аллотропи­
ческих модификаций. Аллотропическое превращ ение мартен- 
ситного типа долж но прекратиться, так  как меж ду кристаллами 
двух ф аз образовалась некогерентная граница и превращ ение 
может протекать только по нормальному, диффузионному ме­
ханизму. О днако при низких температурах это практически ис­
ключено.

При бездиффузионном росте новой фазы  атомы перем ещ а­
ются на близкие расстояния. Следствием этого долж ны  быть 
низкое значение энергии активации, что подтверж дается экспе­
риментально, и высокая линейная скорость роста новой фазы. 
Измерения показываю т, что у некоторых металлов кристалл 
новой фазы  вы растает до своей наибольшей величины почти 
моментально, за  10~7 с (верх­
ний предел— скорость звука).
Что касается скорости об ра­
зования зародыш ей, то она 
подчиняется закономерностям, 
показанным на рис. 30. К ри­
вая п  поднимается, проходит 
через максимум и затем  сни­
ж ается при увеличении АТ.
В результате общ ая скорость 
превращ ения d V /dx  зависит от 
п. Величина с почти не влияет 
на общую скорость, так  как 
практически рост кристалла 
заканчивается в момент его 
зарож дения.

Н а рис. 85 приведена мик­
роструктура технического ти­
тана, в котором при охлаж де-

Рис. 85. Микроструктура титана, охлаж­
денного с высокой температуры. Пла­
стины а-титана на светлом фоне ft-ти- 
тана. Х200
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Рис. 86. Продукт мартенситного превра­
щения в техническом железе. X 1000. 
Видна ориентировка кристаллов а-фазы 
в железе

I f нии частично произошло мар- 
тенситное аллотропическое 

. J V ..’ гУ превращение. Высокотемпе 
ратурная ф аза  с О Ц К  реш ет­
кой превратилась в гексаго­
нальную, стабильную при низ­
кой температуре. Видны п л а­
стины низкотемпературной 
фазы. Они узки, по форме 
приближ аю тся к иглам и з а ­
кономерно ориентированы по 
высокотемпературной ф азе 
(см. табл. 3).

Н а рис. 86 видна ориенти­
ровка кристаллов а-ф азы  
в техническом железе, об ра­
зовавш ихся при мартенситном 
превращении у - ^ а  в процессе 
быстрого охлаж дения с тем ­

пературы выше 910 °С. Т акая законом ерная ориентировка яв ­
ляется результатом структурного и размерного соответствия, 
устанавливаю щ егося между реш етками старой (у) и новой (а) 
фаз. Видны две системы ориентировок игл а-ф азы  — в верхней 
и нижней частях фотографии; эти системы соответствуют двум 
зернам у-ж елеза, в которых возникли кристаллы  новой фазы. 
Ориентировка в случае мартенситного меха­
низма превращ ения принципиально не отлича­
ется от ориентировки видманш теттовой струк­
туры, образую щ ейся при превращении диф ф узи­
онного типа (рис. 81).

Следует остановиться еще на одной, пока не 
объясненной особенности механизма мартенсит­
ного превращ ения. В изотермических условиях 
только часть старой ф азы  переходит в новую.
Чтобы вызвать дальнейш ее превращ ение, сле­
дует понизить тем пературу металла. В некото­
рых случаях превращ ение не доходит до конца 
д аж е  при очень сильном переохлаждении, так 
как при этом исходная ф аза будет настолько 
«заморож ена», что в ней уж е не образую тся но­
вые зародыш и. Таким образом, аллотропическое 
превращ ение мартенситного типа протекает 
в интервале температур. При постоянной тем пе­
ратуре превращ ение не доходит до конца. Ввиду 
того, что в процессе роста кристаллов новой 
ф азы  возникаю т большие упругие напряжения, 
реш етка получающ ейся аллотропической разн о­
видности м еталла, стабильной при низкой тем ­

Мк
м

Мп

ос -*~j3

Ми

ми

мк
Рис. 87. Темпе­
ратуры мартен­
ситного превра­
щения: MQ— ме-
т а с т а б  и л ьн  о го  
Р ^  а-равновесия, 
М н и Л1 к — на­
чала и конца пре­
вращения при ох­
лаждении 
и при нагрева­
нии (сс->р)
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пературе, испытывает пластическую деформацию. В результате 
низкотемпературная разновидность чистого металла, получен­
ная мартенситным путем, упрочняется, как при наклепе. Такое 
упрочнение, возникаю щ ее при ф азовом превращении, назы ваю т 
фазовым наклепом .

Экспериментально показано, что мартенситное превращение, 
как  и диффузионное, мож ет быть обратимым. Н а рис. 87 при­
ведена схема температур обратимого превращ ения. П ри н а­
греве аллотропическое превращ ение а->-р может идти по мар- 
тенситному механизму, если М 0 низка. О братное мартенситное 
превращ ение, как  и прямое, приводит к возникновению ф азо­
вого наклепа.

П ревращ ение при нагреве (а—>-р) может быть не мартенсит­
ным, а нормальным, если температура превращ ения (-М0) та ­
кова, что при ней становится заметной самодиффузия.

6. М агнитное превращ ение

Некоторые из переходных металлов ферромагнитны. Важнейшие из них 
в практическом отношении — Fe, Со, № и редкоземельные металлы (Gd, Tb, 
Dy, Но, Ег, Sm).

При нагреве намагниченность Is ферромагнетика уменьшается и выше 
некоторой температуры 0С, называемой точкой Кюри, он становится пара­
магнитным. Температурная зависимость намагниченности приведена на 
рис. 15. На этом рисунке намагниченность /„ отнесена к / 0 — намагниченно­
сти при абсолютном нуле, а температура Т — к точке Кюри 0С. Обращает 
на себя внимание очень незначительное снижение I s при низких температу­
рах и очень крутое вблизи точки Кюри. Магнитное превращение — это фа­
зовое превращение, не связанное с перемещением атомов в металле, а вы­
зываемое только изменением взаимодействия электронов (спиновых момен­
тов), обусловливающих возникновение ферромагнетизма. При температуре 
ниже точки Кюри элементарные моменты d (или f ) -электронов ориентированы 
специфическими силами обменного взаимодействия вдоль оси легкого на­
магничивания. Эта ось в разных кристаллах имеет различное направление; 
в решетке a -железа она направлена вдоль ребра куба. При нагреве вслед­
ствие теплового движения нарушается упорядоченное направление элемен­
тарных моментов В результате макроскопическая намагниченность тела Is 
в сильном поле уменьшается с увеличением Т так, как показано на рис. 15. 
Выше точки Кюри элементарные магнитные моменты не имеют преимуще­
ственной ориентировки, как в любом парамагнитном веществе.

Поскольку магнитное превращение при изменении температуры не свя­
зано с диффузией, оно полностью обратимо. Высокотемпературное пара­
магнитное состояние не удается переохладить никаким даже самым быстрым 
охлаждением (как было указано выше, при аллотропическом превращении 
это возможно). Положение точки Кюри (0С) на температурной шкале не за­
висит от скорости охлаждения или нагрева. Если в каком-либо металле или 
сплаве все же наблюдается зависимость температуры магнитного превраще­
ния от скорости нагрева или охлаждения, то это может быть следствием 
того, что превращение не только магнитное и является результатом измене­
ния металлографической структуры (например, при аллотропическом пре­
вращении).

В отсутствие внешнего поля ферромагнетик подчас кажется ненайсагни- 
ченным. Это объясняется следующим образом. Ферромагнетик состоит из об­
ластей (доменов), в каждой из которых атомные магнитные моменты

1 Уменьшается энергия обменного взаимодейстия.
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направлены одинаково, т. е. каждый до- 
!мен намагничен до насыщения, причем 
вектор намагниченности в нем имеет 
свое направление. На рис. 88, а показа­
на схема ферромагнитного кристалла, 
состоящего из четырех доменов. Стрел­
ка указывает направление вектора на­
магниченности каждого домена. Сумма 
векторов намагниченности всех доме­
нов равна нулю, вследствие чего кри­
сталл макроскопически не намагничен. 
Наложение магнитного поля Н (рис. 88, б) 
приводит к [макроскопическому намагни­
чиванию тела вследствие роста одного 

домена 1 за счет других. Однако даже тогда, когда макроскопическая намаг­
ниченность равна нулю, магнитное превращение (при прохождении точки 
Кюри) можно обнаружить термическим анализф  по выделению или погло­
щению теплоты и другими методами. Эти методы реагируют на превращение 
внутри домена.
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Г л а в а  5

ФАЗОВОЕ РАВНОВЕСИЕ И СТРУКТУРА СПЛАВОВ  
ИЗ ДВУХ КОМПОНЕНТОВ

В курсе металлографии рассматриваю тся диаграммы  фазового 
равновесия при постоянном давлении в координатах Т — с 
(температура — состав). Если по оси абсцисс отложить с, по 
оси ординат Т, а по оси аппликат энтальпию, то ее проекция 
на плоскость Т  — с даст двойную диаграмму равновесия. На 
рис. 89, а и б  приведен пример такого построения. Вместо эн ­
тальпии можно было бы отложить значение какого-либо дру­
гого физического свойства, ощутимо изменяющ егося с измене­
нием фазового состояния.

К ак известно из курса физической химии, диаграм м а равно­
весия 1— это диаграмма, соответствующ ая минимуму потенци­
альной энергии. О бразование структуры означает отход от 
этого минимума.

В дальнейш ем фазовое равновесие и формирование струк­
туры рассматриваю тся: 1) в процессе затвердевания и
2) в твердом состоянии при температурах ниже температуры 
полного затвердевания.

Ч . . . \
\   ̂ X

t '  X

н V  /

I '  Д/  vX  \ /

Рис. 88. Схема доменной структуры 
ферромагнитного кристалла в нена- 
магниченном (а) и частично намагни­
ченном (б) состояниях

1 Синоним — диаграмма состояния. Имеется в виду равновесное со­
стояние.
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Структурообразование сплава после его затвердевания б а­
зируется на фазовом равновесии, которое отраж ено д иаграм ­
мой равновесия при температурах, при которых ж идкая ф аза 
отсутствует. Если посмотреть на любую диаграмму, то легко 
убедиться, что при этих тем пературах в большинстве систем 
имеется набор твердых ф а з ', которые взаимодействуют при из­
менении температуры. Типы фазовых превращ ений терм одина­
мически такие же, что и при затвердевании. Число типовых пре­

вращений в условиях равнове­
сия строго определено в 1893 г. 
(В ан Рейн ван А лькем аде).

Д л я  примера рассмотрим си­
стему Си— Zn (см. рис. 288). На 
соответствующей диаграм м е мы 
видим твердые фазы: а, р, р',

Рис. 89. Поверхность энтальпии (а) и ее проекция (б) на плоскость температура ■ 
состав

у, у ', б, е, г|. Ф аза б при 558 °С в процессе охлаж дения р аспа­
дается на Y +  S- В качестве примера можно было бы взять лю ­
бую другую диаграм м у двухкомпонентной системы.

П реж де чем изучать структурообразование, полезно кратко 
рассмотреть твердые фазы , из которых состоит структура.

1. Строение твердых фаз
Физическая теория образования фаз развита еще недостаточно и не мо­
жет объяснить все наблюдаемые разновидности. Существующая классифика­
ция в значительной мере условна. В дальнейшем в учебнике принято деле­
ние твердых фаз на два основных вида •— твердые растворы и промежуточ­
ные фазы. На рис. 288 фазы а  и т] — твердые растворы, фазы р, р', у, у', 
6, 8 — промежуточные фазы.

Ближе всего к металлам-компонентам по своей химической природе 
стоят образующиеся на их основе твердые растворы, называемые гранич­

1 Одна фаза существует только при неограниченной растворимости 
в твердом состоянии.

95



ными. По предельному составу они могут быть очень близки к металлу-рас- 
творителю или содержать значительное количество растворяющегося компо­
нента. Если это содержание невелико, то по своим структурно нечувстви­
тельным свойствам граничный раствор сравнительно мало отличается от 
растворителя. Атомное строение твердого раствора такое же, как и металла- 
растворителя. Различие заключается только в измененном периоде решетки. 
Твердый раствор на основе металла характеризуется металлической связью.

Промежуточные фазы очень разнообразны по своим свойствам и строе­
нию. Состав их может изменяться в широких пределах и этим они напо­
минают твердые растворы. Вместе с тем по атомному строению и свойствам 
они могут очень резко отличаться от металлов-компонентов; на диаграмме 
фазового равновесия они отделены гетерогенными областями от граничных 
растворов.

Среди промежуточных фаз часто выделяют группу соединений постоян­
ного состава. Соединением постоянного состава будем считать такую проме­
жуточную фазу, которая: 1) весьма значительно отличается по своим свой­
ствам от компонентов, из которых она состоит; 2) имеет почти строго по­
стоянный состав изменяющийся в очень узких пределах и описываемый про­
стым соотношением атомных концентраций; 3) характеризуется большой 
энергией образования. Связь между атомами в таких соединениях чаще 
всего ковалентная.

ТВЕРДЫЕ РАСТВОРЫ

Непрерывными называют твердые растворы, образующиеся при любом со­
отношении компонентов — в двойных системах от 100% А до 100% В. При 
ограниченной растворимости мы имеем дело с граничным твердым раствором.

Различают твердые растворы замещения и внедрения. В первых атомы 
компонентов могут замещать друг друга в любом узле решетки, во вторых 
атомы растворенного компонента располагаются в междоузлиях решетки 
растворителя (рис. 90). Решетка твердого раствора такая же, как и решетка

О О О О О  О  о  О  О  •  О  О  О  О  О  О  Л
О О О О 0 * 0 0  П О О О

О о  О °  О О О О О О  * в
о  о  о  о  о  О О О  Q * o  о  о  •  с

О О О О О  т о  • о т  0 и 0  о * о  о

о  О О О  п  А  П  А ° п  о  о  о  О
О О О О О  О О  О О О  0 0 * 0  00

О  О  О  О л  О О о О  О О О  О *
О О О О О  0 * 0 0 *  о  О  О  О  о

а (Г в

Рис. 90. Двухмерная модель решетки: а — чистый металл; б — твер­
дый раствор замещения; в — твердый раствор внедрения

компонента, на базе которого он образовался, но с измененным периодом. 
Непрерывными могут быть только твердые растворы замещения, гранич­
ными— растворы замещения и внедрения.

Образованию непрерывных твердых растворов способствуют: 1) сход­
ство размеров атомов компонентов; 2) сходство решеток компонентов; 
3) близкое расположение компонентов в таблице Менделеева. Так, системы 
с полной растворимостью A g — Au, К — Rb, Se — Те, Mo — W, Au — Cu, 
Ge — Si, Nb — Та, Bi — Sb, Co — Ir, состоят из двух близких компонентов 
одной группы, системы Ir — Pt, A g — Pd, Си — Ni, Ni — Fe, Fe — Cr, Co — 
Ni — из двух близких компонентов одного периода, системы Au — Ni, Au — 
Pd, Со — Pd, Fe — Pd — из компонентов, находящихся в близких группах и 
периодах.
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Если хотя бы одно из указанных выше трех условий не выполняется, 
наблюдается ограниченная растворимость — возникает граничный твердый рас­
твор.

Твердые растворы внедрения получаются, если соотношение атомных 
диаметров растворенного элемента и растворителя < 0 ,59 . Как правило, рас­
творы внедрения образуются на базе переходных металлов (Fe, Со, Мп, 
Ti, Mo, W, Zr, V  и др.), в которых растворяются металлоиды (С, Н, О, N) 
с малыми атомными диаметрами. В таких системах образуются и промежу­
точные фазы внедрения.

Многие твердые растворы замещения при низких температурах упоря­
дочены. При высоких температурах (выше точки Курнакова Тк) они разупо- 
рядочены. Это относится и к граничным и к неограниченным твердым рас­
творам. При медленном охлаждении в них происходит атомное перераспре­
деление, в результате которого ато(мы различных компонентов занимают
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Р и с .  91. Упорядочение в твердых растворах CuZn (а —ОЦК). CuAu (б — ГЦК) и 
Cu3Au (в — ГЦК)

определенное положение в решетке. Низкотемпературное распределение ато­
мов называется сверхструктурой.

В решетке неупорядоченного твердого раствора все кристаллографические 
плоскости одного типа статистически одинаковы. В упорядоченном растворе 
часть плоскостей одного типа обогащена атомами одного из компонентов или 
состоит только из атомов одного компонента. Эти плоскости обогащения че­
редуются через одну, две или в другой кратности и поэтому на рентгено­
грамме упорядоченного твердого раствора появляются, кроме обычных от­
ражений, зависящих от симметрии решетки в целом, как и в неупорядочен­
ном растворе, еще дополнительные отражения от плоскостей обогащения. 
Эти отражения называются сверхструктурными линиями.

Для примера на рис. 91, а показана упорядоченная решетка ОЦК сплава 
Си — 50%  (ат) Zn. Вершины элементарного куба заняты атомами одного 
сорта, его центры— атомами другого сорта. Сплав состоит из двух прими­
тивных кубов, вставленных друг в друга. Один из них содержит атомы 
меди, другой — цинка. На рис. 9 1 ,6  и в приведены сверхструктуры меди 
с 50 м 25 % (ат) золота с гранецентрированной решеткой. При 50 % золота 
образуется слоистая слегка тетрагональная решетка, при 25 % — кубическая. 
В первой из них атомы меди занимают вершины и некоторые центры гра­
ней, атомы золота находятся в остальных центрах граней. В кубической ре- 

f щетке атомы золота находятся в вершинах куба (1 атом на ячейку), атомы 
меди — в центре граней (3 атома на ячейку). Такого типа сверхструктура 
формируется также в сплавах Cu3Pt, NisFe, Ni3Mn и других ГЦК, сплавах.

При переходе от 50 до 75 % меди в системе Си — Аи создаются сверх­
структуры промежуточного типа, в которых разделение атомов меди и зо ­
лота не такое четкое, как в растворах ■ стехиометрического состава CuAu 
и Cu3Au. При низких температурах в сплавах с 50—75 % меди упорядоче­
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ние происходит в такой степени, в какой это позволяет их состав. Влияние 
состава на степень упорядочения, согласно Н. В. Агееву, называется кон­
центрационным разупорядочением. Концентрационное разупорядочение имеет 
место в промежуточных фазах и твердых растворах из-за наличия соответ­
ствующих областей гомогенности. Оно характеризуется тем, что при Т < Т К 
один из компонентов занимает все принадлежащие ему позиции, как при 
стехиометрическом составе, а другой находится как в своих позициях, так 
и частично в позициях первого компонента. Например, в сплаве с 60 % меди 
и 40% золота образуется структура типа CuAu, но при этом (рис. 91 ,6) 
верхняя и нижняя плоскости заполнены только кружками (50% ), а про­
межуточные плоскости — точками, насколько их хватает (40%) ,  кружками 
(10 %). Такое распределение соответствует полному порядку при 0 К — в нем 
нет теплового разупорядочения. Порядок установился настолько, насколько 
позволил состав сплава.

При стехиометрических составах АВ, А2В, А3В и др., а также вблизи 
этих составов, упорядочение может происходить в сплавах с различной ре­
шёткой: кубической объемноцентрированной и гранецентрированной, гекса­
гональной, тетрагональной и т. д.

Из приведенных иллюстраций видно, что атомы одного из компонентов 
стремятся окружить себя по возможности атомами другого компонента. 
Атомы каждого компонента образуют свою подрешетку. Если подрешетки 
распространяются на значительные расстояния в кристалле (порядка 1 0 4 
атомных диаметров и более), то состояние упорядоченности характеризуется 
как. дальний порядок. Теория дальнего порядка сплавов компонентов А  и В  
базируется на том, что внутренняя энергия при низких температурах умень­
шается с ростом числа соседств АВ  за счет соседств АА  и ВВ. Минимум сво­
бодной энергии получается тогда, когда все ато(мы А окружены атомами В 
и, наоборот, атомы В окружены атомами А .  Это выражается неравенством 
внутренней энергии 2 UAb < U A a +  Ubb, которая при низких температурах 
почти равна свободной энергии. При высоких температурах (выше Тк) пре­
обладание энтропийного фактора приводит к тому, что распределение ато­
мов, соответствующее минимуму свободной энергии, становится произволь­
ным (статистическим). Количественным критерием степени дальнего порядка 
является выражение

S =  (г-— ш)/(г +  ш),

где г  — вероятность нахождения данного атома в своей подрешетке; w  — 
вероятность его нахождения в подрешетке второго компонента (т. е. всегда 
r + w  =  1 ) .

При полном порядке в сплавах стехиометрического состава, т. е. когда 
все атомы находятся в своих подрешетках, г —1, о>=0 и s = l .  При полном 
разупорядочении (равновероятное нахождение любого атома в одной или 
другой подрешетке) r = w  и s = 0 .

Зависимость степени дальнего порядка от температуры для превраще­
ний первого и второго рода приведена на рис. 92. В первом случае (рис. 92, а) 
степень дальнего порядка s непрерывно уменьшается до критической точки

Т к . Однако еще при Тк степень 
дальнего порядка достаточно ве­
лика. При нагреве порядок резко 
нарушается в изотермических ус­
ловиях при температуре Тк (ре­
ально при ее некотором превы­
шении). Система в состоянии 
превращения порядок — беспоря­
док является двухфазной. Это 
превращение идет путем образо­
вания зародышей и их роста.

При превращении второго 
рода (рис. 92, б) при нагреве по­

Т/Т,

Рис. 92.. Зависимость степени дальнего по­
рядка от температуры при превращении пер­
вого (а) и второго (б) рода
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рядок нарушается сначала медленно, а по мере приближения к Гк— быстро 
и при Тк порядок полностью исчезает, s = 0. Такой вид кривой S(T/Tk) ха­
рактерен для кооперативного перемещения атомов при изменении степени 
порядка. Если раствор вполне упорядочен, то перемещение первых атомов 
при разупорядочении сдерживается всеми окружающими атомами. Однако 
если из своих подрешеток вышло много атомов, то они сами способствуют 
перемещению других атомов, т. е. дальнейшему разупорядочению. При пре­
вращении второго рода сплав все время остается однофазным. Зарождение и 
рост не происходят.

При пластической деформации упорядоченного твердого раствора даль­
ний порядок уменьшается и может быть сведен к нулю при деформации 
около 50—60 %. При рекристаллизации, если она происходит ниже Тк, по­
рядок восстанавливается.

Образование сверхструктуры, т. е. стремление атома окружить себя 
атомами другого рода и избежать соседства с себе подобными, указывает 
на существование более сильной химической связи между атомами компо­
нентов, чем в неупорядочивающемся твердом растворе. В этом смысле твер­
дый раствор, в котором получается сверхструктура, несколько ближе к про­
межуточным фазам, чем неупорядочивающийся твердый раствор. Тенденция 
к образованию сверхструктуры увеличивается с ростом разницы валентно­
стей и атомных диаметров компонентов. Однако разница диаметров не дол­
жна быть при этом слишком большой.

Помимо дальнего порядка, в кристаллах даже при высокой темпера­
туре может существовать ближний порядок (или порядок на близких рас­
стояниях). Он также определяется притяжением друг к другу атомов 
различных родов. При температуре выше Гк непрерывно образуются и разру­
шаются небольшие (порядок нескольких атомных размеров) области, в ко­
торых атомы одного компонента окружены определенным (в среднем) чис­
лом атомов другого компонента. В сплавах нестехиометрического состава 
ближний порядок может быть совершенным, т. е. атом А будет окружен 
только атомами В, когда дальний порядок отсутствует ( s = 0 ) .

Во многих твердых растворах образуется только ближний порядок, в то 
в рек я как дальний порядок в них вообще не возникает. В таких растворах 
нет точки Курнакова, причем степень ближнего порядка непрерывно умень­
шается при нагреве и равна нулю при высоких температурах. На диаграмме 
равновесия ближний порядок не отражается.

ПРОМЕЖУТОЧНЫЕ ФАЗЫ

Несмотря на то, что состав промежуточных фаз во многих случаях распро­
страняется на широкую область концентраций, они значительно отличаются 
от граничных твердых растворов. Более сильная химическая связь между 
атомами компонентов в промежуточных фазах обусловливает возникновение 
решетки иного строения, чем у компонентов. При этом промежуточные фазы 
могут обладать свойствами, значительно отличающимися от свойств компонен­
тов.

Строение промежуточных фаз определяется теми же условиями, что и 
строение твердых растворов: 1 ) соотношением размеров атомов; 2 ) валент­
ностью компонентов; 3) расположением компонентов в таблице Менделеева.

Мы рассмотрим лишь несколько типов промежуточных фаз. Классифика­
ция промежуточных фаз до сих пор еще не завершена, в связи с чем не все 
известные фазы в многочисленных системах из двух, трех и более компонен­
тов отнесены к той или иной группе.

Электронные соединения (фазы Юм-Розери) представляют собой проме­
жуточные фазы из двух металлов, мало различающихся по величине атом­
ного диаметра, причем один из них является одновалентным (Си, Ag, Аи, 
Li, Na) или переходным (Mn, Fe, Со, Ni, Pd, P t), а другой — простым ме­
таллом с валентностью от 2 до 5 (Be, Mg, Zn, Cd, Hg, Al, Ga, In, Si, Qe, 
Sn, As, Sb). Переходным металлом в различных случаях приписывается ва-
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дентность от 0 до 2. Эти соединения, согласно Юм-Розери, характеризуются 
постоянным отношением общего числа валентных электронов (е) к общему 
числу атомов (ге). Различные соединения имеют однотипные решетки, если 
отношение е : п одинаково. Например, фазы, состав которых приблизительно 
описывается как Cu3Sn, Ag5Al3 и CuZn3 имеют гексагональную решетку, хотя 
атомное содержание компонентов в них сильно различается. Однако отно­
шение е ; п постоянно, что видно из следующего расчета:

Фаза Число валентных электронов Число атомов е : п
Cu3Sn 3-1 +  4 = 7  3 + 1  =  4 7 : 4
Ag6Al3 5-1 +  3-3 =  14 5 +  3 =  8  7 : 4
CuZn3 1 - 1 +  3-2 = 7  1 + 3  7 : 4

Найдены три повторяющиеся во многих системах электронные концен­
трации, а именно: 3 : 2 ,  2 1 : 1 3 , 7 : 4 .  При е : п —3 : 2  образуется фаза (? 
с решеткой трех типов — объемноцентрированной кубической, сложной куби­
ческой (типа |3=Мп с 20 атомами в ячейке) и плотноупакованной гексагональ­
ной. При е : я = 2 1 : 1 3  образуется фаза у  с решеткой, имеющей 52 атома 
в ячейке, похожей на решетку а= М п  и при е : п = 7 :4  — 8 -фаза с плотносло­
женной гексагональной решеткой.

В табл. 4 дана классификация некоторых электронных соединений.

Т а б л и ц а  4. Электронные соединения

e : n =  3: 2
(P)

e-.n =  21 : 13 
(V)

e : n =  7 : 4
(e)

ОЦК сложная
кубическая ГП структура 

типа a  =  Mn ГП

СиВе CuSi Cu2Ga Cu5Zn8 CuZn3

CuZn AgHg CusGe Cu5Cd8 CuCd3

Си3А1 Ag3Al AgZn Cu5Hg8 Cu3Sn
Cu3Ga2 Au3Al AgCd Cu9Al4 Cu3Ge
Си3 1п CoZn3 Ag3Al Cu9 Ga4 Cu3Si
Cu5Si2
Cu5Sn

Ag3Ga Cu9 In4 AgZn3

Ag3In Cu31Si8 AgCd3

На диаграммах состояния систем Си — Zn, Си — А1, Си — Sn видно по­
следовательное расположение областей |3, y и в (см. рис. 288, 295, 292). 
В системах Си — А1 и Си — Sn фаза р испытывает эвтектоидный распад. 
Теоретической формулой, указанной в табл. 4, дается наибольшее содержа­
ние второго компонента (с более высокой валентностью), так как данная 
электронная концентрация (3 :2 , 21 :13 и 7 : 4 )  также является предельно 
допустимой.

При повышении содержания второго компонента сверх предельно допу­
стимого по условиям минимума свободной энергии должна бы появиться сле­
дующая фаза, что означает переход на диаграмме равновесия из области 
промежуточной фазы в смежную двухфазную область. Однако на реальных 
диаграммах однофазная область в ряде случаев простирается в обе стороны 
от состава, указанного формулой в табл. 4. Основным действующим факто­
ром при образовании электронных соединений является электронная концен­
трация, но наряду с ней оказывает известное влияние и соотношение атом­
ных диаметров компонентов. Наблюдается такая тенденция: чем больше раз­
личаются атомные диаметры компонентов, тем уже область гомогенности 
электронного соединения на диаграмме фазового равновесия.
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Объемноцентрированные кубические фазы р и фазы у  в большинстве 
своем упорядочены. Упорядоченную структуру они сохраняют при нагреве 
иногда даже до плавления. Фазы Р с решеткой Р=М п или гексагональной, 
а также фазы е неупорядочены.

Среди кубических объемноцентрированных P-фаз, содержащих переход­
ные металлы, имеются такие электронные соединения, как NiAl, CoAl и др.,

Ni,% (по массе)

&  Ni,% (am.)

Рнс. 93. Диаграмма равновесия А1 — Ni

которые плавятся при очень высокой температуре, до плавления сохраняют 
упорядоченность, образуются с большой энергией. Этим соединениям на 
диаграммах равновесия соответствуют явные максимумы (рис. 93). Такие 
P-фазы отличаются от устойчивых химических соединений разве только тем, 
что область, занимаемая ими на оси концентрации, широкая.

В этих фазах при содержании более 50 % (ат) А1 появляется структура 
вычитания — дефектная структура, характеризующаяся тем, что в упорядочен­
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ной решетке имеются незаполненные узлы, предназначенные для атомов ком­
понентов с низкой валентностью, в рассматриваемых случаях — для Ni и Со. 
В P-фазах NiAl и СоА1 этим компонентам приписывается нулевая валент­
ность. Поскольку алюминий имеет три валентных электрона, при 50 % (ат.) 
AI в этих фазах соблюдается отношение е : п = 3 : 2 .  Однако, как видно из 
рис. 93, содержание А1 при комнатной температуре в p-фазе NiAl доходит 
до 55% (ат.). При содержании алюминия более 50% (ат.) |3-фаза приоб­
ретает решетку вычитания.

Вследствие того, что некоторые узлы решетки вычитания не заполнены, 
плотность снижается, или, другими словами, число элементарных ячеек 
в единице объема возрастает. При этом, как теоретически показал С. Т. Ко- 
нобеевский, несмотря на увеличение числа электронов на один атом сверх 
отношения 3 : 2 , отношение числа валентных электронов к числу элементар­
ных ячеек сохраняется равным 3 : 2 .  Из предложенной теории следует, что 
в p-фазах с решеткой вычитания равновесное состояние лимитируется числом
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Рис. 94. Двухмерная модель фазы NiAl с упорядоченной заполненной 
решеткой (а) и решеткой вычитания (б). Решетка фазы NiAs (в)

валентных электронов, приходящихся не на один атом, а на одну элемен­
тарную ячейку.

На рис. 94 приведена двухмерная схема нормальной решетки (а ) и ре­
шетки вычитания (б) (3-фазы NiAl. Для случая а атомное содержание алю­
миния принято равным 50 %, для случая б для удобства построения — 60% . 
Из схемы видно, что в обоих случаях число элементарных ячеек равно 12 
(4 • 3). При расчете числа атомов следует учитывать, что атом, находящийся 
в вершине рассматриваемого двухмерного «кристалла», принадлежит ему на 
lU, а находящийся на стороне — на 72- Валентность алюминия равна 3, ни­
келя— нулю. В случае а имеется 12 атомов, из них 6  атомов алюминия и 
6  никеля, валентных электронов 18 (3- 6) .  На каждый атом приходится 
1,5 электрона (18: 12) .  Такое же количество приходится на одну ячейку. 
В случае б в «кристалле» с двумя незаполненными узлами имеется только 
1 0  атомов и по-прежнему среди них 6  атомов алюминия, что дает 18 ва­
лентных электронов и только 4 никеля. В этой схеме число электронов по­
высилось до 1,8 на один атом. Однако при расчете на одну ячейку элек­
тронная концентрация сохранилась равной 1,5.

Фазы никель-арсенидного типа образуются в результате взаимодействия 
одновалентных металлов, таких как медь, золото, или переходных металлов 
с простыми высокой валентности (от 4 до 6 ) или металлоидами. Если со­
став никель-арсенидной фазы, описываемой формулой АВ, находится в пре­
делах соответствующей однофазной области, то на диаграмме равновесия ей 
соответствует явно выраженный максимум. В отсутствие такого максимума 
плавление происходит как превращение перитектического типа (см. с. 134).

Название фаз этого типа можно объяснить сходством их атомного 
строения со строением промежуточной фазы NiAs. На рис. 94,в приведена 
схема пространственной решетки фазы NiAs при 50 % (ат.) каждого из ком­
понентов. Решетка относится к гексагональной системе, причем атомы ме­
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таллоида или простого металла образуют ГП решетку (число атомов на 
элементарную ячейку 2 • '/г+12 • 7 б + 3 = 6 ) , а атомы одновалентного или пе­
реходного металла занимают в этой решетке октаэдрические позиции (число 
атомов на элементарную ячейку равно 6 ).

Примером промежуточных фаз с никель-арсенидной структурой явля­
ются: FeSe, NiTe, FeSn, CoSb, PdSb, NiSe, CrTe, MnSb, FeSb и др. Они явля­

ются переходной ступенью от фаз металлического характера к химическим 
соединения^ с явно выраженной ковалентной связью. Соответственно этому 
среди них есть проводники с металлической проводимостью и полупровод­
ники.

G-фазы  образуются при соединении переходных металлов и обнаружены 
во многих двойных системах, например Cr — Мп, V — Мп, Мо — Мп, Сг — 
Fe, U — Fe, Mo —  Fe, W — Fe, Cr — Со, V — Со, Mo — Со, W — Со, а также 
в тройных системах, включающих эти двойные. Они ферромагнитны, но 
только при низких температурах. Точка Кюри 0 -фаз разного состава нахо­
дится при температуре от минус 70 до минус 220 °С. Решетка сг-фазы имеет 
слоистую тетрагональную элементарную ячейку, содержащую 30 атомов. Она 
очень похожа на решетку Р-урана.

В одних системах ст-фаз устойчива до плавления, в других она при на­
греве диссоциирует и превращается в твердый раствор, например в системе 
железо — хром (см. рис. 269). В этой системе и многих других область 
cr-фазы на диаграмме равновесия широка по оси составов. По-видимому, 
соотношение атомных диаметров играет определенную роль в образовании 
ст.-фаз. В большинстве случаев различие атомных диаметров не превышает 
8 %. Исключением являются ст-фазы в системах Fe — Мо (10%) ,  W — Fe, 
W — Со (12%) .  При различиях более чем на 10% наблюдается тенденция 
к появлению сг-фазы, стабильной только при высокой температуре и распа­
дающейся при охлаждении по эвтектоидной реакции.

Сопоставление двойных ст-фаз показывает, что один из их компонентов 
имеет объемноцентрированную кубическую решетку, а другой — гранецен- 
трированную кубическую решетку хотя бы в одной из своих аллотропических 
разновидностей. Некоторые авторы относят ст-фазы к электронным соеди­
нениям, приписывая им концентрацию электронов d + s  на один атом, равную 
семи.

В двойных и тройных сплавах из переходных металлов встречается также 
1-фаза, решетка которой похожа на решетку ст-фазы. Такая фаза обнаружена 
в системах Fe — Мо, Со — Мо, Fe — W, Со — W. Она образуется в качестве 
одной из составляющих при эвтектоидном распаде сг-фазы.

В сложнолегированных сталях, содержащих молибден, наряду с ст-фазой 
образуется и-фаза, имеющая решетку типа а=М п.

Промежуточные фазы внедрения, как и граничные растворы внедрения, 
образуются при взаимодействии элементов, сильно различающихся своими 
атомными диаметрами. Отношение малого диаметра к большому обычно ле­
жит в пределах 0,41—0,59. Атомы меньшего размера помещаются в междоуз­
лиях решетки между атомами большего размера. Фазы внедрения образуются 
при соединении переходных металлов (молибдена, вольфрама, циркония, ти­
тана, тантала, палладия, ванадия, ниобия и др.) с углеродом, азотом и бо­
ром, т. е. с металлоидами, имеющими малый атомный диаметр. Обычно эти 
фазы называют карбидами, нитридами, боридами. Эти соединения, имеющие 
высокую температуру плавления и обладающие значительной твердостью, 
используют на практике как жаропрочные и режущие материалы. Кроме 
того, они являются важными структурными составляющими легированной 

, стали и других сплавов. Ниже приведены приблизительные температуры 
' плавления при стехиометрическом составе фаз:

Фаза Температура, Фаза Температура,
CC

Фаза Температура,
°C

TiC 3150 ZrC 3530 HfC 3900
TiN 2940 ZrN 2980 TaC 3900
VC 2750 NbC 3500 TaN 3087
VN 2050—2300 NbN 1050—2300
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Фазы внедрения имеют металлический характер. Обычно их электро­
проводность высока и некоторые из них обладают сверхпроводимостью. При 
образовании фаз внедрения часто сохраняется пространственная решетка 
металла, входящего в них в качестве компонента. В тех случаях, когда
решетка имеет другой вид, она все ж е принадлежит к типу решеток, встре­
чающихся среди металлов (кубическая, гексагональная, тетрагональная).

Состав фаз внедрения в некоторых случаях колеблется в очень широких 
пределах, например для карбидов:

Фаза .................. Nb2C ThC TiC V2C VC
С, % ...........................................  26—33 25—50 33—50 27—33 42—50

Видно, что карбид титана можно обозначить как TiC, так и Ti2C, кар­
бид ниобия — как Nb2C, так и 1ЧЬзС и т. п.

Для NbN и TiN содержание азота равно соответственно 44—47 и 30—  
53 %.

В большинстве случаев нижний предел концентрации неметаллического 
компонента сдвинут по оси составов диаграммы равновесия в сторону 
металлического компонента, а верхний предел соответствует формуле, при­
писываемой фазе внедрения, или несколько выше.

На рис. 95 приведена диаграмма равновесия титан—углерод, из которой
видно, что в данной системе име-

С, % (по массе) 
t°C 1 2 3 4 6 В 10 1Z/4 161В20 25 30 35

30 40
С, % (ат.)

Рис. 95. Диаграмма равновесия Ti — С

ются граничные растворы внедре­
ния а и (5 на основе титана и 
промежуточная фаза внедрения 7 .

Промежуточные фазы, посто­
янного состава образуют метал­
лы, занимающие различное поло­
жение в таблице Менделеева. 
Определенно сформулировать, ка­
кие из металлов соединяются в 
виде фазы постоянного состава, 
а какие не образуют таких фаз, 
в настоящее время не представ­
ляется возможным. Среди таких 
фаз только некоторые подчиня­
ются правилу валентности, осталь­
ные же ему не подчиняются.

Намечается тенденция к об­
разованию валентных соединений 
простых металлов с низкой ва­
лентностью (меди, свинца, каль­
ция, магния, алюминия и др.) и 
элементов с относительно высо­
кой валентностью — от 4 до 6  (се­
лена, теллура, кремния, олова и 
др.). При этом чем больше разли­
чаются элементы по валентности 
и атомному диаметру, тем устой­
чивее соединения и тем выше 
температура его плавления. Так, 
в ряду Mg2Si, M g2Sn и M g2Pb 
температура плавления снижает­
ся от Ю85°С к 778 и 550 °С соот­
ветственно. Как видно, сродство 
между этими элементами тем 
больше, чем сильнее у одного из 
них выражен металлический ха­
рактер, а у  другого металлоид­
ный, что следует из общих прин­
ципов химии.
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Т а б л и ц а  5. Структура фаз 
постоянного состава

Структура
хлори­

стого
натрия

Структура, 
антиизо- 
морфная 

плавиково­
му шпату

Структура
плавикового

шпата

MgSe MgSi PtSn2
CaSe MgGe P tP 2
SrSe MgSn P tln 2
BaSe MgPb AuA12

В табл. 5 приведены формулы 
соединений с решеткой NaCl и CaF2.
Среди них имеются полупроводники и 
фазы с металлической проводимостью.

Большая группа промежуточных фаз 
постоянного состава образуется элемен­
тами IIIB и VB подгрупп системы Мен­
делеева (соединения Am B v ). Эти фазы 
имеют решетку цинковой обманки ZnS 
подобную структуре алмаза. Связь ме­
ж ду атомами в соединениях A ll lB v  
преимущественно ковалентная. Эти со­
единения обладают ярко выраженными 
полупроводниковыми свойствами: GaAs,
GaSb, InSb, PbSe, PbTe.

Фазы. Л авеса  постоянного состава образуются при большом различии 
атомных диаметров компонентов (около 2 0  %) и не подчиняются законам 
валентности. Составы фаз Лавеса приведены в табл. 6  в виде соответствую­
щих формул. В подавляющем большинстве случаев приведенные формулы 
точно описывают состав этих фаз. Соединения такого типа образуют кри­
сталлы кубической (тип MgCu2 ) и гексагональной (тип MgZn2 и MgNi2) 
симметрии. Их компоненты могут принадлежать к любой группе элементов 
таблицы Менделеева. Они могут быть простыми и переходными металлами, 
причем в разных соединениях один и тот же металл может вступать в сое­
динение с компонентом меньшего или большего диаметра (например, BiAu2 
и KBi2, MgCu2 и CaMg2, AgBe и CaAg2. Наличие таких соединений, как 
KNa2, BaMg2, TiCr2, CaMg2, SrMg2 и др., компоненты которых стоят очень 
близко или даж е рядом в одной группе или в одном периоде, указывает 
на то, что заметное химическое различие компонентов, образующих фазы 
Лавеса, не обязательно. Большинство фаз Лавеса плавится неконгруэнтно, 
по перитектической реакции.

Независимо от типа образующихся соединений постоянного состава 
среди них встречаются полупроводники с явно выраженной ковалентной 
связью и соединения с металлической проводимостью.

Промежуточные фазы со структурой |3-вольфрама имеют формулу А3В 
и образуются из переходных элементов IV—VI групп (атом А) и переход­
ных элементов VIII группы либо Ga, Si, Ge, Sn, As, Sb, Au, Си (атом В). 
Атомы В образуют объемноцентрированную кубическую решетку. Каждый 
атом В окружен 12 атомами А.

Т а б л и ц а  6 . Соединения со структурой фаз Лавеса

Тип MgCu2 Тип MgZn2 Тип MgNi2

AgBe2 BaMg2
BiAu2 CaAg2 HfCr2
CaAl2 CaCd2 HfMn2
CeAl2 CaMg2 HfMo2
CeCo2 CrBe2 ReBe, "I
GeMg3 CuLi2 FeB2
CdFe2 FeBe2 NbB2
CdMn2
HfSo2

HfFe2
KNa2

NbCo2
NaCo2

. с избытком ме­
талла ВHfFe2 MnBe2 TiCo2

HfMo2 MoBe2 WBe2
HfV2 MoFe2 ZrFe,
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Фазы со структурой (3-вольфрама имеют упорядоченное строение. Они 
интересны тем, что некоторые из них, например Nb3Sn, VsGa, V3Si, Nb3Au, 
обладают сверхпроводимостью, которая сохраняется в них до относительно 
высоких температур (до 22 К). Из проволоки Nb3Sn (критическая темпе­
ратура 18 К) изготовляют сверхпроводящие соленоиды для получения 
сильных магнитных полей — порядка 106— 107 А/м.

Очень часто в одной бинарной системе компоненты образуют несколько 
соединений разного стехиометрического состава, например: Mg2Ni и M gNi2; 
Ca2Si, CaSi и CaSi2 ; CaAg4, CaAg3, CaAg2, CaAg, Ca2Ag и др. В большин­
стве случаев при образовании в качестве промежуточных фаз только соеди­
нений постоянного состава в системе почти отсутствует или очень мала 
растворимость на основе металлов-компонентов.

Многочисленные промежуточные фазы почти постоянного состава не от­
носятся ни к одному из перечисленных видов и в настоящее время не могут 
быть классифицированы.

Часто промежуточные фазы постоянного состава называют химическим 
соединением или интерметаллидом. Одним из признаков химического соеди­
нения является высокая теплота образования. При наличии явного макси­
мума на диаграмме фазового равновесия она составляет более 42 кДж/ 
моль. Высокие значения ее характерны также другим промежуточным фа­
зам, которым также соответствует явный максимум на диаграме равнове­
сия. Теплота образования химических соединений, плавящихся неконгру­
энтно, составляет 8—42 кДж/моль. Еще ниже она для промежуточных фаз 
переменного состава, если на диаграмме равновесия им не соответствует 
явный максимум (от 4,2 до 21 кДж/моль), и совсем мала для твердых ра­
створов (0,63—6,3 кДж/моль).

При рассмотрении всех твердых фаз в металлических системах напра­
шивается вывод, что в последовательности обыкновенный (статистический) 
твердый раствор — упорядоченный твердый раствор — промежуточная фаза 
переменного состава — соединение постоянного состава при переходе от 
твердого раствора к соединению постоянного состава металлическия связь, 
которая осуществляется свободными электронами, ослабевает и усиливается 
ковалентная (направленная) связь, осуществляемая спаренными электро­
нами. В большинстве металлических фаз в той или иной мере имеются 
связи обоих видов и в зависимости от их соотношения фазы принадлежат 
к той или иной разновидности. Усиление ковалентной направленной связи 
приводит к упорядоченному расположению атомов. В соединениях постоян­
ного состава оно сохраняется вплоть до температуры плавления. Усиление 
ж е металлической ненаправленной связи делает атомы разных компонентов 
равноценными в структурном отношении, и они могут занимать любое 
место в решетке раствора или промежуточной фазы при любой темпера­
туре или в некоторых случаях при высоких температурах (выше точки 
Курнакова).

Согласно Н. С. Курнакову, фазы постоянного состава называются даль- 
тонидами фазы переменного состава — бертоллидами. Эти названия хотя и 
устарели, тем не менее в ряде случаев ими удобно пользоваться.

2. Типовые диаграммы равновесия
и структурообразование в двухкомпонентных системах

ОСНОВЫ ГРАФИЧЕСКОГО МЕТОДА ТЕРМОДИНАМИКИ

К ак известно, условием равновесия является минимум термо­
динамического потенциала. Самопроизвольно в системе могут 
идти только такие процессы, при которых термодинамический 
потенциал G уменьш ается: G =  LJ— TS + P V , где U — внутрен­
няя энергия; 5  — энтропия; V — объем; Т — абсолю тная темпе­
ратура; Р — давление.
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Если система состоит из двух ф аз, то 
при постоянных Т и Р  ее термодинами­
ческий потенциал склады вается из тер­
модинамических потенциалов этих фаз, 
т. е. обладает свойством аддитивности.
Свойство аддитивности термодинамиче­
ского потенциала относится и к много­
фазным системам при любом числе ком­
понентов.

Н а рис. 96 показана изотерма G 
для двухфазной смеси а  +  р при по­
стоянной температуре. Гетерогенный 
сплав D, находящийся в двухфазной 
области, имеет потенциал Gq. Соответствую щ ая точка леж ит 
на прямой линии между Ga и Gp.

При полной растворимости в жидком или твердом состоя­
нии кривая зависимости термодинамического потенциала от со­
става сплава G(c)  касается осей ординат и обращ ена выпукло­
стью к оси абсцисс (рис. 97). Д окаж ем  это. Раствор произволь­
ного остава аз имеет потенциал Gа3 ■ Если бы он распался на 
две фазы  ai и аг, то по правилу аддитивности его потенциал 
равнялся бы G', но G '> G a 3. Следовательно, условием равно­
весия однофазных сплавов действительно является зависимость 
G(c) ,  описываемая кривой, обращ енной своей выпуклостью на 
любом ее участке к оси абсцисс. С казанное относится к форме 
G(c)  любой фазы , независимо от того, насколько ш ирока по 
оси составов область ее гомогенности. Она может быть очень 
узкой. Это относится к твердым растворам  на основе А я В,  
а такж е к промежуточным ф азам . Равновесие двух растворов 
при постоянных температуре и давлении описывается общей 
касательной к кривым G(c)  каж дой фазы  (рис. 98). Из рис. 98 
видно, что минимальное значение G в области составов от ai 
до Pi получается для двухфазной смеси ai +  Рь Слева и справа 
на диаграм м е показаны  G(c)  для гомогенных областей рас­
творов а  и р, в средней ее части — для смеси растворов пре­
дельных концентраций ai и р ь Минимум G описывается лом а­
ной — cjj,— G |- Величина (Уд обозначает термо­
динамический потенциал фазы  а, состоящий из 100 % А 
(чистый м еталл), Ga , — то же, для раствора предельной кон­

центрации a i (ф аза а) и т. п.
Растворы  а и р  могут быть жидкими и твердыми или один 

из них жидким, а другой твердым. Если оба они твердые, то 
рис. 98 может характеризовать равновесие аллотропических мо­
дификаций. Если a  — твердый, а р — жидкий раствор (или 
наоборот), то рис. 98 характеризует равновесие жидкого и твер­
дого раствора при заданных Т  и Р.

Если сплав состоит из двух ф аз, то их количественное соот­
ношение определяется правилом  рычага. Например, сплав со-
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Рис. 96. Зависимость термо­
динамического потенциала 
от состава гетерогенных 
сплавов



Рис. 97. Зависимость термодинамиче­
ского потенциала от состава гомоген­
ных сплавов

Рис. 98. Зависимость термодинамического по­
тенциала от состава сплавов, образующих 
граничные растворы (об и 0) и гетерогенные 
смеси Р + а

става х  (см. рис. 98) состоит при заданных Т  и Р  из фазы  а\ 
и |3i. Количество ф азы  cti

Qa, =  (xp]/c4iPi) Qx, (31)

а фазы  |3i

Q 3i =  (JK*i/«iPi) Qx, (32)

где Qx — общее количество сплава x.
Видно, что количество ф аз ai и pi относятся друг к другу 

как отрезки и ха\. Это следует из аддитивности массы. Если 
отрезок «iPi принять за 100% , то относительные количества 
ф аз будут выражены  в процентах. С казанное применимо к ве­
совым, объемным и молярным отношениям в зависимости от 
того, что отложено по оси абсцисс.

Н иж е рассмотрены типовые диаграммы  фазового равновесия 
и в первую очередь — равновесия при .плавлении и затверде­
вании, т. е. такого, в котором участвует ж идкая ф аза , затем — 
фазовых равновесий в твердом состоянии (при отсутствии ж и д­
кости).

Система линий на диаграм м е фазового равновесия, х ар ак ­
теризую щ ая температуру начала затвердевания, назы вается 
термином «ликвидус», система линий конца затвердевания — 
термином «солидус».



РАВНОВЕСИЕ И 
СТРУКТУРООБРАЗОВАНИЕ 
ПРИ НАЛИЧИИ ЖИДКОЙ ФАЗЫ

П олная растворимость в твердом 
и жидком состояниях
П олная растворимость в твердом 
состоянии возмож на только при 
изоморф ных компонентах (компо­
нентах, Имеющих одинаковую ре­
шетку) .

Н а рис. 99 показаны  кривые 
термодинамического потенциала G 
для твердых и жидких растворов 
при тем пературах Т ь Т2, Т3 и Г 4, 
где 7’1 > Г 2> 7 'з > Г 4. При высокой 
температуре Т\ все сплавы системы 
жидкие. К ривая G жидкой фазы  
леж ит ниже кривой твердой фазы. 
При низких тем пературах (Г4 и 
ниже) кривая G жидкой ф азы  р ас­
положена выше, чем кривая твер­
дой фазы. Это значит, что при низ­
ких тем пературах стабильна твер­
дая  ф аза. М еж ду температурами 
плавления компонентов А я В  (7\ 
и Г 4) кривые жидкой и твердой 
ф аз пересекаю тся и при проведе­
нии к ним общей касательной 
можно найти составы жидкой и 
твердой фаз, находящ ихся в равно­
весии при той или иной тем пера­
туре.

Н а рис. 100 приведена д иа­
грам м а равновесия системы Bi— 
Sb. В данном случае, как и в дру­
гих подобных, все сплавы затверде­
вают однотипно, поэтому доста­
точно рассмотреть один пример. 
Возьмем сплав 40 % Sb и 60 % Bi

Рис. 99. Зависимость термодинамического потен­
циала от состава и температуры и диаграмма 
равновесия сплавов из компонентов, неограни­
ченно растворимых в жидком и твердом со­
стояниях. Штриховая линия — начало безызбира- 
тельного затвердевания (см. с. 114)



(40/60)*. Выше 490 °С он жидкий. При затвердевании (ниже 
490 °С) из жидкости вы падает первое небольшое количество 
твердого раствора. При этом, как  и для чистых металлов 
(рис. 23), необходимо определенное переохлаж дение (до Ты), 
чтобы получить некоторый выигрыш свободной энергии для со­
здания поверхности раздела между жидкой и твердой ф азами. 
П ренебрегая этим обстоятельством, примем, что при очень 
медленном охлаждении сплав 40/60 начинает затвердевать 
точно при 490 °С и из жидкой фазы  вы падает бесконечно малое 
количество (первый кристаллик) твердой фазы . Чтобы опреде­
лить состав находящ ихся в равновесии фаз, внутри двухфазной

Bi S b , %  Sb

области диаграммы  необходимо провести изотерму до пересече­
ния с границами области. Эта изотерма назы вается конодой, ее 
концы соответствуют составам ф аз, находящ ихся в равновесии. 
П ри 490 °С состав жидкой фазы  обозначен на рис. 100 буквой 
А  (40/60)*, состав твердой ф азы  — Н  (83/17)*. При дальнейшем 
охлаждении состав жидкости изменяется по линии ликвидуса 
от Л до К (от 40/60 до 5/95), а состав твердого раствора — по 
линии солидуса от Я  до С (от 83/17 до 40/60). При 300 °С з а ­
твердевание заканчивается. П оследняя капля жидкости имеет 
состав 5/95 (точка К).

Н а первый взгляд  каж ется парадоксальны м, что обе фазы  
при затвердевании сплава обогащ аю тся висмутом и соответ­
ственно обедняю тся сурьмой. Однако количественный анализ 
показывает, что это не противоречит закону сохранения массы. 
В табл. 7 приведен расчет для 100 кг сплава.

Из табл. 7 видно, что обе ф азы  обогащ аю тся висмутом 
(обедняются сурьмой), но его суммарное количество в обеих 
ф азах  остается равным 60 кг (соответственно количество 
сурьмы 40 кг).

Если охлаж дение идет очень медленно, то состав жидкой и 
твердой ф аз в течение процесса затвердевания соответствует 
диаграмме равновесия. О стаю щ аяся жидкость и уж е выпавшие

* В дальнейшем в числителе указывается содержание Sb, а в знамена­
теле Bi.

ПО



Т а б л и ц а  7. Расчет содержания Sb и Bi в фазах жидкой и а

Температу­
ра, °С

Жидкая фаза Твердая масса
ч •'

доля
жидкости

Sb,
%

Bi, масса Bi 
в жидкой 
фазе, кг

доля
а-фазы

Sb, Bi,
%

масса Bi 
в се-фазе,

, кг.

490 1 40 60 60 0 85 15 0
450 0,77 30 70 54 0,23 74 26 6
400 0,60 20 £0 48 0,40 70 30 12
300 0 5 95 0 1 40 60 60

кристаллы постоянно обмениваются атомами компонентов. 
Этот диффузионный процесс приводит к непрерывному изме­
нению и выравниванию их состава. Процесс затвердевания идет 
посредством «разделительной диффузии» (термин А. А. Боч- 
вар а). Относительное количество твердой или жидкой фазы  
можно -получить, применив правило рычага. С права на рис. 100, 
приведена кривая охлаж дения сплава 40/60 в координатах 
температура — время. При температурах однофазного состоя­
ния (L и а )  ход кривой определяется условиями теплоотдачи. 
М еж ду 490 и 300 °С в области L +  oc участок кривой обращен 
выпуклостью кверху из-за выделения скрытой теплоты затверде­
вания. По точкам пересечения участков кривой определяю т кри­
тические точки (температуры начала и конца затвердевания).

В результате практически равновесного затвердевания фор­
мируется микроструктура, состоящ ая из зерен (кристаллитов) 
однородного твердого раствора, которую под микроскопом 
трудно, а иногда невозможно отличить от микроструктуры чи­
стого металла, не прибегнув к дополнительным методам иссле­
дования (на микротвердость, рентгеноструктурному анализу 
и т. п.).

В случае полной растворимости диаграммы  могут иметь 
минимум или максимум на кривых ликвидуса и солидуса 
(рис. 101). Теоретически 
Д . П. Коноваловым было 
показано, что в точке 
экстремума имеется об­
щ ая касательная к обеим 
кривым, параллельная 
оси абсцисс. Сплавы, 
имеющие состав, отве­
чающий точке экстре­
мума, затвердеваю т при 
постоянной температуре.

В реальных условиях 
охлаж дения с конечной

111

% Я А В,%

Рис. 101. Диаграмма равновесия с минимумом 
(а) и максимумом (б) при неограниченной рас­
творимости в жидком и твердом состояниях



скоростью при затвердевании сплава равновесия не наблю да­
ется. Д иф ф узия идет медленно и состав во всем объеме жидкой 
и твердой ф аз не выравнивается. Особенно это относится 
к твердой фазе. В результате затвердевания образуется хими­
чески неоднородный твердый раствор. Н апример, в системе 
Bi— Sb внутренняя часть каж дого кристалла, затвердевш ая 
в начале кристаллизации, обогащ ена сурьмой. С начала вы па­
даю т кристаллы, обогащенные более тугоплавким компонентом 
(в данном случае сурьмой), а в их наружных слоях оказы ва­
ется меньше сурьмы и больше висмута (по сравнению со сред-

Рис. 102. Микроструктура сплава 75 %Cu+25 % Ni. X 100: а — в литом состоянии (ден­
дритная ликвация); б — после гомогенизирующего отжига

ней концентрацией в сплаве). Т акая химическая неоднород­
ность в пределах каж дого зерна (дендрита) назы вается внут- 
ризеренной  или дендритной ликвацией. Оси дендрита, затвер ­
девшие раньше, обогащены тугоплавким и обеднены легкоплав­
ким компонентом по сравнению с межосными пространствами. 
Н а рис. 102 показана структура сплава 25%  Ni +  75 % Си. С о­
гласно диаграм м е равновесия, сплав долж ен иметь структуру 
однородного твердого раствора, однако, как  видно из рис. 10 2 , а, 
при кристаллизации в реальных условиях он имеет дендритную 
структуру с явно выраженной неоднородностью.

Рассмотрим, как  образуется дендритная ликвация. Примем 
для упрощения, что процессы диффузии выравниваю т состав 
ж идкой ф азы  и что этот состав соответствует равновесию на 
границе раздела твердый р аство р — жидкость. П рактически до­
стичь однородности жидкой ф азы  при затвердевании, как  и 
твердой, невозможно, хотя степень неоднородности жидкой 
ф азы  меньше, чем твердой. Однако принятое упрощение не ме­
ш ает сделать правильные выводы. Рассмотрим сплав состава х  
(рис. 103), в котором при Т\ начинается выделение кристаллов 
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состава а ь  При охлаждении до Т2 
жидкость изменяет состав от L\ до 
Ь 2. Вся твердая ф аза при Т 2 имеет 
состав а 2- Но в отсутствие равнове­
сия этот состав имеют только 
верхние слои кристаллов (на гр а ­
нице раздела жидкость — твердый 
раствор). Остальные части кри­
сталлов, образовавш иеся выше Т2, 
не изменяют своего состава, и 
средний состав всей твердой фазы  
соответствует точке а 2'. Состав а 2' 
находится между составами си и 
а 2. При понижении температуры до 
Т3 средний состав твердой фазы 
еще больше отклоняется от равновесного и соответствует точке 
а 3', а не аз. В данном случае состав аз находится только на 
границе раздела с жидкой фазой. Состав аз ' леж ит между aj и 
«з. При Т 4 затвердевание в условиях равновесия должно было 
бы закончиться, но в отсутствие равновесия этого не .произой­
дет, так  как  в сплаве останется еще некоторое количество ж ид­
кости, равное, %:

( a 4CC4 /CC4 L ) 1 0 0  «  15,

где а 4' — средний состав твердого раствора а.
Затвердевание заканчивается при Т 5, когда средний состав 

твердой фазы  a s ' совпадает со средним составом х. Состав 
поверхности кристаллов — as. Отсюда следует, что состав твер­
дой ф азы  изменяется от ai до as, т. е. она в некоторой своей 
части (ai — a 4) обеднена, а в другой части (a 4 — as) обогащ ена 
компонентом В. Видно такж е, что образование ликвации сопро­
вож дается расширением интервала затвердевания. Пунктирную 
линию типа a /  — a s ' часто назы ваю т «неравновесный солидус». 
Описанный случай ликвации при совершенной диффузии в ж и д­
кой ф азе характерен для ограниченной диффузии в твердом 
(неоднородном) растворе. П ри полном отсутствии в нем диф ­
фузии неравновесный солидус дошел бы до 100 % В (предпо­
лагается случай неограниченной растворимости в твердом со­
стоянии) и полное затвердевание сплава произошло бы при 
температуре затвердевания В.

Ликвационную  неоднородность твердого раствора можно 
устранить отжигом затвердевш его сплава при высокой темпе­

р а т у р е  (см. рис. 10 2 , 6 ). К ак  видно из рис. 102,6 при отжиге 
из дендритов образовались светлые полиэдрические зерна. От­
дельные темные места на ш лифе указы ваю т на частично сохра­
нившуюся неоднородность состава. Состав твердой ф азы  вы­
равнивается диффузией, поскольку ниже температуры  солидуса 
равновесным является однофазное состояние. Однако следует
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Рис. 103. Изменение состава а-фа- 
зы при кристаллизации в условиях 
ускоренного охлаждения (образо­
вание ликвации)



быть осторожным в выборе температуры отжига. В рассмот­
ренном примере (см. рис. 103) быстрый нагрев до Т$ может 
привести к началу плавления, так как .у ч астки  состава as со­
хранились и могут расплавиться, хотя по диаграм м е равновесия 
сплав х  долж ен плавиться при температуре выше Г4. Т ем пера­
туру отжига следует плавно повышать от Т5 до Г4 по мере про­
хождения диффузии.

Процесс устранения ликвационной неоднородности и соот­
ветствующий отжиг в практике термической обработки назы ­
вают гомогенизацией. В тех случаях, когда в сплаве имеются 
примеси, затрудняю щ ие диффузию, гомогенизация, даж е очень 
продолжительная, не приводит к полному устранению дендрит­
ной ликвации.

Из рис. 99 видно, что кривые G при тем пературах двухф аз­
ного равновесия (Т2 и Г3) пересекаю тся, причем точки пересе­
чения леж ат выше прямых CD и EF, соответствующих равно­
весию (отчетливо так ая  точка видна на рис. 98). Эти точки 
пересечения характеризую т равенство термодинамических по­
тенциалов жидкого и твердого растворов одного и того ж е со­
става. При очень быстром охлаждении расплава возможен пе­
реход жидкой фазы  в твердую без разделительной диффузии, 
т. е. возможна кристаллизация без изменения состава. В ниж ­
ней части рис. 99 штриховой линией показана зависимость тем ­
пературы переохлаж дения жидкости, необходимого для такого 
перехода, от состава. Н а эту линию перенесены точки пересе­
чения при Т 2 и Тъ. Т акая кристаллизация назы вается безизби- 
рательной

Описанное явление возможно только в том случае, когда 
диффузия идет не слишком быстро и скорость образования з а ­
родышей твердой фазы  невелика. Во многих случаях безизби- 
рательная кристаллизация идет только частично, т. е. проис­
ходит неполное разделение компонентов.

Л егко понять, что при отсутствии разделительной диф ф у­
зии дендритной ликвации не будет. Таким образом, ее не бу­
дет как  при очень медленном охлаждении расплава, когда диф ­
фузия идет сполна в соответствии с диаграммой фазового р ав ­
новесия, так  и при очень быстром охлаждении. Если степень 
ликвации нанести в виде кривой в функции скорости охлаж ­
дения, то зависимость получится экстремальной. Н аибольш ая 
степень ликвации наблю дается при некотором промежуточном 
значении скорости охлаждения.

Явление ликвации может быть использовано в технике. Так, 
никельмедные сплавы с ликвационной неоднородностью имеют

1 Иногда е е  называют бездиффузионной, что не отражает с у щ е с т в а  
явления, так как диффузия идет и атомные перемещения в атомном м а с ш ­
табе могут быть значительными. Соседством атомов нарушается, с о х р а н я ­
ется лишь неизменным состав при переходе L->S.
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не строго определенную точку Кюри, а температурный интер­
вал, внутри которого намагниченность .плавно уменьш ается до 
нуля.

Это свойство используют в приборостроении. Самым в аж ­
ным практическим применением ликвации является получение 
чистых металлов и полупроводников путем направленной кри­
сталлизации и зонной плавки.

Рассмотрим сначала направленную  кристаллизацию . П ред­
ставим себе жидкий сплав из двух компонентов, образую щих 
твердый раствор, помещенный в горизонтальную трубу, которая 
охлаж дается с левого конца, как показано на рис. 104. Стрелка 
на этом рисунке показы вает н а­
правление, по которому переме­
щ ается фронт кристаллизации.
Н а рис. 105 приведена диаг­
рам м а равновесия. Д л я  про­
стоты принято, что линии ликви­
дуса и солидуса прямые. В озь­
мем сплав с содерж анием с0 
компонента В. Н а рис. 105 ви-

Ж и д к о с т ь

; т в е р д а я  ф а з а ---------------------------
--------------------------

Рис. 104. Схема направленной кристал­
лизации (g  — длина затвердевшей части)

Рис. 105. Диаграмма равновесия с по­
стоянным коэффициентом распределения

дно, что в условиях равновесия содерж ание В  в первом вы пав­
шем кристалле долж но равняться kc0, а в последней капле з а ­
твердеваю щ ей жидкости — c0/k. Если В  понижает температуру 
плавления (как в рассматриваемом случае), то коэффициент 
распределения & <1. Если В  повыш ает тем пературу плавления 
(линии ликвидуса и солидуса идут кверху), то k > \ .

В неравновесных условиях при направленной кристаллиза­
ции содерж ание В  в твердом растворе изменяется вдоль з а ­
твердеваю щ его стерж ня соответственно теоретически выведен­
ному уравнению

с =  too (1 -£ )* -* ,  (33)

где g — доля длины (или объема) затвердевш его сплава.
При выводе этого уравнения принято, как  и на с. 113, что 

диффузия в жидком сплаве совершена (состав выравнивается 
соответственно диаграмме равновесия) и полностью отсутствует 
в его твердом состоянии.

Н а рис. 106 показана зависимость с от g  (принято с 0 =  1)
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для различных k < \ .  Кривые пе­
ресекаю т горизонталь с — 1 . Д р у ­
гими словами, в левой части з а ­
твердевш его стерж ня содерж ание 
В  меньше с0, а в правой оно 
значительно больше. Особенно 
круто поднимаю тся кривые в ин­
тервале значений g  от 0,9 до 
1,0 *.

Если отрезать часть затвер ­
девшего стерж ня справа (10  % ), 
а остаток (90 %) снова расп ла­
вить, то в жидкости первона­
чальное значение с0 понизится. 
М ногократно повторяя направ­
ленную кристаллизацию  и отре­
зая  правую часть затвердевш его 
стерж ня, можно получить металл 

А  высокой чистоты, освободив его от примеси В,  которая скон­
центрирована в отрезанных частях.

Д л я  упрощения примем в уравнении (33) £<С1. Тогда с = 
=  kc0/ l — g. П ри g = l  содерж ание с компонента В  равно бес­
конечно большой величине. Этот неожиданный результат н а­
талкивается на физическое ограничение. С одерж ание В  дойдет 
до 100 %• Поэтому уравнение (33) можно рассматривать как

х  1

ш ш ;• .;,у » у . Т в е р д а я  з а г р у з к а

Рис. 107. Схема кристаллизации при зонной плавке

О  0 , 2  O f i  0 , 6  0 , 8  д

Рис. 106. Изменение состава по длине 
затвердевшего стержня при различ­
ных значениях k

уравнение ликвации и как доказательство того, что «неравно- 
весный солидус» на рис. 103 дойдет до 100 % В.

Зонная плавка заклю чается в расплавлении и затвердева­
нии узкой зоны твердого стерж ня, вдоль которого эта зона пе­
ремещ ается. Представим себе химически однородный стержень 
м еталла А  с примесью металла В  в твердом растворе. Такой 
однородный стержень может быть получен при очень быстром 
затвердевании расплава или путем измельчения обычного 
слитка в порошок и его спекания.

Н а рис. 107 изображ ен п руток1, внутри которого находится 
расплавленная зона длиной I, расплавленная и уж е затвердев-

* На рис. 106 участки кривых в этом интервале не показаны. Их легко 
себе представить как продолжение нанесенных кривых. Уравнение (33) 
точно описывает форму кривых до g=sC0,9.

1 Пруток помещают в цилиндре из огнеупорного материала, не в з а и м о ­
действующего с расплавом.
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ш ая часть длиной х  и исходная твердая часть (справа-). Р а с ­
плавленная зона перемещ ается слева направо, как  показано 
стрелкой. Такое перемещение можно получить, двигая в этом 
направлении индуктор высокочастотной печи длиной I, внутри 
которого происходит плавление. При перемещении расплав­
ленной зоны на величину Ах  часть ее такой ж е длины затвер­
девает (слева) и на такой ж е длине исходного стерж ня про­
исходит плавление (справа). В соответствии с диаграммой
равновесия (см. рис. 105) в первый момент при х =  0 образуется 
твердый раствор, содерж ащ ий kc0 компонента В.  Эта величина 
меньше с0, т ак  как  &<С1. Обеднение твердого раствора приве­
дет к обогащению жидкости компонентом В. Обогащ ение ж и д­
кости будет продолж аться в те­
чение всего времени перемещ е­
ния расплавленной зоны. Оно 
прекратится, когда содерж ание 
компонента В  в жидкости достиг­
нет величины Co/k. К этому мо­
менту между исходным твердым 
раствором (со на кривой соли­
дус) и жидкостью  (c0/k  на кри­
вой ликвидуса) устанавливается 
равновесие — концентрация ком­
понента В  в твердом растворе, 
выходящ ем из жидкой зоны 
слева и входящ ем (из твердой загрузки) в нее справа, одина­
кова. При перемещении зоны до конца образца состав затверде­
ваю щего раствора не изменяется. Только оставш аяся на длине 
I жидкость затвердевает так, как  описано выш е,— путем на­
правленной кристаллизации. Н а рис. 108 показано распреде­
ление компонента В  по длине стерж ня после однократного 
прохода зоны. Слева имеется довольно ш ирокая область, обед­
ненная компонентом В, а справа — узкая область резкого обо­
гащ ения. К ривая на рис. 108 (кроме последней области) теоре­
тически описывается уравнением:

с/с0 =  1 — (1 — k) е-ь*п. (34)

При малом k неоднородность распределения возрастает. 
Если многократно (10— 15 раз) повторить зонную плавку в од­
ном и том ж е направлении, можно почти весь компонент В  пе­
реместить в правую часть стержня, а в левой его части полу­
чить очень чистый металл А.  М ногократным попеременным 
перемещением зоны справа налево и слева направо можно до­
биться высокой однородности твердого раствора (состава с о) 
в средней части стержня.

Направленную  кристаллизацию  и зонную плавку можно 
осуществить только в таких условиях теплоотвода, при которых 
поддерж ивается плоский фронт кристаллизации. Дендриты не
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Рис. 108. Концентрация примеси С до 
(штриховая линия) и после одного 
прохода расплавленной зоны



должны расти, так  как их ветвление, приводя к поперечной 
ликвации, наруш аю т распределение примесных атомов (см. 
рис. 106 и 108).

Образование эвтектики при полной растворимости 
в жидком состоянии
Рассмотрим систему, в которой из жидкости при затвердевании 
выпадаю т кристаллы чистых компонентов Л и В, не образую ­
щие в твердом состоянии растворов и соединений. В реальных

системах такие случаи не наблю да­
ются: на базе твердых металлов все­
гда образую тся твердые растворы, 
хотя предельная растворимость их мо­
ж ет быть очень незначительной.

На рис. 109 показано изменение 
термодинамического потенциала при 
понижении температуры  от Т i до Т5. 
Термодинамический потенциал обо­
значен буквой G с индексами Л и В 
для соответствующих компонентов, 
а такж е L и S  соответственно для 
жидкой и твердой ф аз. Например, 
Ga l означает термодинамический по­
тенциал м еталла Л в жидком состоя­
нии. При Т 1 все сплавы  находятся 
в жидком состоянии. К ривая G (вы­
пуклая к оси концентраций) х ар ак ­
терна для непрерывной растворимо­
сти. Н еравенства GBS> G BL и GAS>  
> G a l показываю т, что минимум по­
тенциала соответствует ж идкому со­
стоянию. При Т2 может затвердевать 
только твердая ф аза  В. Равенство 
GBS = G BL указы вает на равновесие 
жидкой и твердой фазы  В. Все ос­
тальные сплавы находятся еще в ж и д­
ком состоянии. При 7 3 вещество Л з а ­
твердевает ( Ga l ~ G a s )', правее сплава 
D наблю дается двухфазное равнове­
сие жидкой ф азы ; D и твердой В, 
о чем свидетельствует касательная 
GBSD. При Т4 жидкими являю тся 
сплавы от Я  до G. П равее и левее 
этой области находятся двухфазные

Рис. 109. Изменение термодинамического потенци­
ала в зависимости от состава и температуры и диа­
грамма равновесия сплавов с эвтектическим превра­
щением
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сплавы: ж идкая ф аза Я + т в е р д а я  А  и ж идкая ф аза  G + тв ер д ая  
В. При Т5 наступает равновесие трех фаз: жидкости Е  и двух 
твердых ф аз А и В. Спроектировав точки касания (D , G, Е, Н) 
на диаграм м у состав—тем пература, получим диаграм м у равно­
весия (рис. 109, внизу). Точки плавления компонентов на диаг­
рам м е обозначены F и С.

Эта диаграм м а характеризуется понижением температуры 
плавления при введении в каж дый из компонентов {А или В) 
некоторого количества второго компонента. Кривые ликвидуса 
пересекаю тся при некоторой температуре. Точка их пересече­
ния, соответствующ ая составу сплава с самой низкой тем пера­
турой плавления, назы вается эвтектиче­
ской.

Сделанное допущение об отсутствии 
твердых растворов на основе Л и В не­
корректно и его следует рассматривать, 
скорее, как  первоначальный подход 
к применению геометрической термоди­
намики к эвтектическим системам. Д ей ­
ствительно, из рис. 109 видно, что отно­
шение количеств А  и В (QA : Qb ) в эв­
тектике описывается пропорцией Qa  •
•' Qb =  GbsE  : Ga sE, где последние два 
члена — это отрезки, соответствующие 
правилу рычага. Если один из них очень мал (точка Е  смещена 
к А  или В ) ,  то другой стремится к бесконечности, т. е. потен­
циал G одного из компонентов при переходе из жидкого состо­
яния в твердое изменяется на нереально большую величину, что 
никак не соответствует всем имеющимся экспериментальным 
данным.

Выход из создавш егося противоречия только в том предпо­
ложении, что на основе А я В  всегда имеются, хотя бы очень 
разбавленные, твердые растворы  (oci и p i). Тогда часть ри­
сунка 109 при Т ъ имеет вид, показанный на рис. 110. И з ск а­
занного неизбежно следует, что при эвтектическом превращ е­
нии с участием промежуточной фазы, так называемого «хи­
мического соединения», эта ф аза долж на характеризоваться 
непостоянством состава, т. е. иметь по оси составов хотя бы 
весьма узкую область гомогенности.

Рассмотрим систему P b — Sb, пренебрегая имеющейся незна­
чительной растворимостью в твердом состоянии (рис. 1 1 1 ). 
Сплав III (эвтектический) в условиях стабильного равновесия 
плавится и затвердевает при постоянной температуре, которая 
такж е назы вается эвтектической, в соответствии с реакцией 

у охлаж дение^  

нагрев

При охлаждении жидкость L  распадается на кристаллы РЬ и
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Рис. 110. Зависимость 
термодинамического потен­
циала от состава при эв­
тектической температуре



Sb. При нагреве кристалла свинца и сурьмы соединяются и 
образую т жидкую  фазу. Таким образом, это эвтектическое 
превращение можно рассматривать как  реакцию распада или 
соединения в зависимости от того, рассматриваем  ли мы ее при 
охлаждении или при нагреве. В изобарических условиях, со­
гласно правилу ф аз Гиббса, эвтектическое превращ ение явл я­
ется безвариантным (С = 0 ) ,  т. е. превращ ение происходит при 
постоянной тем пературе и неизменных составах участвующих 
фаз.

При образовании жидкости эвтектического состава кри­
сталлы  сурьмы и свинца вступают в реакцию  в пропорции

РЬ S b ,%  Sb

Рис. 111. Диаграмма фазового равновесия РЬ — Sb и кривые охлаждения спла­
вов этой системы

13:87 , что определяется составом этой жидкости. И збы ток 
в сплаве свинца (сплав II состава 7/93) или сурьмы (сплав IV 
состава 55/45) приводит к тому, что плавление не закан чи ва­
ется при эвтектической температуре (243 °С), а продолж ается 
до более высокой температуры (280 °С для сплава II, 460 °С 
для сплава IV ). При этом происходит растворение в уж е о б р а­
зовавш ейся жидкости первичных кристаллов свинца или 
сурьмы. Зависимость состава жидкой ф азы  от температуры  опи­
сывается линиями ликвидуса, которые, таким образом, не 
только даю т температуру начала затвердевания в зависимости 
от состава, но и характеризую т состав жидкой фазы, находя­
щейся в равновесии с твердой в зависимости от температуры 
(это относится ко всем диаграммам  фазового равновесия).

При охлаж дении в сплавах неэвтектического состава идут 
те ж е реакции, но в обратном направлении. В доэвтектическом 
сплаве II сначала из жидкого раствора выпадаю т первичные 
кристаллы  свинца. При этом жидкость изменяет свой состав. 
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приближ аясь к эвтектическому. Затем  жидкость эвтектического 
состава распадается и образуется смесь кристаллов свинца и 
сурьмы. В заэвтектическом сплаве IV затвердевание начина­
ется с выделения из жидкой ф азы  кристаллов сурьмы. По мере 
увеличения числа кристаллов сурьмы состав жидкости см ещ а­

ется по правой ветви кривой 
ликвидуса. Когда жидкость 
достигает эвтектического со­
става, происходит эвтектиче­
ское превращение. Кривые 
термического анализа приве­
дены на рис. 111 справа. И з 
них видно, что сплавы  неэв­
тектического состава затверде­
ваю т в интервале температур, 
причем окончание затверде­
вания соответствует посто­
янной эвтектической тем пера­
туре. При ней на кривой 
охлаж дения получается оста­
новка. Эта остановка, как  и 
замедление охлаж дения в ин­
тервалах 280—243 и 460— 
243 °С, обусловлена вы деле­

нием скрытой теплоты затвердевания. При эвтектическом р ас­
паде, когда из жидкости одновременно выпадаю т две твердые 
ф азы , выделяется больше теплоты (на единицу вещ ества), чем 
при выпадении кристаллов сурьмы или свинца в указанны х ин­
тервалах. Число степеней свободы для сплава IV до 460 °С 
(только ж идкая ф аза) С = 2; 460— 143 °С (L +  S b ) C = l  и при 
243 °С (L + S b  +  P b )C  =  0. О становка на кривой охлаж дения 
получается при С = 0. Н иж е 243 °С (Sb +  P b ) C = l .
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Рис. 112. Микроструктура сплавов РЬ— 
Sb. Х100:а — эвтектический сплав; б — 
доэвтектический сплав 7 % Sb+93 % РЬ; 
в — заэвтектический сплав 55 % Sb+ 
+45 % РЬ



Продолжительность остановки при эвтектической реакции 
тем больше, чем ближе состав сплава к эвтектическому. Д ля  
определения количества жидкой фазы  эвтектического состава 
используют правило рычага. Н а рис. 111 такое построение вы ­
полнено для сплава IV; концы коноды обозначены буквами е 
и Ь, состав сплава х. Количество жидкости состава е равно 
Ql , =  (bx /be)Q x, число кристаллов сурьмы, выделившихся до 
начала эвтектической реакции, Q sb=  (ex/be) Qx.

На рис. 112 приведена микроструктура сплавов II, III, IV, 
показанных на диаграм м е равновесия P b— Sb (см. рис. 111). 
В структуре сплава III (рис. 112, а) видна смесь кристаллов 
свинца и сурьмы, образовавш аяся при эвтектической реакции. 
Т акая смесь назы вается эвтектикой. В доэвтектическом сплаве 
II, кроми эвтектики, видны первичные кристаллы  свинца (рис. 
1 1 2 , 6 ) ; в заэвтектическом сплаве IV наряду с эвтектикой есть 
первичные кристаллы  сурьмы (рис. 1 1 2 , в).

В рассматриваемы х сплавах II и IV структурными состав­
ляющими являю тся эвтектика и первичные кристаллы, в сплаве 
III есть одна структурная составляю щ ая — эвтектика. Эвтек­
тика представляет собой однородную смесь двух фаз, избыточ­
ные кристаллы  свинца имеют форму сферидов, избыточные кри­
сталлы  сурьмы обладаю т огранкой. Относительные количества 
структурных составляю щ их определяю т по правилу рычага. 
Выше для сплава IV было подсчитано количество жидкости, 
превративш ейся в эвтектику. Очевидно, эвтектики образуется 
столько, сколько было такой жидкости. М асса первичных кри­
сталлов равна массе твердой фазы , выделившейся до начала 
эвтектической реакции.

Типовая диаграм м а равновесия при наличии ограниченной 
растворимости в твердом состоянии приведена на рис. 113, а. 
В области концентрации а —  е — b затвердевание закан чи ва­
ется образованием эвтектической смеси двух твердых раство­
р о в — а  (состав а) и р (состав Ь) при эвтектической тем пера­
туре Те (линия FG).  При затвердевании сплавов состава а —  е 
(или е —  Ь) твердый раствор а  (или р) изменяет свой состав, 
как в системе с полной растворимостью, по линии TAF (или 
Tb G), достигая при эвтектической температуре предельной рас­
творимости а (или Ь).

Таким образом, как следует из правила фаз, в конце з а ­
твердевания первичные кристаллы твердых растворов а или р 
имеют такой ж е состав, как  и кристаллы, входящие в эвтек­
тику. В области составов А  — а или В — b затвердевание зак ан ­
чивается образованием твердого раствора а  или р при тем пе­
ратурах, обозначенных линиями солидуса TAF  и TBG, как  в си­
стемах с полной растворимостью. Твердые растворы а  и р на 
базе компонентов — это граничные твердые растворы.

Все сказанное выше о ликвации может быть перенесено и 
на сплавы рассматриваемой системы. В результате дендритной 
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ликвации при затвердевании однофазных сплавов граничные 
твердые растворы а и р  химически неоднородны. Кроме того 
количество эвтектики, содерж ащ ейся в сплавах, будет повы­
шенным по сравнению с тем, которое должно быть в соответ­
ствии с диаграммой равновесия. Это видно из рис. 113,6. 
В сплаве состава х  средний состав первичного твердого рас­
твора при его выделении из жидкой фазы  изменяется в после­
довательности ось а2', аз', а / .  При эвтектической температуре

Рис. ИЗ. Диаграмма равновесия системы с эвтектическим превращением и ограничен­
ной растворимостью в твердом состоянии (а) и изменение состава а-раствора при 
ликвации в этой системе (б)

Т4 количество жидкости эвтектического состава L 4 составит, 
%: (a S x i la t 'L i )  100 (в нашем примере около 6 5 % ) вместо 
(a 4* 4/c-iZ.4) 100 — 50 % в условиях равновесия. Эвтектической 
составляю щ ей будет повышенное количество, так  как она вы ­
падает из жидкости L4. Это относится и к заэвтектическим 
сплавам.

В результате дендритной ликвации эвтектика может обра­
зоваться в сплавах, состав которых находится левее точки а 
или правее точки b (см. рис. 113,а).  Отжиг при высокой тем ­
пературе (гомогенизация) приведет эти сплавы в равновесное 
состояние. Результатом будет исчезновение эвтектики вслед­
ствие растворения ф азы  р в ф азе а  или наоборот, фазы  а  
в ф азе р в зависимости от состава сплава. Гомогенизацию сле­
дует вести осторож но при температуре ниже Те, чтобы не про­
изошло расплавления эвтектики раньш е ее исчезновения, так 
как диффузия в твердых растворах идет очень медленно. Гомо­
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генизация сплавов состава от а до е при температуре несколько 
ниже Те приведет к уменьшению количества эвтектики, прибли­
зив его к соответствующему диаграмме равновесия.

В системах с граничными твердыми растворами и эвтекти­
кой, как и в системах с полной растворимостью, степень ликва-

70 80 30 100
Си

ц и и  тем больше, чем
больше расстояние между 
линиями ликвидуса и соли­
дуса как  по оси тем пера­
тур, так  и по оси концен­
траций, т. е. чем больше k 
отличается от единицы.
Л иквация в эвтектических 
системах может быть
устранена либо путем очень 
медленного охлаж дения 
расплава в процессе его з а ­
твердевания, либо ускорен­
ным охлаждением, когда 
переохлаж дение приводит

С ц ,%  (по массе)
5 10 15 20 25 50 55 ¥3 4 .5 50 50 70 80 30

46
О 20 60 80 ТОО

Ад, % (яда.)

Рис. 114. Диаграмма равновесия системы 
Ag—Си (а) и полная растворимость 
в твердом состоянии (б) при закалке из 
жидкого состояния (Дувез)

124



к безызбирательному затвердеванию . При очень быстром ох­
лаждении (закал ка  из жидкого состояния) эвтектика может 
быть подавлена, и твердая ф аза  выделится при всех содерж а­
ниях компонентов, как  в системе с неограниченной раствори­
мостью. Такой случай показан  на рис. 114 для эвтектической 
системы Ag— Си. Рентгенографически показано, что в интер­
вале от 100 % A g до 100 % Си образуется только одна ф аза , 
период которой показан  на рис. 114,6. Такой случай возможен 
только тогда, когда оба компонента в твердом состоянии изо­
м орф ны — в данном случае у меди и серебра Г Ц К  реш етка.

Впервые в 1929 г. А. А. Бочвар ввел представление об эв­
тектической колонии.  В двухкомпонентной системе колония — 
это структурная составляю щ ая из двух фаз, которые растут 
совместно при их определенном кристаллоориентационном со­
ответствии. Колонии под микроскопом легко различимы, к а ж ­
д ая из них просматривается отдельно. П олучаю щ аяся эвтектика 
назы вается нормальной. Тогда ж е А. А. Бочвар ввел понятие 
грубого конгломерата, который иногда назы ваю т вырожденной 
эвтектикой.

Ш айль (1946 г.) ввел понятие аномальной  эвтектики и пред­
лож ил классификацию  эвтектики: нормальная; аномальная; вы­
рож денная (разделенная).
В свою классификацию 
Ш айль вложил соответст­
вие между морфологией и 
механизмом образования 
эвтектики. Классификация 
Ш айля, однако, не позво­
ляет соотносить ту или 
иную конкретную систему 
с определенным типом эв­
тектики. В одной и той ж е 
системе могут возникнуть 
эвтектики различного типа 
в зависимости, главным 
образом , от условий ох л аж ­
дения и от различия (сход­
ства) пространственных 
реш еток соприкасаю щ ихся 
твердых ф аз. Кроме того 
при образовании колоний 
возможен различный меха- 

( низм  этого процесса в з а ­
висимости от скорости ох­
лаж дения и наличия ино­
родных примесных атомов.

При образовании эвтек­
тической колонии одна из
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Рис. 116. Формирование основания колониального участка: а—в — схемы; г — микро­
структура эвтектики A1+C uA12. Х1000 (Ю. Н. Таран, В. И. Мазур)

ф аз является ведущей. Она назы вается так  потому, что появля­
ется первой и становится зародыш ем колонии. В подавляю щ ем 
большинстве случаев непосредственно на ней кристаллизуется 
вторая ф аза. Д ал ее  они растут совместно в виде колонии, при­
чем с большой скоростью. К аж д ая из них способствует росту 
другой. Допустим, что в эвтектике РЬ— Sn * (рис. 115), содер-

1 2 з

4 - 5  6
Рис. 117. Формирование сотовой эвтектики твердого раствора {1—6) у —Fe+Fe^C при 
образовании сплошного слоя v-фазы на базовой пластине Fe3C (Ю. Н. Тарам» 
В. И. Мазур) •

* В действительности образуются твердые растворы на основе свинца 
и олова.



Рис. 118. Сечение эвтектических секторов пирамид (колоний) Bi+твердый раствор на 
основе Sn (Bi — светлый, a-Sn темный). Х100 (Ю. Н. Таран, В. И. Мазур)

Рис. 119. Сферолиты эвтектики Al+CuAUI Х250 (И. С. Мирошниченко)

ж ащ ей 38 % РЬ и 62 % Sn кристаллизация начинается с появ­
ления кристалла олова. Тогда жидкость вокруг него обогащ а­
ется свинцом и твердый кристалл свинца отклады вается на 
кристалле олова. К азалось бы естественным чередование у ка­
занных ф аз и их боковой рост при контакте с жидкой фазой. 
В действительности механизм образования эвтектики сложнее. 
Н а рис. 116, г дана структура эвтектики a  — раствор (на ос­
нове алю миния) +СиА12 (0-ф аза ), а на рис. 116, а, б, в — 
схема последовательного образования эвтектики. Ведущей ф а­
зой является СиА12 (темная пластина на рис. 116, а). При ее 
образовании жидкость
обедняется медью и обога­
щ ается алюминием. Н а по­
верхности пластины 0-фа- 
зы выкристаллизовываю тся 
участки a -фазы, которые 
вследствие определенного 
ориентационного соотно­
шения между двумя твер­
дыми ф азам и можно р ас­
см атривать как ветви од­
ного дендрита. Сквозь эти 
ветви прорастает 0-ф аза 
(рис. 116, б),  но ее слия­
нию препятствует рост а- 
ф азы  (рис. 116, в) .  В ре­
зультате получается коло-

_ Рис. 120. Аномальная эвтектика в системе
НИЯ ИЗ двух кристаллов P b-S b . Х120
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(бикристалл), пронизывающих своими ветвями друг друга. По 
данным К. П. Бунина и его учеников, образование колонии 
в виде бикристалла является основной формой нормальной эв­
тектики. На рис. 117 показана эволю ция формирования сотовой 
эвтектики. Ч ерная составляю щ ая — ведущ ая ф аза. Обе фазы  
(черная и б е л а я )— монокристаллы. Н орм альная эвтектика х а ­
рактеризуется общим фронтом кристаллизации обеих фаз.

Если эвтектика состоит из двух твердых растворов, то ве­
дущей фазой является, как  правило, твердый раствор на базе 
более тугоплавкого компонента. Если ж е одна из ф аз проме­
ж уточная или обе фазы  промежуточные, то ведущей (базовой) 
будет ф аза, более слож ная в кристаллохимическом отношении. 
Примером может служить ф аза Л авеса (СиА12) (см. рис. 116). 
Во всех случаях для ведущей ф азы  разница между тем перату­
рой ликвидуса и температурой Тм (граница метастабильности) 
больше, чем для второй фазы.

В ряде случаев колонии развиваю тся в виде секторов 
(рис. 118) или при очень большой скорости охлаж дения в виде 
сферолитов (рис. 119). Сферолиты на рис. 119 получены в тон­
ких пленках при скорости охлаж дения расплава 105 К/с.

Аномальные эвтектики образую тся в случае отсутствия со­
пряженного роста ф аз, при неупорядоченном расположении 
кристаллов этих фаз. Границ колоний нет (рис. 120). К ак  пра-

Рис. 121. Разделенная эвтектика в системе AI—Sn. Х200

Рис. 122. Эвтектические стержни карбида тантала в матрице на основе кобальта. 
Матрица вытравлена так, что видны выступающие стержни (Бибринг, Сейбл, Рабино­
вич)
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вило, такие эвтектики появляю тся тогда, когда твердые фазы 
значительно различаю тся своими реш етками и кристаллогео­
метрического соответствия при их соприкосновении не возни­
кает. Из теории А. А. Б очвара следует, что для получения р аз­
деленной эвтектики нужно, чтобы скорость охлаж дения была 
незначительной, т. е. АТ  долж но быть мало. Так, в системе 
C d— Sn такую  эвтектику удалось получить только при скоро­
сти охлаж дения расплава 0,5 К/сутки. Н а рис. 121 приведена 
разделенная эвтектика (система AI— Sn) из двух твердых рас­
творов на базе алюминия и олова.

При сохранении плоского фронта кристаллизации, например 
при направленной кристаллизации, могут получаться стержень-

А  в,% и

Рис. 123. Схема диаграммы, иллюстри- Рис. 124. Смещение области образования
рующая различную переохлаждаемость квазиэвтектических структур (заштрихо­
в а л  и L+B  (штриховые линии) вана)

ковые и пластинчатые эвтектики. Н а рис. 122 приведен пример 
стерженьковой эвтектики. Расстояние X между стержнями и 
пластинами зависит от переохлаж дения, которое влияет такж е 
на скорость роста эвтектики R. Д ля  пластин X2R = A .  Д ля  
стержней l g X = B / l g R .  А  и В  постоянные, зависящ ие от при­
роды фаз.

Ч асто при затвердевании сплавов неэвтектического состава 
образуется ясно вы раж енная 100 % -ная эвтектическая струк­
тура без признаков первичной фазы. Т акая структура н азы ва­
ется квазиэвтектической. Она получается при переохлаж дении 
жидкой фазы. Существенно то, что жидкий раствор при зад ан ­
ных условиях охлаж дения переохлаж дается различно, в зави ­
симости от того, находится он в метастабильном равновесии 
с фазой А  или с фазой В. Н а рис. 123 показано, что при опре­
деленной скорости охлаж дения переохлаж даемость жидкой 
ф азы  по отношению к ф азе В  значительно больше, чем по от­
ношению к ф азе А. При образовании эвтектики ф аза В  яв л я ­
ется ведущей. Эвтектическая точка при этом смещ ается от е 
к е' и сплав эвтектического состава в этих условиях затверде-
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вает как доэвтектический. В нем сначала выделяется А,  а з а ­
тем — эвтектика. При повышении скорости охлаж дения (пере­
охлаж дения) область квазиэвтектических структур смещ ается 
в сторону от эвтектической точки, как  показано на рис. 124 
(заш трихованная область). При таком смещении квазиэвтекти- 
ческие структуры при любом А Т  будут образовы ваться только 
в сплавах, состав которых отличается от эвтектического. Сплав 
эвтектического состава не будет иметь только эвтектическую 
структуру.

Такое ж е явление можно наблю дать при введении в р ас­
плав модификатора (поверхностно активного вещ ества), кото­
рый по своей физической природе абсорбируется на поверхно­

сти кристаллов В  (рассм атривае­
мый случай) и тем самым препят­
ствует их росту.

Перитектическое превращение  
при наличии ограниченной  
растворимости в твердом 
состоянии
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Рис. 125. Изменение энергии G 
твердых растворов а , 3 и жидкой 
фазы L при температурах Т\ (а — 
расплав), Тч (б — перитектическое 
превращение). Т3 (в) и диаграмма 
равновесия (г)
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Типовая диаграм м а фазового р ав ­
новесия приведена на рис. 125. Н а 
этом ж е рисунке приведена зависи­
мость G от состава при различных 
температурах. Видно, что при T v 
в равновесии находятся три фазы; 
Тр — перитектическая темпер а- 
тура. При Т3 затвердевание закон ­
чилось в левой части диаграммы  
с образованием ф аз а, а + р  и р. 
В правой части, со стороны В,  при 
Тз имеется еще ж идкая ф аза  (L +  
+  р и L ) .  При охлаждении сплава 
состава с0 в равновесных условиях 
при температуре Т0 начинается вы ­
деление из жидкости кристаллов 
твердого раствора а. По мере д ал ь ­
нейшего охлаж дения составы твер­
дого раствора и жидкой ф азы  из­
меняются, пока не достигают при 
температуре Тр значений, указанны х 
на рис. 125 точками G и Р. При 
этой температуре происходит пери­
тектическое превращение.

охлаждение

нагрев



П оскольку мы имеем дело с двухкомпонентной системой, то 
при этом превращ ении в изобарических условиях, согласно пра­
вилу Гиббса, С =  0, т. е. оно идет при постоянной температуре 
и неизменных составах взаимодействующих фаз. Последнее от­
раж ено в записи реакции. Это превращ ение в некотором смы­
сле противоположно эвтектическому. Оно представляет собой 
реакцию  соединения при охлаж дении и реакцию  распада при 
нагреве, в то время как  эвтектическое превращ ение — реакция 
распада при охлаждении и реакция соединения при нагреве.

Н а рис. 126 приведена диаграм м а равновесия P t—Ag с пе- 
ритектическим превращ ением. Рассмотрим равновесное затвер ­
девание сплавов этой системы.
Сплав состава 46 % A g и 54 % P t t,°c
(46/54) начинает затвердевать при 
1500 °С и при этом выделяется 1600
a -ф аза (твердый раствор на ос­
нове платины ). Выпадение a -фазы то
из жидкости заканчивается при 
1185°С. По мере охлаж дения 1200
сплава с 1500 до 1185°С кристал­
лов а-ф азы  становится все больше, W00
а их состав изменяется от 8 % Ag,
92 % P t до 12 % Ag, 88 % P t (от 800
8/92 до 12/88), обогащ аясь сереб­
ром. Ж идкость при этом изменяет 
свой состав от 46/54 до 69/31, р и с .

такж е обогащ аясь серебром. При pt“
1185°С (перитектическая тем пера­
тура) происходит реакция соединения жидкой ф азы  69/31 и 
а-ф азы  12/88. Соединяются они в количественном отношении 
(46— 12) : (69—46) « 1 ,5 , т. е. жидкости вступает в реакцию 
с a -фазой приблизительно в 1,5 раза больше, чем а-фазы .

Если состав сплава леж ит левее состава 46/54, например 
25/75 на рис. 126, то затвердевание начинается при 1600 °С вы ­
падением а-ф азы  (первоначальный состав 5/95), которое будет 
продолж аться до 1185 °С. Состав а-ф азы  изменяется по линии 
солидуса и при 1185 °С принимает значение 12/88. Состав ж ид­
кой фазы  изменяется по линии ликвидуса от 25/75 до 69/31. 
Таким образом, при 1185 °С ж и дкая ф аза и a -ф аза имеют т а ­
кой ж е состав, как  и в сплаве 46/54. Они вступают, как  и в пер­
вом сплаве, во взаимодействие, образуя p-ф азу состава 46/54. 
При этом на ее образование жидкой ф азы  расходуется такж е 
в 1,5 раза  больше, чем а-ф азы . Однако непосредственно над 
перитектической температурой твердой ф азы  приблизительно 
в 3,4 р аза  больше, чем жидкой [по правилу ры чага (69—25): 
(25— 12) = 3 ,4 ] . Количество а-ф азы  равно 7 7 % , а жидкости — 
23 %. Поэтому a -ф аза участвует в реакции неполностью и 
в рассматриваемом сплаве остается некоторое ее избыточное 
5* 13)

и  го чо 60 80 Ад
Ад, % (помассе)

126. Диаграмма равновесия



количество; а жидкость расходуется полностью. Чуть ниж е пе­
ритектической температуры  этот сплав состоит приблизительно 
из 62 % а-ф азы  и 38 % p-фазы (соответственно отрезки 46— 
— 25= 21  и 25— 12= 13 , на которые делится перитектическая го­
ризонталь между а и р  при 1185 °С ). Количество а-ф азы  з а ­
метно уменьшилось.
I■ В сплаве 60 % A g и 40 % P t, состав которого находится 
правее состава 46/54, затвердевание начинается при 1350 °С. 
П рименяя правило рычага, можно убедиться, что при 1185 °С 
перед перитектической реакцией сплав 60/40 состоит приблизи­
тельно из 84 % жидкой ф азы  и 16 % а-ф азы , а чуть ниже пе­
ритектической температуры  — из 60 % жидкости и 40 % Р- 
ф азы . Во всех сплавах, находящ ихся правее точки 46/54, з а ­
твердевание не заканчивается при перитектической тем пера­
туре. В частности, затвердевание сплава 60/40 заканчивается 
при 1080 °С. Из оставш ейся жидкости выделяется p-фаза, как 
|в системе с полной растворимостью, и затвердевш ий сплав со­
стоит из одной р-фазы.

Сплавы, в составе которых серебра содерж ится менее 12 
или более 69 %, затвердеваю т как  однофазные в твердом со­
стоянии (твердые растворы ).

Отклонение от равновесия при реальном затвердевании 
сплавов перитектической системы очень велико: оно значи­
тельно выше, чем в сплавах системы с полной растворимостью. 
Это обусловлено тем, что при затвердевании p-ф аза образуется 
на поверхности кристаллов ранее образовавш ейся ф азы  а, эк ­
ранируя их от жидкой фазы, с которой они долж ны  взаим о­
действовать, чтобы образование p-фазы  продолжалось. Н апри­
мер, в сплаве 60/40 сначала образуется a -ф аза, причем она 
неоднородна и при перитектической тем пературе 1185 °С, сред­
ний состав ее обеднен серебром против равновесного в соответ­
ствии с изложенным о ликвации в твердых растворах. Поэтому 
к началу перитектической реакции количество ж идко­
сти состава 69/31 больше, чем следует из диаграммы  равнове­
сия. При взаимодействии жидкости с неоднородной a -фазой во­
круг нее быстро образуется тонкий слой p-фазы  состава 46/54, 
но дальнейш ее его утолщ ение весьма затруднено, так  как  для 
его образования посредством соединения жидкости с а-ф азой 
необходимо, чтобы сквозь него диффундировали атомы серебра 
из жидкости и атомы платины из а-ф азы . Д иф ф узия ж е в твер­
дом веществе идет очень медленно. При непрерывном охлаж де­
нии: ж идкая ф аза  состава 69/31 затвердевает непосредственно 
с образованием кристаллов p-фазы этого ж е состава (в сред­
нем, так  как  в них так ж е протекает внутрикристаллическая 
ликвация). Таким образом, сплав 60/40, который в условиях 
равновесия долж ен затвердевать при 1080 °С как однофазный 
в виде кристаллов р, реально состоит из ликвировавш ей а-ф азы  
и участков p-фазы  перитектического состава, на которые н асла­
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иваю тся участки л и д и р о вавш ей  
p-фазы  среднего состава 69/31, 
образовавш иеся при температуре 
ниже перитектической. Затвер ­
девание будет леж ать ниже 
1080 °С и при полном отсутствии 
диффузии мож ет закончиться 
при 960 °С. Другими словами, 
верхний слой р-раствора доходит 
до 100 % Ag.

М икроструктура сплава си­
стемы P t—Ag, затвердевш его 
в реальных условиях дендритной 
ликвации, приведена на рис. 127.
Белы е поля — это a -ф аза, а тем­
ные у частки — p-ф аза, у которой 
наруж ны е зоны имеют перитек- 
тический состав, а центральны е зоны (самые темные) пред­
ставляю т собой неоднородный твердый раствор р, образовав­
шийся в интервале температур ниже перитектической тем пера­
туры.

Сравнение рис. 113 и 125 показы вает, что диаграммы  эвтек­
тической системы с ограниченной растворимостью в твердом 
состоянии одинаковы при низких температурах, при которых 
имеется область а + р .  В верхней своей части (система линий 
ликвидуса и солидуса) они различны. К ак правило, если тем ­
пературы  плавления компонентов не очень сильно различаю тся, 
то получается эвтектическая диаграм м а, если ж е эти тем пера­
туры различаю тся значительно, то получается перитектическая 
диаграм м а.

Н аличие химического соединения или  другой промежуточной 
фазы- при незначительной граничной растворимости

Н а рис. 128 приведена диаграм м а равновесия M g— Са, отно­
сящ аяся к рассматриваемому типу. В этой системе образуется

стойкое соединение M g4C a3. Стой­
ким назы вается соединение, п лавя­
щееся конгруэнтно, т. е. без изме­
нения состава. Н а линии ликвидуса 
имеется максимум. Н а базе компо­
нентов всегда имеется хотя и очень 
незначительная, растворимость 
в твердом состоянии. О днако при 
большом химическом сродстве ком­
понентов, когда образую тся соеди­
нения практически постоянного со­
става, как  в данном случае, раство-
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Рис. 127. Микроструктура сплава 
60 % Ag+40 % P t после завершения 
кристаллизации (по диаграмме равно­
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Рис. 129. Диаграмма равновесия Си—Mg

римость на базе компонентов в твердом состоянии очень мала 
и во многих случаях ею можно пренебречь.

Д л я  металлографического анализа диаграм м у M g— Са мо­
жно разделить на две части: M g—M g4C a3 и M g4Ca3— Са и 
каждую  из них рассматривать как  самостоятельную эвтекти­
ческую систему.

Систему Си—M g (рис. 129), в которой образую тся два со­
единения, можно рассматривать как  состоящую из трех ч а­
стей: Си— C u2M g (p ), Cu2M g— C uM g2 и C uM g2—Mg.

Н а рис. 130 приведена диаграм м а равновесия N a— К, в ко­
торой образуется нестойкое соединение N a2K- Нестойким н а­
зы вается соединение, плавящ ееся неконгруэнтно, т. е. с изме­
нением состава. Л евая  часть диаграммы  по типу равновесия

может быть отнесена к перитекти-
ческим. В результате нагрева при
6,9 °С соединение N a2K расп ад а­
ется на две ф азы : твердый N a и 
жидкость состава 54 % К и 46 % 
Na. При охлаждении в результате 
соединения этих ф аз образуется 
N a2K:

Na +  L ^ a" -*Na2K,
нагрев

где L  — жидкость перитектического 
состава (54/46). В правой части 
диаграммы  в интервале от 100  до
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46 % К показана эвтектика, однако наличие нестойкого соеди­
нения не обязательно долж но сочетаться с эвтектикой. Воз­
можны и другие сочетания.

В сплавах левой части даграм м ы  при охлаждении выпадает 
твердый натрий, который при 6,9 °С (перитектическая темпе­
ратура) соединяется с жидкостью  состава 54/46, образуя N a2K. 
Если состав сплава леж ит 
левее состава N a2K, то 
после реакции соединения 
в избытке остается твер­
дый натрий и при 6,9 °С з а ­
твердевание заканчивается.
Если ж е состав сплава ле­
ж ит правее N a2K (до 
54/46), то после перитекти- 
ческого превращ ения (ре­
акция соединения) остается 
жидкость, не израсходован­
ная на образование N a2K.
При 6,9 °С затвердевание 
не заканчивается и продол­
ж ается уж е по эвтектиче­
ской системе: из жидкости 
вы падает N a2K и затем эв­
тектика (N a2K + K ).

М икроструктура спла­
вов с химическими соеди­
нениями очень характерна, так  как  кристаллы химических со­
единений своеобразны по своей форме. Н а рис. 131 показана 
микроструктура с избыточными кристаллами соединения Cu2Sb.

Ограниченная сплавляемость в жидком виде
Д о сих пор мы рассматривали различные типы фазовых р ав ­
новесий, при которых компоненты жидкой ф азы  обладали  неог­
раниченной растворимостью. В ряде систем наблю дается р ас­
слоение жидкости, т. е. в равновесии при определенных тем пе­
ратурах  находятся две жидкие ф азы  различного состава, 
разделенны е поверхностью раздела.

Н а рис. 132 приведена диаграм м а равновесия системы 
Си—РЬ, в которой при температуре выше 954 °С в определен­
ной области составов в равновесии находятся жидкие фазы 
L\ и L2 ( с  содерж анием соответственно 36 и 92,5 % РЬ при 
954 °С). При этой температуре жидкость Ь\ распадается на 
Z<2 +  Cu. Такое равновесие назы вается монотектическим. Распад  
похож на эвтектический. Р азница заклю чается лишь в том, 
что продуктом распада является ж идкая ф аза L2 вместо твер­
дой. Л евее монотектической точки при охлаждении из L\ сна­
чала вы падает твердая медь, жидкость обогащ ается свинцом
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Рис. 131. Узкие пластины химического со­
единения Cu2Sb на фоне эвтектики в сплаве 
70 % Sb+30 % Си. X 100



и принимает состав 36/64, при 
котором она претерпевает 
монотектическую реакцию. 
В сплавах замонотектических 
(36— 92,5 % РЬ) сначала про­
исходит расслоение жидкости, 
причем одна из жидких ф аз 
(Ь\) обогащ ается медью, 
а другая (Ь2) — свинцом (по­
казано стрелкам и). При 
954 °С и в этом случае Ь\ 
(36 % РЬ) распадается на L2 
и твердую медь. Н иж е 954 °С 
во всех сплавах данной си­
стемы из жидкости L2 вы па­
даю т кристаллы  меди и она 

обогащ ается свинцом (до 9 9 ,5 % ). При 326 °С затвердевает по­
чти один свинец.

Н а рис. 133 приведена микроструктура монотектического 
сплава (36/64). М едь имеет вид светлых участков, а свинец — 
темных, сохранивших форму жидких капель, затвердевш их 
в последнюю очередь (при 326 °С).

Если представить себе монотектическую точку сдвинутой 
влево до оси ординат, правую точку L2 на монотектической го­
ризонтали сдвинутой до оси ординат вправо и область Ь\ + Ь2 
поднятой до очень высоких температур, то можно получить 
диаграмму полной несмешиваемости в жидком и твердом со­
стояниях.

Случай, близкий к описанному, представляет собой диаг­
рам м а системы AI—N a (рис. 134). Н а соответствующей диаг­
рам ме равновесия остались только две горизонтальные линии 
на уровне температур затвердевания компонентов. В данном 
случае поочередно затвердеваю т 
при 657 °С слой жидкого алю ми­
ния, а при 97,5 °С слой жидкого 
натрия.

Подобно тому, как  монотекти- 
ческое превращ ение является ан а­
логом эвтектического, синтектиче- 
ское превращ ение является ан ало­
гом перитектического. При о х л аж ­
дении в результате синтектического 
превращ ения L i+ L 2->-p, где р — 
твердая ф аза  (химическое соедине­
ние или промеж уточная ф аза ). При 
нагреве p-ф аза распадается с обра­
зованием двух жидких ф аз L { и L2.
Н а рис. 135 приведена диа-
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Рис. 133. Микроструктура сплава 
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Рис. 132. Диаграмма равновесия Си—РЬ
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Рис. 134. Диаграмма равновесия AI—Na 

Рис. 135. Диаграмма равновесия системы с синтектическим превращением (схема)

грамм а с синтетическим превращением. В реальных металличе­
ских сплавах синтетическая реакция встречается редко.

П редельные случаи  
безвариантных равновесий

Д л я  рассмотрения этого вопроса нет необходимости разбирать 
все случаи безвариантного равновесия в двойных системах. Д о ­
статочно разобрать эвтектическую и перитектическую реакцию, 
так  как  монотектическая реакция является аналогом эвтекти­
ческой, а синтектическая — аналогом перитектической. И з д аль­
нейшего будет видно, что безвариантные превращ ения в твер­
дом состоянии такж е могут быть описаны аналогичными ре­
акциями: эвтектоидной и перитектоидной, если вместо жидкого 
раствора в реакции участвует твердый раствор.

И з рис. 136, а  видно, каким образом  при смещении точки а 
вправо и совмещении ее с точкой е можно получить «эвтекти­
ку», состоящую из 100 % твердого раствора состава а ь  В д ан ­
ном случае предельный твердый раствор сн плавится при по­
стоянной «эвтектической» температуре.

То ж е можно сказать о вырождении перитектики. Совме­
щение точек р  и а  на рис. 136, б  приводит к тому, что при

е
OL+J1 L+a

а
а b 
a+jQ

Lp y < ^ 7

4 Г
а Ь

ос а*/3 Р

L+&J,

а a+j3 Р

fit ОС7 Дг 0С1 fij Л
Рис. 136. Предельные случаи эвтектического (а) и перитектического
(б) превращений
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постоянной «перитектической» температуре плавится (или з а ­
твердевает) твердый раствор предельного состава си. Ф ормаль­
ное описание таково: а г ф а з а  образуется при охлаждении из 
100 % жидкости состава р  и 0 % Pi-фазы. Сравнение правых 
частей рис. 136, а и б показы вает, что они одинаковы. В д ан ­
ном случае различие меж ду «вырожденной эвтектикой» и «вы­
рожденной перитектикой» чисто условно. Оно скорее х ар акте­
ризует левую (сигарообразную ) часть диаграммы . Если она 
опускается слева направо, то линию ab можно считать эвтекти­
ческой, а если поднимается,— перитектической.
СТРУКТУРА СЛИТКА
Диаграмма равновесия в той части, которая описывает процесс кристалли­
зации (плавления), позволила нам рассмотреть вопросы дендритной ликва­
ции (с. 113) и образования столбчатой структуры (с. 37). Однако для 
полного описания структуры слитка необходимо рассмотреть еще две суще­
ственные особенности его макроструктуры. Одна из них — зональная ликва-

Рис. \zf. Зональная ликвация по плотности в сплаве 
10 % Sb+90 % РЬ

Рис. 138. Усадочная раковина
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ция, другая —• неизбежно сопутствующие затвердеванию несплошности
(пустоты) слитка.

Зональная ликвация, как и дендритная, определяется незавершенной 
разделительной диффузией. При этом компоненты неоднородно распределены 
по всему объему слитка. Она получается наряду с дендритной ликвацией. 
Другими словами, средний состав дендритов в наружной и внутренней зонах 
слитка различен.

Примем, что коэффициент распределения 6 < 1  (наиболее частый слу­
чай). Допустим, что сплав состоит из основного металла А и примеси В, 
которая понижает температуру ликвидуса. При 
соприкосновении жидкого сплава со стенкой 
изложницы в наружных слоях слитка закри­
сталлизуется слой с пониженным содержа­
ние^ В. Этот компонент будет оттесняться 
к средней части слитка. Последовательное от­
теснение приведет к тому что центральная 
часть слитка будет обогащена компонентом
В, а наружная часть — обеднена. Содержание 
В будет плавно повышаться от поверхности 
к середине слитка. Такова нормальная ликва­
ция. Бывают случаи и обратной ликвации, 
когда такое распределение нарушается и 
в центральной части слитка содержание В 
меньше, чем в средних слоях и даже на его 
поверхности. Это обусловлено тем, что обога­
щенная компонентом В жидкость просачива­
ется по границам дендритов к периферической 
зоне слитка. Такое просачивание является 
следствием термического сжатия затвердев­
шей части слитка и собственного давления 
жидкой фазы, которая затвердевает в послед­
нюю очередь в головной части слитка. Нор­
мальная и обратная ликвации представляют 
собой две разновидности ликвации, которые 
обусловлены избирательным затвердева­
нием.

Существует еще один вид зональной лик­
вации — это ликвация, обусловленная разли­
чием плотностей фаз. В качестве примера на 
рис. 137 показана ликвация в слитке эвтекти­
ческого сплава РЬ—Sb (диаграмму см. на 
рис. 111). В процессе медленного затвердева­
ния в тигле кристаллы более легкой сурьмы 
всплывают в верхнюю часть отливки, а ниж­
няя часть слитка обогащается свинцом (плот­
ность свинца в 1,72 раза больше плотности сурьмы). В результате в нижней 
части слитка обнаруживается структура доэвтектического сплава, сильно 
обогащенного свинцом, тогда как в верхней (более светлой) он имеет строе­
ние заэвтектического сплава, по составу близкого к чистой сурьме. Возможно 
совместное действие избирательного затвердевания и различия плотностей. 
Заметим, что в качестве компонента В  может выступать легирующий или 
примесный компонент. Их может быть несколько.

Еще одна из особенностей слитка — несплошность, которая может при­
сутствовать в виде усадочной раковины, а также пузырей и рассеянной 
пористости. Пузыри образуются в результате скопления газов, растворен­
ных в жидком металле. Усадочная раковина может быть сплошной и пере­
гороженной, как на рис. 138. Верхнюю часть изложницы утепляют, чтобы 
усадочная раковина сосредотачивалась в головной части слитка, которая 
идет в обрезь и затем в переплавку. В настоящее время широко применяют 
непрерывную разливу, при которой слиток наращивается постепенно, на

Рис. 139. Диаграмма равнове­
сия (а) и зависимость от со­
става внутренних пустот (б) и 
жидкотекучести (в): I — объем 
рассеянных пор; II — объем 
крупных раковин
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один такой слиток приходится одна усадочная раковина *. Благодаря этому 
снижается количество переплавляемой обрези, выход годного стального 
проката увеличивается на 6 — 1 2  %.

В каждом слитке определенного состава сумма объемов усадочной ра­
ковины и рассеянной пористости — величина постоянная, равна в первом 
приближении разности объемов жидкого и твердого металла в температур­
ном интервале кристаллизации. Распределение объемов между сосредоточен­
ной усадочной раковиной и рассеянной пористостью зависит от жидкотеку- 
чести расплава. Чем она выше, тем больше объем усадочной раковины. 
Чем ниже жидкотекучесть, тем больше объем рассеянной пористости. На 
рис. 139 приведена диаграмма равновесия с областями твердых растворов 
и эвтектикой. Наибольшую жидкотекучесть имеют металлы-компоненты и 
эвтектический сплав, т. е. расплавы, затвердевающие при постоянной тем­
пературе. Они дают и наибольшую усадочную раковину. Максимальная 
рассеянная пористость при минимальной жидкотекучести наблюдается 
в сплавах с наибольшим температурным интервалом затвердевания. Пузыри 
относят к рассеянной пористости, если они сравнительно невелики. Крупные 
пузыри следует суммировать с усадочной раковиной, рассматривая их как 
несосредоточенную усадку.

РАВНОВЕСИЕ И СТРУКТУРООБРАЗОВАНИЕ СПЛАВОВ 
В ТВЕРДОМ СОСТОЯНИИ

Изменение растворимости с изменением температуры 
и распад пересыщенных твердых растворов

Только в отдельных случаях можно указать  на некоторые з а ­
кономерности относительно предела растворимости и формы 
кривой, ограничиваю щ ей растворимость в твердом состоянии.

Растворимость может и уменьш аться и увеличиваться с по­
вышением температуры. Экспериментальное исследование твер­
дых растворов затруднительно из-за малой скорости диффузии, 
поэтому к числовым значениям растворимости, особенно при 
низких температурах, следует относиться критически. И з тер­
модинамики следует, что границы двухфазных областей н еза­
висимо от типа диаграм м ы  фазового равновесия долж ны  пере­
секаться таким  образом, чтобы их продолжение проходило 
в двухфазной, а не в однофазной области. И з рис. 140, а  и б 
видно, что это правило соблю дается и при уменьшении, и при 
увеличении растворимости в твердом состоянии с повышением 
температуры. Н а рис. 140, в изображ ена неправильно построен­
ная диаграм м а равновесия.

В тех случаях, когда из твердого раствора выпадает ф аза, 
состав которой не зависит от температуры, кривая ограничен­
ной растворимости подчиняется уравнению Ш редера— Вант- 
Гоффа: d \n x /d T = Q /R T 2 или после интегрирования In х =  
= — Q /R T + C ,  где х  — атомное содерж ание растворенного эле­
мента; Q — теплота растворения на 1 моль; С — константа ин­
тегрирования. Это уравнение выведено в приближении, что Q

1 Большой слиток разрезают на заготовки.
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не зависит от температуры. Оно относится к случаю повыше­
ния растворимости с повышением температуры.

Очень часто при низких тем пературах кривая растворимости 
почти вертикальна. Отсутствие зависимости растворимости от 
температуры  свидетельствует о невозможности достижения р ав ­
новесия из-за резкого уменьшения диффузионной подвижности 
с понижением температуры. Воспользовавш ись уравнением 
Ш редера— Вант-Гоффа, можно найти температуру, при которой 
заметно отклонение от равновесия (Ти на рис. 141, а ) . Д ля 
этого следует экспериментально полученные значения х  нане­
сти в координатах In х — 1/Т. Температура Ти на рис. 141, б по­
лучается в точке пересечения прямых линий. Н а рис. 141 экспе­
риментальные данные указаны  крестиками. Кристаллы, выде­
ляю щ иеся из твердой ф азы  
вследствие изменения раство­
римости, назы ваю тся вторич­
ными  в отличие от первичных, 
выделяю щ ихся из расплава.

М икроструктура, образую ­
щ аяся в результате вы паде­
ния из твердого раствора вто­
рой ф азы  в соответствии с ли­
нией ограниченной раствори­
мости зависит преж де всего от 
условий охлаж дения и темпе­
ратуры  выпадения. Например, 
из а-раствора в сплаве х  р-

IX\.X
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1/т, ■ b S  
х '
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А х„ А 1пхи 1пх

Рис. 141. Линия ограниченной раствори­
мости, построенная по эксперименталь­
ным данным, в координатах Т—х (а) и 
1/Г—In л: (б)
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ф аза  выделяется при более высокой температуре, чем в сплаве у  
(см. рис. 140, а).  Поэтому скорость диффузии при выпадении 
p -фазы в сплаве х  больше. Состояние сплава при медленном 
охлаждении ближ е к равновесному, чем при быстром о х л аж ­
дении.

При охлаждении однофазного сплава с высокой тем пера­
туры и превращении а—>-(а+р) понижается объемная свобод­
ная энергия, причем этим понижением компенсируется возра­
стание межфазной (на границе раздела а /p) и упругой энергий. 
Получением минимума энергии определяю тся форма и место 
выделения кристаллов р. В данном случае действуют в основ­

ном факторы, описанные на 
с. 84 при рассмотрении алло­
тропического превращения.

И з твердого раствора а 
(рис. 142) сначала может вы ­

делиться ф аза  неравновесного 
состава р" и с изменением 
внешних воздействий (темпе­
ратуры, времени, давления) 
она перейдет в стабильное 
(или более стабильное) со­
стояние. Т акая  ф аза может 
иметь состав, отличный (р") 
от состава стабильной фазы  
р, или такой же, как  у нее 
(Р '). Реш етка ф азы  р ' отлича­

ется от реш етки ф азы  р. М инимизация свободной энергии пока­
зы вает, что при выпадении метастабильной ф азы  раствор а  со­
держ ит больш е растворенного в нем компонента В, чем при вы ­
падении стабильной ф азы  р. И зменение состава или решетки 
выпадаю щ ей фазы  свидетельствует о том, что при выпадении 
ф азы  р в потенциальной энергии существенен не только вклад 
энергии F, но и упругой Е  и зернограничной а. Другими сло­
вами, метастабильная ф аза  лучш е приспосабливается к ф азе а, 
чем стабильная. С течением времени, если температура доста­
точно высокая, протекает релаксация напряжений (уменьш а­
ется удельная энергия £  и а ) ,  и метастабильная ф аза превра­
щ ается в стабильную. Таким образом, рис. 142 отраж ает кине­
тический аспект выделения на его определенной стадии.

Отличие превращений в сплавах в твердом состоянии от 
уж е рассмотренного аллотропического превращ ения в чистых 
металлах заклю чается в наличии диффузионного перераспреде­
ления компонентов при превращ ении в сплавах.

При выделении из твердого раствора и других превращ е­
ниях в сплавах происходит образование зародыш ей новой фазы. 
Помимо уж е рассмотренного влияния дефектов решетки на об­
разование зародыш ей, этому способствует такж е скопление

Рис. 142. Схема равновесия а-фазы и 
(5-фазы (стабильной) и метастабильных 
(5' или Э"
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атомов растворенного компонента у границ зерен, блоков и дис­
локаций. Образованию  зародыш ей новой ф азы  на деф ектах ре­
шетки благоприятствует такж е повышенная скорость диффузии 
и самодиффузии по границам и вдоль дислокаций.

Таким образом, при образовании новой ф азы  в результате 
изменения растворимости с понижением температуры кри­
сталлы  p-фазы  зарож даю тся по границам зерен раствора а  и 
в местах различных дефектов (границы блоков, линии сколь­
жения и т. п .). При медленном охлаждении и достаточно высо­
кой температуре диффузия компонента В  (необходимого для 
образования p-фазы) пройдет с достаточной полнотой через

Рис. 143. Выделение второй фазы внутри зерна в результате 
длительной выдержки при 160 °С после резкого охлаждения 
с 525 °С. Сплав Al+4,4 % Ag (см. диаграмму на рис. 153, а)

поперечник зерна раствора а, и выделение p-фазы произойдет 
в основном по границам зерна в виде сетки (рис. 215). Н а 
рис. 215 приведена микроструктура технического ж елеза после 
медленного охлаждения. Растворимость углерода в этом сплаве 
ограниченная и при охлаждении выделяется РезС. Светлые вы ­
деления Fe3C расположены по границам зерен твердого рас­
твора углерода в железе.

При более низкой тем пературе превращ ения или ускорен­
ном охлаж дении p-ф аза в основном выделяется внутри зерна. 
Ф орма выделений определяется соотношением значений упру­
гой и поверхностной энергий (с. 84). Они могут иметь форму 
пластин, игл, сфероидов. Ч ащ е всего мы встречаемся с п ла­
стинчатыми выделениями p-фазы, ориентированными по а- 
ф азе (рис. 143); образуется видманш теттова структура. Вели­
чина зерна а-ф азы  играет существенную роль в образовании 
выделений p-фазы. Если зерно большое, то дифф узия от его 
середины к границам продолжительна. Это затрудняет образо­
вание пограничной сетки и способствует получению видманш - 
теттовой структуры.

Если сплав, в котором образовалась видманш теттова струк­
тура, нагревать до высокой температуры, находящ ейся в об ла­

143



сти а  +  р, то пластинчатые выделения постепенно превращ а­
ются в ш аровидные и при этом укрупняются. Скругление п ла­
стинчатых или игольчатых выделений назы ваю т сфероидиза- 
цией, укрупнение выделений — коалесценцией  1.

М еханизм сфероидизации и коалесценции объяснен С. Т. Ко- 
нобеевским на основе разработанной им общей теории раство­
римости в твердом состоянии. Линии фазового равновесия на 
диаграммах состояния соответствуют минимуму свободной 
энергии при том условии, что поверхностной энергией можно 
пренебречь. Такое пренебрежение оправдано в тех случаях, ко­
гда молено принять, что радиус кривизны отдельных частей си­
стемы (кристаллов, капель и т. д.) бесконечно велик. Согласно 
уравнению Томсона— Фрейндлиха, состав с твердого раствора,

А„вт а с, с; с, с ( %в)

Рис. 144. Значения свободной энергии (а), граничной растворимости в фазе а  (б) и 
диффузия компонентов В (в) в процессе коалесценции

находящ егося в равновесии со второй фазой изменяется в з а ­
висимости от радиуса кривизны кристаллитов второй фазы:

In (Cr/Coo) =  (2Mo/RTp) Mr,

где сг —  концентрация растворенного компонента в твердом 
растворе, соприкасаю щ емся с кристаллитом второй ф азы  ради­
усом г; Ссб — то же, для случая г-»-оо; М  — молекулярная масса; 
<г — поверхностное натяж ение; р — плотность.

И з уравнения видно, что при постоянной температуре сТ 
растет с уменьшением г. Отсюда следует, что линия ограничен­
ной растворимости при любом конечном значении г сдвигается 
вправо по оси абсцисс и тем больше, чем меньше г (рис. 144, б).

К оалесценция происходит следующим образом. Примем, что 
из твердого раствора а  в сплаве с0 выделяется промежуточная 
ф аза р. Допустим, что состав ее при температуре коалесценции 
Тл записы вается формулой А пВт и т  существенно выше п. 
Обозначим буквой р кристаллик с большим радиусом и р ' 
с меньшим.

Н а рис. 144, а  показано, что свободная энергия F при Т\ 
у меньшей частицы больше, чем у большей. П роведя миними­
зацию F  соответствующими касательными для двухфазного со­

1 Часто вместо термина «коалесценция» употребляют термин «коагу­
ляция», что неправильно. Коагуляция— это процесс слипания твердых ча­
стиц с образованием хлопьев или комков.
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стояния а  +  р и а + р ' ,  получим точки касания с\ и с / ,  по кото­
рым определяю т состав а-ф азы , находящ ейся в метастабильном 
равновесии с фазами р и р'. Такое построение дает возм ож ­
ность при разны х тем пературах провести линии ограниченной 
растворимости для частиц, различаю щ ихся размером (рис. 
144, б ). Н а поверхности раздела а /р ' концентрация компонента 
В  в a -ф азе ( с / )  выше, чем на поверхности a/p  (c i). Поэтому 
компонент В  будет диффундировать от р ' к р, т. е. частица p i' 
будет растворяться, а частица р расти, чтобы поддерж ивать на 
границах раздела концентрации с\ и С\ . Т ак  долж но продол­
ж аться до исчезновения частиц р ' (рис. 144, в) .  Из рис. 144, а 
видно такж е, что в сплаве Со уменьшение свободной энергии 
ДF переохлажденной а-ф азы  при переходе 
от пересыщенного состояния к структуре 
а  +  Р больше, чем при переходе к струк­
туре а + р ' .

По терминологии А. А. Бочвара описан­
ный механизм коалесценции назы вается 
растворно-осадительным.

Процесс сфероидизации описывается 
аналогично. Отличие состоит лишь в том, 
что рассматривается изменение локаль­
ного радиуса кривизны г в различных точках частицы р-фазы. 
Примем, что частица имеет форму эллипсоида (рис. 145) и 
имеет малый радиус г2 по краям  и большой г\ в средней части. 
П ерераспределение атомов В  в a -фазе, окруж аю щ ей пластинки 
p-фазы, приведет к растворению  пластинки на кромке и ее 
утолщению в средней части. Процесс будет продолж аться до 
тех пор, пока радиус кривизны частицы не станет во всех точ­
ках примерно одинаковым.

Скорость сфероидизации и коалесценции зависит от скоро­
сти диффузии и возрастает с повышением температуры. При 
малых различиях в разм ере кристаллов p-фазы коалесценция 
идет медленно, так  как  при малом градиенте концентраций 
скорость диффузии невелика '. И сфероидизации, и коалесцен­
ция приводят сплав в более стабильное состояние, так  как  
уменьш ается свободная энергия меж фазны х границ в единице 
объема м еталла (благодаря уменьшению площ ади граничных 
поверхностей). Если исходные выделения имеют когерентные 
границы с низкой свободной энергией, то процессы сф ероидиза­
ции и коалесценции идут замедленно.

Наличие переменной растворимости в твердом состоянии яв ­
ляется основой технологического процесса, называемого старе­
нием  или дисперсионным твердением. Если двухфазный сплав 
состава х  (см. рис. 140, а) нагреть до температуры  t\ и затем  
быстро охладить, то при низкой температуре, в частности при

1 Первое уравнение Фика.

Рис. 145. Схема сферо­
идизации
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комнатной, можно получить этот сплав в однофазном состоя­
нии. Последующий низкотемпературный нагрев ниже линии ог­
раниченной растворимости, а в некоторых случаях просто про­
долж ительная вы держ ка при комнатной температуре приводят 
к тому, что из пересыщенного твердого раствора а  выделяется 
P-фаза. В соответствии с диаграммой равновесия, это понижает 
свободную энергию сплава, p-ф аза при низкой температуре вы­
падает в виде очень мелких (дисперсных) кристалликов зн а ­
чительно меньшего разм ера, чем кристаллики, выделяющиеся 
при непрерывном охлаждении с переходом через линию огра­
ниченной растворимости. Высокая дисперсность выделяю щейся

ф азы  во многих сплавах значи­
тельно повыш ает твердость и из­
меняет другие свойства. Поэтому 
быстрое охлаж дение пересыщ ен­
ных твердых растворов и их р ас­
п ад  при низкой температуре н а­
зываю т дисперсионным тверде­
нием. Низкотемпературный рас- 

Температура старения пад после получения пересыщ ен­
ного раствора назы ваю т старе-

Рис. 146. Схема зависимости прочно- НИ6*М 
сти от температуры старения. Время *
выдержки при каждой температуре— Н а ОИС. 146 Д а н а  СХвМЭ ИЗМ е-
величина постоянная Н еН И Я ПРОЧНОСТИ В ЗаВИСИМОСТИ

от температуры  старения (изо- 
хрона). Н ачальны й уровень прочности переохлажденного твер­
дого раствора (ш триховая линия) определяется содержанием 
растворенного в нем второго компонента (твердорастворное 
упрочнение). Изменение прочности (твердости) при старении 
объясняется теорией дислокаций. Выделившиеся при старении 
частицы второй ф азы  создаю т вокруг себя искажения в реш етке 
основной ф азы  (м атрице), из которой они выделились. Эти ис­
каж ения тем больше, чем больше структурное несоответствие 
реш еток твердого раствора и выделяю щ ейся из него фазы. 
Упрочнение обусловлено сопротивлением, которое оказываю т 
эти искажения движению дислокаций. Н езависимо от возни­
кающих искажений сами частицы второй ф азы  являю тся пре­
пятствием для движения дислокаций, что такж е усиливает 
упрочнение. Д ругими словами, движение дислокаций задерж и ­
вается частицами второй фазы. Причины такой задерж ки опре­
деляю тся тем, что при отсутствии структурного и размерного 
соответствий меж ду реш етками матрицы и второй фазы  сколь­
зящ ая дислокация не мож ет пройти через границу раздела 
между частицей и матрицей и д аж е  при наличии структурного 
и размерного соответствий между реш етками второй ф азы  и 
матрицы системы скольжения в частице и матрице обычно не 
совпадают.

Прохождение дислокаций через препятствия показано на
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рис. 147. П рилож енная сила выгибает дислокацию при ее при­
ближении к препятствиям (линия А ) .  При увеличении внешней 
силы прогибы увеличиваю тся (линия В)  и дислокация огибает 
препятствия. Включения второй фазы , образовавш иеся при ста­
рении, на рис. 147 изображ ены  точками. При дальнейш ем уве­
личении напряж ения смежные участки соседних петель слива­
ются и дислокация проходит между включениями (линия С), 
вокруг которых остаются маленькие кольцеобразные дисло­
кации.

Из теории следует, что максимальное упрочнение наблю да­
ется при дисперсности, которой соответствует критическое рас­
стояние между частицами упрочняющей фазы, равное 25— 50 
межатомным расстояниям. При 
разупрочнении (ниспадаю щ ая ветвь 
на рис. 146) выделившиеся части­
цы становятся крупными (порядка 
10 ~ 5 см ), различимыми под обыч­
ным световым микроскопом. Их 
число уменьш ается, а расстояние 
между ними увеличивается на 2 — 3 
порядка по сравнению с критиче­
ским.

Ход кривой на рис. 146 опреде­
ляется тем, что при старении од­
новременно идут два процесса — выпадение частиц второй ф азы  
и их коалесценция. На первой стадии при повышении тем пера­
туры старения преобладает упрочняю щ ее действие выпадаю щ их 
частиц, на второй (дальнейш ее повышение температуры ) — раз- 
упрочняющ ее действие коалесценции. Пересечение пунктирной 
линии и кривой прочности свидетельствует о том, что выделив­
шиеся грубые частицы не упрочняют сплава, а в твердом р ас­
творе содерж ание второго компонента так  мало, что твердорас­
творное упрочнение незначительно.

Д ля  многих сплавов на основе никеля, меди, алюминия и др. 
старение используют как  технологический метод придания им 
нужных в эксплуатации физических и механических свойств.

Аллотропическое превращение
Аллотропическое превращ ение может сочетаться с другими ф а­
зовыми превращ ениями и на диаграм м е фазового равновесия 
появляю тся соответствующие ему линии и точки. Рассмотрим, 
каким образом отмечается аллотропия компонентов при нали­
чии ограниченной или неограниченной растворимости в твер­
дом состоянии.

Н а рис. 148, а приведен случай практически полной нерас­
творимости в твердом состоянии. ТА — тем пература аллотропи­
ческого превращ ения компонента А. Здесь она ниже эвтекти­
ческой температуры Те(ТА < Т е) . По обозначениям областей

Рис. 147. Движение дислокации 
в сплаве с частицами второй фазы 
(схема)
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Aj+B

Рис. 148. Разновидности эв­
тектических диаграмм равнове­
сия компонентов, испытываю­
щих аллотропическое превра­
щение

диаграммы  можно судить о равновесии жидкой фазы  L  и твер­
дых ф аз А\, А 2 и В  (А\  — низкотемпературная, А 2 — высокотем­
пературная аллотропические разновидности твердой ф азы  А ) .

Н а рис. 148, б  приведен случай ТА > Т е. Ф аза В  такж е испы­
ты вает аллотропическое превращ ение, причем Тв < Т е. Все го­
ризонтальные линии на этой диаграм м е соответствуют тем пе­
ратуре трехфазного равновесия (число степеней свободы равно 
нулю ). Из термодинамики следует, что линия ликвидуса в л е­
вой части (рис. 148, б) состоит из двух пересекаю щ ихся ветвей 
ab и be. Возможны и другие сочетания, например Тв < Т А < Т е 
или ТВ> Т а > Т е. Читатель без труда может нарисовать соот­
ветствующие диаграммы  равновесия.

Если в системе с неограниченной растворимостью оба ком­
понента испытывают аллотропическое превращ ение и изо­
морфны обе модификации (как  высокотемпературная, так  и 
низкотем пературная), то на диаграм м е между осями ординат 
имеются три области неограниченной растворимости: область 
жидкого состояния L  и две области твердого раствора ai и а 2 
с решеткой А\  и Л 2 (рис. 149). В данном случае оба компонента 
(титан и цирконий), образую щ ие непрерывный ряд твердых 
растворов, имеют при низкой температуре гексагональную  плот- 
ноупакованную решетку, а при высокой — объемноцентрирован- 
ную кубическую.

Следует обратить внимание на то, что в твердом растворе 
(в общем случае) аллотропическое пре­
вращ ение протекает в интервале темпе­
ратур, как  и затвердевание жидкого р а ­
створа. Это следует из правила фаз: 
с прибавлением второго компонента при 
аллотропическом превращ ении появля­
ется степень свободы и аллотропическая 
точка компонента в изобарических усло­
виях превращ ается в температурный ин­
тервал превращ ения. Н а диаграм м е по­
являю тся линии, ограничиваю щ ие об­
ласть a i + a 2, являю щ иеся термодинами­
ческим аналогом линий солидуса и 
ликвидуса.

Допустим, что только один из компо- 
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Рис. 149. Диаграмма равно­
весия Ti—Zr. Оба компо­
нента изоморфны в обеих 
аллотропических модифика­
циях



Рис. 150. Диаграммы равнове­
сия при наличии аллотропии 
у одного из компонентов

А в . %  3 А В , %  в

нентов (Л) имеет аллотропическое превращ ение и одна из его 
аллотропических разновидностей изоморфна со вторым компо­
нентом (В) .  При этом изоморфными могут быть либо В  и Л ь 
либо В  и Л 2- По прежнему А\  — низкотемпературная, а Л 2 — 
высокотемпературная аллотропические разновидности, a ai и а 2- 
твердые растворы  В  в А \  и Л 2 соответственно. В первом случае 
температура аллотропического превращ ения повыш ается и при 
столкновении областей ai +  a 2 и Ь +  а2 на диаграм м е имеется 
трехф азное перитектическое превращ ение L +  c ^ ^ a i  (рис. 150, а ) . 
Во втором случае температура аллотропического превращ ения 
понижается (рис. 150, б).  Н а рис. 276 приведена система Fe— Ni, 
в которой сочетаются оба эти случая, так  как  y-Fe (Г Ц К  ре­
ш етка) изоморфно никелю в интервале от 910 до 1401 °С, 
а выше и ниж е этого интервала температур ж елезо существует 
в виде a-Fe (О Ц К  реш етка), т. е. с иной пространственной ре­
шеткой.

Н а рис. 151, а и б  видно, каким образом на диаграм м е р ав­
новесия появляю тся безвариантные равновесия и превращ ения, 
аналогичные эвтектическому и перитектическому. Превращ ения, 
в которых не принимает участия ж и дкая ф аза , назы ваю тся эв- 
тектоидными (а) и перитектоидными (б). Они являю тся ре­
зультатом налож ения области аллотропического превращ ения 
(ai +  a 2) на область двух твердых растворов (<ц +  р). Л иния ог­
раниченной растворимости со стороны Л как  бы распалась на 
два  отрезка ab и cd (они смещены в горизонтальном н ап равле­
нии), причем первый из них указы вает на равновесие фазы  
Р с фазой а 2, а второй — с сц. Эти равновесия можно обозна­

в

Рис. 151. Диаграмма равнове­
сия с ограниченной раствори­
мостью при наличии аллотро­
пии у одного из компонентов: 
а — эвтектоидная; б — перитек- 
тоидная
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чить следующим образом: эвтектоидное а г ^ с л  +  р, перитектоид- 
ное аг +  Р ^ а ь

Термодинамически они не отличаю тся от эвтектического и 
перитектического. Эвтектоидное и перитектоидное превращ ения 
в некоторых системах связаны  с аллотропией промежуточных 
ф аз. Термодинамическое описание равновесного аллотропиче­
ского превращ ения твердых растворов такое же, как  и описа­
ние их затвердевания. Тем пературная зависимость терм одина­
мического потенциала, показанная на рис. 99, вполне подходит

для случая аллотропии твер­
дых растворов. К ривая S 
в этом случае относится к низ­
котемпературной разновидно­
сти а, а кривая L  — к высоко­
температурной разновидности 
р. Используя температурную  
зависимость термодинамиче­
ского потенциала, можно опи­
сать эвтектоидную и перитек- 
тоидную реакции.

Эвтектоидное превращ е­
ние приводит к получению ме­
ханической смеси кристаллов 
двух фаз, которая носит н а­
звание эвтектоида. П ревращ е­
ние протекает в твердом со­
стоянии: 1 ) оно начинается на 
границах зерен высокотемпе­
ратурного твердого раствора 
а 2; 2 ) образую щ иеся кри­

сталлы  ai и р обладаю т определенной взаимной ориентировкой, 
а такж е определенной ориентировкой по отношению к ф азе  аг; 
3) размеры  кристаллов ai и р зависят от скорости диффузии 
при температуре превращ ения. Вследствие затрудненности диф ­
фузии на большие расстояния в сплавах неэвтектоидного со­
става легко получить квазиэвтектоидную  структуру. В условиях 
высокой диффузионной подвижности эвтектоид имеет пластин­
чатое строение, как  показано на рис. 152.

Н а рис. 150, б  проведены линии га и rb начала и конца 
аллотропического превращ ения при наличии равновесия в ус­
ловиях разделительной диффузии. Кроме того нанесена линия 
rk, указы ваю щ ая на температуру переохлаж дения а 2-раствора, 
ниже которой аллотропическое превращ ение идет без раздели­
тельной диффузии. Л иния rk  — это аналог штриховой линии 
на рис. 99. Такую  линию можно провести во всех областях ai +  
+  a 2 рис. 150 и 151. П ревращ ение a.2+±:ai без разделительной 
диффузии назы вается массивным. При охлаждении образую тся 
зародыш и a i -фазы, которые растут за счет фазы  аг. Изменя- 
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Рис. 152. Эвтектоид в системе Fe—С. 
Видны пластины фаз а  (светлая) и Fe3C, 
образовавшихся при эвтектоидной реак­
ции. Х400



ется реш етка при неизменном составе, когерентный рост не ре­
ализуется, диффузия на большие расстояния ограничена.

Д ля  иллюстрации сказанного на рис. 153, а изображ ена 
диаграм м а равновесия A g—А1, согласно которой при охлаж де­
нии в условиях, близких к равновесным, (3-фаза при 610 °С в за ­
имодействует с a -фазой. В результате перитектоидной реакции

/и,% (по массе)
1 3  5 7 9 15 20 ' 25 30 35 У) 50 60 708030

Рис. 153. Диаграмма равновесия Ag—А1 (а), микроструктура сплава Ag+22 % (ат.) А1 
после массивного (б) и мартенситиого (в) превращений. Х200
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образуется £-фаза. Н а рис. 153, б  приведена структура, обра­
зую щ аяся при массивном превращении в сплаве A g + 2 2 ,2  % 
(ат) А1. Д л я  сравнения на рис. 153, в приведена структура 
того ж е сплава после мартенситного превращ ения.

Кинетика массивного превращ ения, обычная для дифф узи­
онных превращений, протекаю щ их путем образования зароды ­
шей и их роста, описывается кривыми типа изображенных на 
рис. 19, а именно: зависимость количества ф азы  V  от времени 
т, описывается а-образной кривой, а скорость (d V /d x ) — кривой 
с максимумом. В принципе такого рода превращ ение может 
идти в твердом растворе любого состава при подходящ ем для 
этого состава переохлаждении. Оно может быть описано кри­
выми типа изображенных на рис. 30 и 31.

В ряде случаев аллотропическое превращ ение твердых р ас­
творов осущ ествляется по мартенситному механизму. Его воз­
никновение обусловлено причинами, описанными на с. 90— 92.

Рис. 87 можно рассматривать как  схему термодинамической 
обратимости мартенситного превращ ения, относящуюся такж е 
и к случаю твердого раствора. При мартенситном превращении 
в твердых растворах образуется метастабильная ф аза, поэтому 
температура метастабильного равновесия М 0 значительно ниже 
температуры аллотропического превращ ения, указанной на ди­
аграм м е фазового равновесия. М артенеитное превращ ение н а ­
чинается при температуре М„ ниже температуры  М 0. Разность 
М0—АГ„ намного больше переохлаж дения, необходимого для 
диффузионного превращ ения, так  как  энергия выделяю щ аяся 
при фазовом превращ ении AF, долж на компенсировать не 
только энергию образования поверхности разд ела  между кри­
сталлами двух ф аз, но и энергию упругих напряжений, возни­
кающих при превращении.

Н а рис. 277 линиями Ga и Gb (охлаж дение) показано мар- 
тенситное превращ ение у -^ а  в системе F e—Ni при охлаждении 
и устойчивость мартенсита при нагревании (линии Gc и Gd).

На рис. 154, а  показано (по данным Г. В. Курдю мова и 
О. П. М аксимовой), что скорость мартенситного превращ ения 
в однофазном сплаве Fe +  22,5 % Ni +  3,4 % Мп повышается, 
достигает максимума и затем  падает с понижением тем пера­
туры превращ ения (с повышением АГ) ниже мартенситной то ­
чки М н—— 30 °С. Авторы показали, что характер этой кривой 
такой же, как  кривой зависимости образования зародыш ей от 
переохлаж дения п  (АГ). Что касается линейной скорости роста 
мартенситных игл (с), то она часто так  велика, что не влияет 
на характер кривой зависимости dV /dx  от АТ.

М артенеитное превращ ение протекает при переохлаждении 
твердого раствора, который в условиях фазового равновесия 
претерпевает и эвтектоидное превращ ение, и упорядочение, и 
другие превращ ения. Поэтому описанное мартенеитное превра­
щ ени е— это бездиффузионное превращ ение, которое можно за- 
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писать: стабильная фаза^метаст абильная фаза. Поскольку
мартенситное превращ ение реализуется путем образования з а ­
родышей и их роста, оно может быть описано С-кривыми 
(рис. 154, б).

Г. В. Курдюмов и J1. Г. Х андрос (1949 г.) показали, что 
в ряде случаев наблю дается не только термодинамическая, но 
и морфологическая обратимость мартенситного превращ ения. 
Н а рис. 155 показано такое превращ ение в алюминиевой бронзе 
состава Си — 14,7 % А 1— 1,5%  № . В условиях равновесия 
высокотемпературная p-ф аза (О Ц К  реш етка) при охлаждении

Рис. 154. Зависимость скорости мартенситного превращения от тем­
пературы (а) и соответствующие С-кривые (б), на которых цифрами 
указано количество образовавшегося мартенсита

испытывает эвтектоидный распад р ^ а  (Г Ц К  реш етка) + у г  
(реш етка типа a-M n). В процессе охлаж дения при 10 °С начи­
нается мартенситное превращ ение р->-р'. Иглы р ' (м артенсит) 1 
при 10 °С очень тонкие. При дальнейш ем охлаждении они утол­
щ аю тся и объем фазы  .р' (на рисунке темная составляю щ ая) 
доходит почти до 5 0 % . При нагревании р '-ф аза превращ ается 
в p-фазу. Иглы ф азы  р ' делаю тся тоньше, причем при любой 
температуре в процессе нагревания они становятся по размеру  
и форме такими же, какими они были при этой ж е температуре 
в случае охлаж дения. Термического гистерезиса не наблю да­
лось. При обратном превращ ении атомы перемещаются тем же 
путем, что и при охлаждении. Повторное охлаж дение ниже 
10 °С и нагревание воспроизводит описанное превращ ение и 
структуры получаются теми же. Процесс можно повторять мно­
гократно при полной воспроизводимости структуры.

1 Решетка Р'-мартенсита может быть приблизительно описана как гекса­
гональная плотноупакованная (ГП) с закономерно расположенными де­
фектами упаковки.
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Охлаждение,

Рис. 155: Морфологически обратимое термоупругое мартенеитное превращение в алю­
миниевой бронзе при охлаждении и нагреве (Г. В. Курдюмов и Jl. Н. Хандрос)

П оскольку главенствую щ ая роль в этом процессе играет из­
менение свободной энергии упругих напряжений, морфологи­
чески обратимое превращ ение назы ваю т термоупругим.

Атомное дальнее упорядочение
На рис. 156 приведена диаграм м а равновесия P t— Со с неог­
раниченной растворимостью при высоких температурах. Н иж е 
830 °С (точка К урнакова) сплав с 50 % P t и 50 % Со упоря­
дочен. Области неупорядоченного а  и упорядоченного а '  со­
стояний разделены  двумя линиями, ограничивающими двухф аз­
ные области (а  +  сс'). Здесь следует обратить внимание на то, 
что в упорядоченном состоянии может находиться не только 
сплав стехиометрического состава PtC o, но и непрерывный ряд 
сплавов в определенной области концентраций (концентраци­
онное разупорядочение, см. с. 98). Линии в нижней части 
рис. 156 типичны для диаграмм равновесия систем, в которых 
наблю дается упорядочение твердого раствора, соверш аю щееся 
как превращ ение первого рода. Они указы ваю т на изменение 
состава фаз а  и а ' при нагреве (разупорядочение) и охлаж де­
нии (упорядочение). Только сплав стехиометрического состава 
P tC o  упорядочивается (или разупорядочивается) при постоянной 
температуре, соответствующей максимуму на этих линиях.
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Остальные сплавы этой области упорядочиваю тся при ох л аж ­
дении в интервале температур, причем фазы  а  и а ', находящ и­
еся в равновесии, изменяют свой состав в зависимости от тем ­
пературы.

К рассматриваемому превращению, как  и ко всякому пре­
вращению первого рода, приложимо правило ф аз Гиббса.

Упорядочение как  фазовое превращ ение первого рода встре­
чается и в промежуточных ф азах. Н а рис. 157 приведена схема

t,°C

О 20 40 ВО во 100
P t  СО, %(ат.) СО

Рис. 156. Диаграмма равновесия Pt—Со, 
в которой упорядочение а  а ' идет как пре­
вращение первого рода

0C+J3 fi

с

Р+Г

а’
а О Ь 'Р +Р'

cc+fi' р ' Р'+Т 7

А а Ь с с! В
CncmnQ

Рис. 157. Часть диаграммы равнове­
сия А—В, в которой однофазные 
сплавы состава от ft до с претерпе­
вают упорядочение (превращение пер­
вого рода)

диаграммы  равновесия, соответствующей такому превращению 
( Р ^ Р ') .  Упорядочение (разупорядочение) промежуточной фазы  
проходит через двухфазное состояние Р +  Р'- Ему соответствует 
одновариантное равновесие (С = 1 ) .  Горизонтальные линии 
в области составов ab и cd представляю т собой линии безва- 
риантного равновесия (С =  0 ) трех ф аз (а, р, р ' от а до b и 
у, р, р' от с до d).

Второй путь перехода от упорядоченного состояния к неупо­
рядоченном у— это фазовое превращение второго рода. Н еко­
торые упорядоченные фазы  при нагреве постепенно разупоря- 
дочиваю тся путем обмена атомов местами и при 7* становятся 
полностью неупорядоченными. При охлаждении они упорядочи­
ваю тся такж е постепенно. При таком превращении сплав оста­
ется однофазным в течение всего процесса разупорядочения 
(или упорядочения). Здесь нет зарож дения одной фазы  внутри 
другой, нет увеличения количества одной фазы  путем передви­
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жения меж фазной границы. Это особый вид внутрикристалли- 
ческого превращ ения, которое не подчиняется законам  гетеро­
генного равновесия и, в частности, правилу ф аз Гиббса о числе 
степеней свободы.

Н а рис. 158 приведены схемы соответствующих диаграмм 
равновесия с упорядочением твердого раствора а  и промеж у­
точной фазы  (3. В отличие от всех ранее рассмотренных диаг­
рамм фазового равновесия здесь однофазные области (а  и а'  
на рис. 158, а; р и р ' на рис. 158, б) непосредственно соприка­
саю тся и разделены  одной линией, а не двухфазной областью .

Прямые, параллельны е оси абсцисс (аЪ и cd на рис. 158,6) 
не относятся, как  и в системах других типов, к безвариантному

ОС+Р J3 Р+7

ь 1 d
а

сс 0C+J31 0’ Р’+Г 7
ff

А Состав в  А а ь с й в
Состав

Рис. 158. Диаграмма равновесия сплавов А—В, упоря­
дочение которых в некоторой области концентраций 
идет как превращение второго рода

равновесию, и при соответствующих тем пературах в равновесии 
находятся не три фазы, а только две. При фазовом переходе на 
кривых термического анализа (температура —  время) получа­
ются не остановки, а только зам едления нагрева или охлаж де­
ния (аналогично рис. 14, б ). То ж е относится и к прохождению 
через тем пературу максимума (между а  и а ')  на рис. 158, а. 
П рямы е ab и cd  на рис. 158, б параллельны  оси абсцисс по той 
причине, что к аж д ая  из них на всем своем протяжении х ар а к ­
теризует точку К урнакова ф азы  постоянного (предельного) со­
става (b в области а + р ,  с — в области у+ Р )>  участвующей 
в двухфазном равновесии.

Н а рис. 288 видно, что упорядочение (разупорядочение) 
промежуточных ф аз р ^ р '  и у ^ у '  относится к фазовым пере­
ходам второго рода.

Магнитное превращение (спиновое упорядочение)
Н а диаграм м ах фазового равновесия систем, содерж ащ их ф ер­
ромагнитный компонент (металл, химическое соединение), име­
ются линии, характеризую щ ие переход твердого раствора или 
промежуточной ф азы  из ферромагнитного состояния в п ар а ­
магнитное при нагреве (и наоборот при охлаж дении). Темпе- 
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ратура такого перехода, как  уж е сообщалось, назы вается точ­
кой Кюри и обозначается 0С. Такой переход является фазовым 
превращением второго рода. П ри нагреве ферромагнитной 
фазы  ее намагниченность постепенно уменьш ается и при тем ­
пературе 0с она становится парамагнитной.

Линии магнрггного превращ ения на диаграм м ах равновесия 
даю т зависимость 0С от состава сплава. Эти линии по сути ф а­
зовых переходов такие же, как  и линии упорядочения на 
рис. 158, а и б. По ним непосредственно соприкасаю тся одно­
фазны е области сущ ествования ферромагнитной и парам агнит­
ной фаз. Термодинамику гетерогенного равновесия, в частно­
сти правило фаз, нельзя применять и в данном случае.

Н а рис. 317 приведена диаграм м а равновесия N i— Си. Со 
стороны никеля нанесена линия точек Кюри в зависимости от 
состава твердого раствора. Чем больше в растворе меди, тем 
ниже тем пература Кюри. Если в системе при низкой тем пера­
туре имеется двухф азное равновесие парамагнитной и ф ерро­
магнитной ф аз разного состава, то в соответствующей области 
диаграммы  равновесия проходит горизонтальная линия 0С, для 
которой характерно все сказанное о горизонтальных линиях 
ab и cd на рис. 158, б.

Сложные диаграммы фазового равновесия.  Знание простей­
ших типовых диаграмм равновесия, рассмотренных выше, по­
зволяет проанализировать все реальные, подчас сложные диаг­
раммы. Любую сложную диаграм м у равновесия можно разделить 
на части, каж д ая  из которых похожа на типовую диаг­
рамму. Установившейся методики разделения диаграммы  на 
части не сущ ествует; она зависит в каждом случае от конст­
рукции конкретной диаграммы.

При анализе сложных диаграмм равновесия необходимо 
руководствоваться следующим порядком действий. С начала сле­
дует назвать все фазы, из которых состоит система, и р азм е­
тить соответствующие им однофазные области, затем  рассм от­
реть превращ ения при участии жидкой фазы  (области затвер ­
девания или плавления) и после этого превращ ения в твердом 
состоянии. Р ассм атривая эти превращ ения, каж дую  часть диаг­
раммы следует ограничить температурными и концентрацион­
ными пределами. Н иж е приведен пример разделения сложной 
диаграммы.

Рассмотрим диаграм м у равновесия Си— Sb (рис. 159). У ка­
жем фазы, из которых состоит эта система. И меется ж и дкая 
ф аза L, граничные твердые растворы  а и р ,  промежуточные 
фазы  у и б и нестойкое химическое соединение Cu2Sb. Ф аза а  
(до 12 % Sb) затвердевает как  ф аза  в системе с неограничен­

ной растворимостью  в твердом состоянии. Ф аза  у (32— 46 % 
Sb) затвердевает так  же. В сплавах  с 12— 30 % Sb затвердева­
ние начинается с выпадения ф азы  а  (по линии ликвидуса ab) 
и заканчивается эвтектическим превращением. Ф аза C u2Sb
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Рис. 159. Диаграмма равновесия Си—Sb

образуется по перитектической реакции при 585 °С из жидкости 
состава 60/40 (60 % Sb и 40 % Си) и ф азы  у  состава 46/54. 
При 528 °С протекает эвтектическая реакция, при которой ж ид­
кость состава 77/23 при охлаждении распадается на твердый 
раствор р состава 97/3 и соединение C u2Sb.

В твердом состоянии происходят следующие превращения. 
Во-первых, из фазы  р при охлаждении выделяется соединение 
Cu2Sb, так  как  растворимость меди в сурьме изменяется с тем ­
пературой, уменьш аясь при ее понижении. Во-вторых, проме­
ж уточная ф аза  у при содерж ании от 32 до 38 % Sb испытывает 
аллотропическое превращ ение (у ;£ 6 ). При охлаждении она 
превращ ается в ф азу  б. Ф аза у с 32 % Sb при 450 °С соединя­
ется с a -фазой состава 10/90 и образуется 6 -ф аза 31/69, т. е. 
идет перитектоидная реакция. С увеличением содерж ания 
сурьмы аллотропическое превращ ение протекает в интервале 
температур, который понижается. При содержании сурьмы от 
38 до 49 % происходит эвтектоидное превращ ение y5±6  +  Cu2Sb. 
При этом из ф азы  у  в доэвтектоидных сплавах сначала вы па­
дает ф аза б, а в заэвтектоидных сплавах — C u2Sb. При эвтек- 
тоидной реакции ф аза  у  состава 42/58 распадается на смесь 
кристаллов ф азы  б (состава 38/62) и соединения Cu2Sb.
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Рассмотрим еще одну сложную  диаграм м у и обратим здесь 
внимание на формирование структуры. На рис. 160, а приве­
дена диаграм м а равновесия А — В. В сплавах этой системы су­
ществуют ж и дкая ф аза L, граничные твердые растворы а, р и 
у, нестойкое химическое соединение М. Ф азы а и р  — твердые 
растворы компонента В  в различны х аллотропических модифи­
кациях компонента Л. Сплавы в интервале составов ab затвер-

эвтектика
Рис. 160. Диаграмма равновесия сплавов А—В с эвтектическим и эвтектоидным пре­
вращением (а) и последовательные стадии формирования структуры в сплаве х (б—г)

деваю т по эвтектической реакции L v z£$a +  M. В сплавах, со­
ставы  которых леж ат в интервале cd, при затвердевании идет 
перитектическая реакция L c+yd<±M, причем в сплавах от Ь' 
до d  на этом затвердевание заканчивается, а в остальных (от 
с до b') происходит еще эвтектическая реакция. Сплавы, в ко­
торых нет ни эвтектической, ни перитектической реакции, з а ­
твердеваю т так  же, как  в системе с неограниченной раствори­
мостью. В ф азе р растворимость В  изменяется согласно линии 
af, в результате чего из ф азы  р при охлаждении выделяю тся 
вторичные кристаллы  соединения М. При температуре Т2 ф аза 
р претерпевает эвтектоидное превращ ение p /q ta e+.M. Такое 
превращ ение происходит во всех сплавах от е до g. В сплавах 
левее точки е идет аллотропическое превращ ение р->а.
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Разберем  формирование структуры в сплаве х. П осле окон­
чания затвердевания ниже Т \ в структуре этого сплава 
(рис. 160, б) имеются избыточные (первичные) кристаллы  (3 и 
эвтектика (р + М ) . Избыточные кристаллы  имеют вид дендри­
тов, а эвтектика состоит из округлых включений фазы  р в ф азе 
М. При охлаждении сплава х  от Т х до Т2 в результате измене­
ния растворимости из ф азы  р выделяется вторичная ф аза  
М ( М втор), которая в данном случае располагается в виде ото­
рочки по границам зерен р И З б -  - М в т о р  сливается с М,  входящей 
в эвтектику. М втор выделяется такж е из p-кристаллов, входя­
щих в эвтектику. Н а схеме рис. 160, в изображ ена структура 
сплава с выделивш имися вторичными кристаллами М,  причем 
показана только оторочка М втор, вы деливш аяся из избыточных 
(первичных) кристаллов р. Н иж е температуры  Т2 p-ф аза со­
става f  претерпевает эвтектоидное превращ ение, вместо кри­
сталлов р  появляется эвтектоидная смесь ( а + М ) .  Это относится 
как  к кристаллам  р И З б ,  так  и к p-кристаллам, входящим в эв ­
тектику. В результате получаем структуру (рис. 160, г) со сле­
дующими структурными составляющими: колониями эвтектоида 
(бывшие избыточные кристаллы  р )  и превращенной эвтек­
тикой, в которой одна из ф аз — твердый раствор р — преврати­
лась в эвтектоидную смесь а + М ) .  M BT0P присоединяется, как 
правило, к М  эвтектики и в большинстве реальных сплавов 
структурно не различима. Следует отметить, что несмотря на 
прошедшее эвтектоидное превращение, вид эвтектики не из­
менился: наблю даю тся округлые включения эвтектоида (а + М )  
в ф азе М.

Г л а в а  6

РАВНОВЕСИЕ В ТРОЙНЫХ СИСТЕМАХ

В настоящее время сплавы, применяемые на практике, в большинстве своем 
многокомпонентны. Однако до сих пор нет еще наглядных методов изобра­
жения фазового равновесия в системах с числом компонентов более трех. 
Чтобы приступить к изучению таких сплавов необходимо изучить фазовое 
равновесие системы из трех компонентов и, взяв ее за основу, исследовать 
влияние четвертого, пятого компонента и т. д. на фазовое равновесие, 
структуру и свойства сплавов, находящихся в той или иной области трой­
ной системы. В свою очередь фазовое равновесие в системе из трех компо­
нентов (А, В и С) при всех составах можно определить, если изучено 
равновесие в двойных системах А —В , В—С и С—А.

Состав тройных сплавов определяется двумя переменными: содержа­
ниями компонентов А и В. Содержание компонента С (%) определяется 
по разности 100 — А ( % ) — В (%). При наличии двух переменных непре­
рывное изменение состава может быть изображено на плоскости. Для этого 
берут равносторонний треугольник — так называемый концентрационный 
треугольник. Назначение его такое же, как и оси абсцисс в двойных систе­
мах. Вершины треугольника соответствуют 100 % каждого из компонентов 
и обозначаются А, В, С. На сторонах указывается состав двойных сплавов. 
Из рис. 161 видно, что состав тройного сплава или фазы М может быть
160



определен тремя перпендикулярами, опущенными на стороны треугольника. 
Длина каждого из них пропорциональна содержанию одного из компонен­
тов. Отрезок Ма пропорционален % A, Mb — % В и Мс — % С в сплаве или 
фазе М. Очевидно, что длина перпендикулярна Ма  тем больше, чем ближе 

точка М к вершине А, т. е. чем больше содержание А в сплаве М. Про­
порциональность между ними доказать очень легко. Если точка М лежит 
на стороне ВС, то М а =  0, т. е. сплав состоит из двух компонентов (Mb и 
Мс  не равны нулю). Если точка М находится в вершине Л, то Ма имеет 
наибольшее возможное значение, принимаемое за 100 %, а МЬ—М с= 0 ,  т. е. 
сплав состоит из, 100% А. Наибольшее значение перпендикуляра, опущен­
ного из вершины треугольника (его высоты), принимается за 1 0 0  % вслед­
ствие того, что сумма трех перпендикуляров, опущенных на стороны из лю­
бой точки треугольника, включая точки, лежащие на его сторонах,' равна 
его высоте. Из рис. 161 видно, что от­
резки Ad, Be и Cf пропорциональны пер­
пендикулярам M b ,  Мс и Ма. Сумма их для 
любой точки равностороннего треугольника 
равна его стороне. Поэтому вместо ука­
занных перпендикуляров для определения 
содержания А, В и С в сплаве (или фазе)
М можно использовать отрезки Ad, Be и 
C f. Для этого через точку М следует про­
вести линии, параллельные сторонам тре­
угольника, и измерить длину соответст­
вующих отрезков, отсекаемых на сторонах.
Для определения содержания В проводят
линию, параллельную АС, содержание А — 
параллельную ВС  и содержание С — па­
раллельную АВ.  Отрезки A d = C n ,  B e = A k  
и C f= B g .  Отсюда следует, что для опре­
деления состава М можно также восполь­
зоваться отрезками Сп, Bg  и Ak, т. е. 
можно измерять отрезки, отсекаемые от 
каждой вершины, идя по часовой стрелке и против нее. Обычно отсчет 
ведут по часовой стрелке, причем на концентрационный треугольник заранее 
наносят сетку для отсчета (рис. 162). Сплав N  на этом рисунке содержит
20 % А, 20 % В и 60 % С. Из сказанного ясно, что линия, параллельная
одной из сторон, представляет собой непрерывный ряд составов с постоян­
ным содержанием одного компонента. Все сплавы линии BE, проведенной 
через вершину В (рис. 163), содержат компоненты Л и С с постоянным 
соотношением их концентраций (% А : % C =const). Это видно из постоян­
ства соотношения длин перпендикуляров, опущенных из любой точки (х, х и 
х2 и т. д.) на стороны В А и ВС  и относится ко всем угловым линиям, 
проведенным через любую из трех вершин треугольника.

В тройной системе, как и в двойной, справедливо правило рычага. 
Легко показать, что состав любого сплава, состоящего из фаз (или струк­
турных составляющих) состава а и 6 , лежит на прямой, соединяющей со­
ответствующие точки (рис. 164). Состав сплава с зависит от относительных 
количеств фаз а и Ь. На рис. 164 сплав состава с лежит ближе к Ь, чем 
к а, так как количественно в сплаве преобладает фаза Ь. Из правила ад­
дитивности следует, что Qb : Qa—ас : cb—3 : 2 (буквой Q обозначена доля 
той фазы, которая указана индексом при Q).

В тройной системе действует правило центра тяжести (рис. 165). Если 
сплав М  состоит из фаз состава а, Ъ и с, то его состав лежит внутри тре­
угольника abc, а точка М лежит в центре тяжести этого треугольника, к со­
ответствующим вершинам которого подвешены грузы, пропорциональные 
количествам фаз а, 6  и с. Чтобы найти количество фазы с в сплаве М, 
нужно через соответствующие точки провести прямую до пересечения ее 
с прямой ab и воспользоваться правилом рычага. Доля фазы с составляет 
Q c = M f/c f. Аналогично для двух других фаз: Qa—Mdjad  и Qb=Me/be.

В

А , %

Рис. 161. Определение состава 
сплава М в трехкомпонентной си­
стеме
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Рис. 162. Концентрационный треугольник 
с координатной сеткой для определения 
состава

В

Рис. 163. Параллельное (ab) и угловое 
(BE) сечения концентрационного тре­
угольника

Тройная диаграмма может быть построена только в трех измерениях, 
так как ось температур перпендикулярна плоскости концентрационного тре­
угольника. Однако в практической металлографии пользуются, как правило, 
проекцией этой фигуры на плоскость основания и ее горизонтальными и 
вертикальными разрезами. В горизонтальной проекции температура показы­
вается изотермами (линиями на проекциях поверхностей равновесия). Изо­
термы играют такую же роль, как линии постоянной высоты на геодезиче­
ских картах. На рис. 169 показаны изотермы на поверхности ликвидуса 
в системе РЬ—Sn—Bi. Как видно, поверхность Pbei£e2Pb спускается круче, 
чем Sne3£ e 2Sn.

Рассмотрим фазовое равновесие в некоторых типовых системах. Что 
касается структурообразования, то в данной главе оно не рассматривается, 
так как аналогично рассмотренному для двойных систем.

Тройная эвтектическая система
При дальнейшем описании тройных систем принято, что растворимость 
в жидком состоянии неограниченная. В рассматриваемой системе при за­
твердевании образуются только кристаллы чистых металлов А, В. и С. 
Условность такого допущения была уже отмечена при описании двойных 
систем.

На рис. 166 приведена соответствующая диаграмма равновесия в виде 
трехгранной призмы и ее проекция на плоскость основания. На гранях тре-

С

Рис. 164. Применение правила рычага 
в трехкомпонентной системе для двух­
фазных сплавов

Рис. 165. Применение правила центра тя­
жести в трехкомпонентной системе для 
трехфазных сплавов
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угольной призмы построены двойные диа­
граммы равновесия АВ, ВС  и СА. Это 
простые эвтектические диаграммы. Каж­
дому из трех компонентов соответствует 
поверхность ликвидуса, начинающаяся 
в точке плавления данного компонента 
и опускающаяся к более низким темпера­
турам. На поверхностях ликвидуса на­
несены изотермы. Выпадению кристаллов 
компонента А соответствует поверхность 
ликвидуса А\е\Е\въ А\, компонента В —
B le2'Ele l'Bl и компонента С — CxeJE xe2 C i.
Каждая точка такой поверхности дает 
температуру и состав жидкости, находя­
щейся в равновесии с соответствующей 
твердой фазой при данной температуре.
Каждые две поверхности ликвидуса пере­
секаются по пространственной кривой 
( е \Е  1, е2 Е\ и е3'Е\), которая называется 
линией двойной эвтектики и дает зависи­
мость состава жидкой фазы, находящейся 
в равновесии с двумя твердыми фазами, 
от температуры. Линия ех'Ег соответствует 
двойной эвтектике А +  В, линия е2 Е х— 
эвтектике В +  С, линия Сз'Е,— эвтектике 
С + А .  Три линии двойной эвтектики пере­
секаются в одной точке Е\. Это точка 
тройной эвтектики, определяющая состав 
жидкой фазы, находящейся в равновесии 
с тремя твердыми фазами А, В и С, и 
температуру этого равновесия. На рис. 166 
видна также изотермическая плоскость 
тройной эвтектики grp , определяющая 
температуру конца затвердевания всех 
тройных сплавов рассматриваемой системы.
М ежду началом затвердевания (выпаде­
нием избыточной фазы А, В или С) и его концом (выпадением тройной 
эвтектики) протекает еще одно превращение — выпадение двойной эвтектики. 
Этому превращению на диаграмме между поверхностями ликвидуса и плос- 
костью тройной эвтектики соответствует шесть поверхностей начала выпаде­
ния двойной эвтектики: aex'Exga, Ъе'ЕхгЪ— для эвтектики А +  В\ се-/Е{гс, 
de2 E xp d — для эвтектики В +  С и е'е3'Ехре', fe3'Exg f — для эвтектики С + А .  
Каждая пара этих поверхностей (для каждой эвтектики) пересекается по 
линии двойной эвтектики. Смежные поверхности пересекаются в плоскости 
тройной эвтектики по прямым линиям Е хг (для А +  В и В +  С) Е хр (для 
В +  С и С + А ) и Exg  (для С + А  и А + В ) .  На горизонтальную проекцию 
диаграммы проектируются эти линии (штриховые), линии двойных эвтектик 
(сплошные со стрелками, указывающими направление понижения темпера­
туры) и точка тройной эвтектики Е.

Для большей ясности одна из поверхностей двойной эвтектики и ее 
горизонтальная проекция изображены на рис. 167. Поверхность двойной эв­
тектики независимо от типа диаграммы является линейчатой. Ее образую­
щая (конода) — всегда прямая линия, скользит одним концом по линии двой­
ной эвтектики, а другим — по линии, характеризующей изменение состава 
твердой фазы, выделяющейся из жидкости (в данном случае ag).  Это пока­
зано стрелками на рис. 167.

Рассмотрим затвердевание сплава состава х (см. рис. 166). При темпе­
ратуре Т1 выделением избыточной фазы А начнется затвердевание. Темпера­
тура и состав жидкой фазы изменяются по кривой х ху х. При выпадении 
компонента А из жидкости ее состав изменяется таким образом, что соот­

Рис. 166. Диаграмма равновесия 
эвтектической системы А—В—С к 
ее проекция на концентрационный 
треугольник
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ношение содержаний В и С остается 
постоянным. Из рис. 163 следует, что 

,/ такое изменение состава описывается 
прямой, проходящей через вершину 
концентрационного треугольника, в дан­
ном случае — через вершину А. Поэтому 
точка у, характеризующая состав жид­
кой фазы, лежит на продолжении пря­
мой Ах. По изотермам на поверхности 
ликвидуса видно, что температура при 
этом снижается от Гi до Г2. При даль­
нейшем понижении температуры (ниже 
Т2) выпадает эвтектика А + В  и состав 
жидкой фазы изменяется от точки у 
до точки Е  на концентрационном тре­
угольнике. Изменение температуры и 
состава жидкой фазы описывается дви­
жением соответствующей точки от у t до 
Е\ вдоль линии двойной эвтектики на 
трехмерной диаграмме. Когда состав 
и температура жидкости будут соот­
ветствовать точке Е\ (точка Е  на про­
екции), при постоянной температуре 
образуется тройная эвтектика А +  В +  С 
того ж е состава и на этом затвердева­
ние закончится. Итак, сплав состава х 
в твердом состоянии содержит избы­
точные кристаллы А, двойную эвтек­
тику А +  В и тройную эвтектику А +  
+  В + С .

Сплав состава х представляет собой самый общий случай. Если точка, 
характеризующая состав сплава, лежит на проекции линии двойной эвтек­
тики, то затвердевание начинается с выпадения этой эвтектики и твердый 
сплав состоит только из двойной и тройной эвтектик, в нем нет избыточной 
фазы. Примеров может служить сплав состава z  (на линии е3Е, рис. 166). 
Он состоит только из эвтектик — двойной А +  С^н тройной А +  В +  С. Если 
состав сплава характеризуется точкой, лежащей на линиях АЕ, BE или
СЕ, то в нем нет двойной эвтектики. Например, затвердевание сплава и
начинается с выпадения избыточной 
фазы В, состав жидкости при выпаде­
нии В изменяется вдоль прямой BE, 
приходит в точку Е  и здесь оставшаяся 
жидкость затвердевает в виде тройной 
эвтектики А + В + С .

Пользуясь проекцией диаграммы 
на концентрационный треугольник и 
Правилом центра тяжести, можно легко 
определить количество каждой струк­
турной составляющей в любом сплаве 
известного состава. В сплаве состава х 
(рис. 168) количество избыточной фазы 
А определяется соотношением отрезков 
ху  : Ау. Соотношением Ах : А у  опреде­
ляется количество жидкой фазы со­
става у, оставшейся к концу выпадения 
избыточной фазы А. Из этой жидкости 
выпадает двойная и тройная эвтектики.
Поэтому точкой у  характеризуется 
также средний состав смеси этих эв­
тектик. Состав тройной эвтектики изве­

Рис. 168. Определение относительных 
количеств избыточных кристаллов А, 
двойной эвтектики А-\-В и тройной 
эвтектики в сплаве х с помощью пра­
вила центра тяжести
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стен (Е) и, следовательно, можно определить средний состав двойной эв­
тектики. Этому составу соответствует точка k на стороне АВ  концентраци­
онного треугольника. Построив треугольник AkE, вершины которого дают 
состав структурных составляющих {А, А + В  и А +  В + С ) ,  можно, пользуясь 
правилом центра тяжести, определить количество каждой из них. Количе­
ство. Л, как уже было сказано, определяется со'отношением х у . А у ,  количе­
ство; двойной эвтектики ( А + В ) — соотношением l x : l k  и количество трой­
ной эвтектики (Л +  В + С )  — соотношением т х : тЕ. Точка т  характеризует 
средний состав смеси из Л и (Л + В ), точка I — смеси из Л и (Л +  В +  С), 
точка у, как.указывалось, — смеси (А + В )  й (Л + В  +  С).

На рис. 169 приведена проекция диаграммы равновесия РЬ—Bi—Sn. 
/Микроструктура тройных ‘сплавов этой системы приведена на рис. 170.

Видно, что сплав а (рис. 170, а) в соответствии с диаграммой равновесия 
содержит кристаллы избыточного Bi, вокруг которых располагается двойная 
эвтектика Bi— Sn, а также тройная эвтектика B i+ P b + S n  (темная мелко­
дисперсная смесь). Сплав б (рис. 170,6) лежит на линии двойной эвтектики 
Bi— Sn и поэтому он содержит только две структурные составляющие — двой­
ную эвтектику S n + B i (светлая) и тройную эвтектику (темная). Сплав в 
(рис. 170, в), состав которого лежит на линии B i£ , также состоит из двух 
составляющих — висмута и тройной эвтектики. Сплав состава Е (рис. 170, г) 
содержит только тройную эвтектику.

Фазовое равновесие при каждой данной температуре может быть най­
дено в соответствующем изотермическом (горизонтальном)  разрезе диа­
граммы.

На рис. 171 показаны разрезы диаграммы, изображенной на рис. 166, 
при T i> T 2> T 3> T i .  Обозначим в двухкомпонентных системах температуры 
затвердевания компонентов Та > Т в > Т с и двойных эвтектик Тл в > Т в с >  
> Т  с А' Разрез при Тц<Тв (ниже Та,  но выше Т с) содержит две двух­
фазные области Л + В  и B + L  и одну однофазную область жидкой фазы L. 
Области A + L  и B + L  заштрихованы конодами. Один конец каждой ко-- 
ноды лежит в вершине треугольника Л или В (состав твердой фазы),

г

100 30 80 70 50 50 НО 30 20 10 5п

Рис. 169. Проекция диаграммы равновесия Pb—Bi—Sn

165



Рис. 170. Микроструктура двойных сплавов Pb—Bi—-Sn. Х100 
Состав сплавов. %:

Bi Sn Pb Bi Sn Pb
a .................. 73 20 7 в ...................61 15 24
6 .................  58 26 16 г ...................  50 17 33

а другой — на изотермической линии ab или fg. Эти линии, полученные 
в результате пересечения плоскости разреза с поверхностями ликвидуса, 
дают состав жидкой фазы, находящейся в равновесии с А (линия ab) или 
В (линия fg). К двухфазной области можно применить правило рычага. 
Количества жидкой фазы и кристаллов А в сплаве х при Тх соотносятся 
как отрезки Ах  и пх.

При Т2< Т А в двухфазные области A +  L (Aa{k) и B +  L (B g{k) больше, 
чем в разрезе Т ь и встречаются в точке k. Появляется также трехфазная 
область A +  B +  L, указывающая на выпадение двойной эвтектики А +  В 
в части тройных сплавов, состав которых ограничен треугольником ABk. 
Точка k лежит на линии двойной эвтектики и соответствует составу жид­
кости, находящейся в равновесии с А и В. Прямые линии Ak  и Bk получи­
лись в результате пересечения изотермической плоскости сечения с поверх­
ностями двойной эвтектики и являются конодами. Поэтому полученные тре-
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A*B*L

Рис. 171. Изотермические разрезы диаграммы, изображенной на

С

рис. 166

угольник называют конодным, его стороны — всегда прямые линии. Количе­
ство каждой из трех фаз в сплавах этой области может быть найдено по 
правилу центра тяжести.

Кривые линии (a ,k и g\k),  как и при Т1 лежат на поверхностях ликви­
дуса. Из разреза при Т2 видно также, что эта температура ниже Т с . 
У вершины С появилась область L +  C , т. е. в части сплавов уже выпала 
избыточная фаза С. Однако температура Т2 выше Тв с  и Т ел  — соответст­
вующие двойные эвтектики еще не появились при ней ни в двойных, ни 
в тройных сплавах. Они появляются при Т3. В соответствующем Т3 сече­
нии мы видим семь областей: три двухфазные (заштрихованы), три трех­
фазные (в виде линейных треугольников) и одну однофазную (L в середине).

Трехфазные треугольники во всех тройных диаграммах должны быть 
ограничены прямыми линиями, что следует из аддитивности массы. В про­
тивном случае правило центра тяжести не было бы применимо к трехфаз­
ным сплавам. Только одна из этих прямых в данном случае является сто­
роной треугольника ABC , а две другие лежат на поверхностях двойных 
эвтектик. Отсюда понятно, почему образующие этих поверхностей обяза­
тельно прямые линии (см. рис. 167). В сечении область L превратилась 
в точку Е, а двухфазные области превратились в прямые АЕ , BE, СЕ\ 
7V— это температура тройной эвтектики. Приведенный разрез дан для того 
момента, когда жидкая фаза Е  еще не полностью распалась на А + В  +  С. 
Три трехфазных равновесия превратились в четырехфазное и применить пра­
вило центра тяжести нельзя. Когда жидкость состава Е полностью распа­
дается и сечение при Г < Г 4 имеет вид пустого треугольника ABC, по пра­
вилу центра тяжести снова можно определить количества фаз А, В и С.

Вертикальное сечение тройной диаграммы позволяет определить кри­
тические точки каждого сплава, состав которого лежит в данном сечении. 
Обычно вертикальные сечения строят путем термического анализа. По вер­
тикальному сечению нельзя определить фазовое равновесие1, так как 
коноды сплавов данного сечения лежат в других плоскостях.

На рис. 172 приведены следующие сечения: параллельное при постоян­
ном содержании компонента С (рис. 172, а) и угловые при постоянном со­
отношении концентраций А : В (рис. 172, б).  Из обозначений в отдельных 
областях этих сечений видны температуры начала и конца выпадения из­
быточных фаз, двойных и тройной эвтектик.

Следует остановиться на прямых линиях, параллельных оси абсцисс, 
вертикальных сечений. Прямая, проходящая через все сечения на уровне 
ТЕ, соответствует тройной эвтектике. Кривая охлаждения при ТЕ имеет 
остановку. Короткая прямая линия под областью L + C  на рис. 172,6 ука­
зывает, что температура, при которой начинает выпадать двойная эвтектика 
в сплавах разреза от С до е, для всех указанных сплавов одна и та же. 
Постоянство температуры начала выделения двойной эвтектики связано

1 Это возможно лишь в некоторых исключительных случаях, которые 
указаны ниже.
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а
Рис. 172. Вертикальные (политермические) разрезы диаграммы, изображенной на 
рис. 166

с тем, что во всех этих сплавах жидкость, в которой начинается образо­
вание двойной эвтектики, имеет один и тот ж е состав е. При этой темпера­
туре на кривой охлаждения не будет остановки, а будет лишь замедление, 
так как имеется одна степень свободы.
Наличие двойного стойкого химического соединения 
и отсутствие растворимости в твердом состоянии
При наличии двойного стойкого соединения и отсутствии твердых растворов 
возможны два типа диаграмм равновесия. В одном из них протекают 
только эвтектические превращения, в другом наряду с ними наблюдается 
также тройное перитектическое превращение. Ниже рассмотрены диаграммы 
и того и другого типа.

На рис. 173 представлена горизонтальная проекция пространственной 
диаграммы на плоскость концентрационного треугольника, к сторонам кото-

Рис. 173. Проекция на концентрационный 
треугольник диаграммы равновесия

I
I
Л

V Cg с
CocmcS

Рис. 174. Квазибинарный разрез V—С 
тройной диаграммы равновесия, изобра­
женной на рис. 173
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рого пристроены двойные системы, ограничивающие тройную систему. В этой 
типовой системе компонент С и соединение V образуют двойную, эвтекти­
ческую систему, причем соединение V можно рассматривать как компонент.

На рис. 174 дано вертикальное сечение тройной диаграммы по линии 
VC, которое характеризует фазовое равновесие между компонентами V и
С. Этим данное сечение отличается от других вертикальных сечений и на­
зывается «квазибинарным сечением

Систему, приведенную на рис. 173, можно рассматривать как состоя­
щую из двух тройных систем: А— V— С и B— V—C (см. с. 163), ограничен­
ных двойными эвтектическими системами и содержащих одну тройную эв­
тектику (Е 1 или £ 2 соответственно). В каждой из этих тройных систем 
имеются три поверхности ликвидуса, три линии двойной эвтектики, шесть 
поверхностей выпадения двойной эвтектики, плоскость и точка тройной 
эвтектики, т. е. те ж е элементы конструкции, что и на рис. 166.

Рис. 175. Проекция на концентрационный 
треугольник тройной диаграммы равно­
весия А—В—С со стойким химическим 
соединением при наличии тройного пери­
тектического превращения

Рис. 176. Области составов сплавов 
А—В—С, в которых происходит эвтекти­
ческое (а) и перитектические (б) превра­
щения. Проекцию диаграммы см. на 
рис. 175 „

Проекция диаграммы второго типа с двойным стойким химическим 
соединением приведена на рис. 175, из которого видно, что разрез V—С 
не делит, как в первом случае, диаграмму на две одинаковые части. Сече­
ние V—С не является квазибинарным. На этой диаграмме отражена трой­
ная перитектическая реакция. Она идет в сплавах, состав которых нахо­
дится в части A V P C  концентрационного треугольника. В этой реакции 
( L v + A ^ V + C )  при охлаждении жидкость состава P ( L p )  соединяется 
с твердой фазой А и в  результате образуются соединение V и фаза С. При 
нагреве идет обратный процесс.

В тройных системах возможны четырехфазные равновесия двух видов: 
тройное эвтектическое и тройное перитектическое *. Слово «тройное» здесь 
указывает на число твердых фаз, находящихся в равновесии с жидкой 
фазой.

На рис. 176 сплошными линиями указано, в какой области диаграммы 
расположены сплавы, в которых идут соответствующие реакции: 1 ) Le=*± V +  
+  В +  С (рис. 176, а); 2) L v + A ^ V + C  (рис. 176,6). Соответственно этим 
двум реакциям на рассматриваемой пространственной диаграмме имеются 
две изотермические плоскости, которые на рис. 175 проектируются в виде 
A V P C  и V C B .  Первая из них находится при более высокой температуре, 
чем вторая. В области составов V P C  имеется перекрытие двух изотермиче-

1 При замене жидкого раствора твердым такие равновесия называются 
эвтектоидным и перитектоидным.
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ских плоскостей. Это означает, что в соответствующих сплавах идут обе 
реакции — тройная перитектическая и тройная эвтектическая: при охлажде­
нии сначала первая, затем вторая. Из рис. 175 видно, что диаграмма 
имеет четыре части поверхности ликвидуса: A e t P e 4 A ,  е хР Е е 2 е и  В е 3 Е е 2 В  и 
С е 4 Р Е е 3 С  соответственно выпадению первичных фаз А ,  V ,  В и С. В спла­
вах, состав которых лежит правее ломаной V P C ,  затвердевание идет, как 
в простейшей эвтектической системе (с. 164). Оно начинается с выпадения 
фаз V ,  В  или С ,  затем проходит через стадию образования двойной 
эвтектики V + B ,  В  +  С  или C + V  и заканчивается выпадением тройной эв­
тектики V + B + C .

На рис. 175 легко определить проекции линий и поверхностей двойных 
эвтектик.

Рассмотрим сплавы области A V P C .  В сплавах области А е х Р  сначала 
выпадает твердая фаза А  и состав жидкости перемещается по прямой ли­
нии в направлении от вершины А ,  пока не достигнет линии е х Р .  Например, 
в сплаве х состав жидкости перемещается по прямой ху. После этого со­
став жидкости изменяется по линии двойной эвтектики е хР ,  так как выпа­
дает двойная эвтектика A  +  V .  Когда состав жидкости переместится в точку 
Р ,  начнется тройная перитектическая реакция A + L p - > - V + C .  Если состав 
сплава лежит левее линии V C  (сплав а-), то этой реакцией закончится заг 
твердевание, т. е. реагент L v будет полностью израсходован. Если же со­
став лежит правее V C  (в области V P C ) ,  то на перитектическую реакцию 
израсходуется все количество фазы А ,  а жидкость L p  останется в избытке 
и из нее при дальнейшем охлаждении выпадает двойная эвтектика V + C ,  
а состав этой жидкости будет меняться по линии Р Е  до точки Е .  После 
этого произойдет эвтектическое превращение L e~*V + В  +  С ,  которым закон­
чится затвердевание. Сплавы области Ле4Р затвердевают так же, как 
только что рассмотренные, с той лишь разницей, что за выпадением Л сле­
дует выпадение двойной эвтектики А  +  С  вместо V + C .  В сплавах области 
е ,  V P  сначала выпадает V ,  затем двойная эвтектика A  +  V ,  после чего про­
текает тройная перитектическая реакция, которой заканчивается затверде­
вание в области e xVr. Затвердевание сплавов области Се4Р начинается 
с выделения С, затем следуют выпадение эвтектики А  +  С  и перитектическая 
реакция. Ею заканчивается затвердевание в сплавах области C e 4 g .  В спла­
вах же области C g P  при перитектической реакции полностью расходуется 
фаза Л и до конца затвердевания из жидкости L p  выделяются эвтектики 
V + C  и V + C + B .

Из изложенного можно заключить, что затвердевшие сплавы области 
А УС состоят из фаз А ,  V  и  С ,  а  сплавы области V B C  — из фаз V ,  В  и С, 
как и на диаграмме со стойким химическим соединением без перитектиче- 
ского превращения.

На рис. 177 приведены изотермические сечения диаграммы, проекция 
которой показана на рис. 175. В данном случае температура Тх ниже тем­
ператур затвердевания всех твердых фаз (Л, В ,  С )  и соединения V  и тем­
ператур двойных эвтектик V + A  и V + B .  Она выше температур двух других 
двойных и более легкоплавких эвтектик (А +  С и С + В ).  Поэтому в разрезе 
имеются две трехфазные области — L + A  +  V  и L + B + V ,  четыре двухфаз­
ные— L + A ,  L + B ,  L + C  и L  +  V  и одна однофазная — L.

Температура Т2 ниже Тх и ниже температуры образования более лег­
коплавкой эвтектики А  +  С ,  поэтому в сечении появляется еще одна трех­
фазная область L + A  +  C .  Остальные области те же, что и при Т {. Из 
рис. 177 видно, что Г3— это температура тройной перитектики. Здесь при­
веден разрез, соответствующий началу перитектического превращения. 
Область L + A ,  сужающаяся при переходе от Г, к Т 2 , при Г3 полностью вы­
родилась в прямую А Р ;  области L + A  +  V  и L + A  +  C  разделены этой пря­
мой. С течением времени при Т3 перитектическое превращение закончится 
и четырехугольник A V P C  разделится линией V C  на два треугольника: A V C  
(Л +  У +С ) и V C P  ( L p  +  C + V ) .  Видно, что Т3 выше температуры самой 
легкоплавкой двойной эвтектики В + С ,  Т л  ниже нее и в соответствующем 
разрезе имеется область L + B  +  C .  При Г4 все сплавы области A V C  уже
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Рис. 177. Изотермические разрезы диаграммы рис. 175 при различ­
ных температурах

полностью затвердели. Как уже указывалось, затвердевание заканчивается 
при температуре тройной перитектики.

Двухфазные области заштрихованы расходящимися прямыми, каждая 
прямая — это конода. Можно воспользоваться правилом центра тяжести, 
если состав сплава лежит в трехфазной области. Все такие области и в дан­
ном случае представляют собой линейные конодные треугольники.

Наличие двойного нестойкого химического соединения и отсутствие 
растворимости в твердом состоянии

Как показано на рис. 178, такая система ограничена двумя эвтектическими 
системами (А —С и В—С) и одной с перитектикой (А—В ). В системе А — 
В  есть двойная эвтектика М —В .  В тройной системе существуют твердые фазы 
А ,  В , С, нестойкое соединение М  и жидкая фаза L .

На рисунке горизонтальная проекция пространственной тройной диаг­
раммы равновесия дана в плоскости основания соответствующей трехгран­
ной призмы.

Диаграмма содержит две изотермические плоскости, эвтектический тре­
угольник М В " С  (затушеван) и перитектический четырехугольник Л ' М ' Р ' С '  
(заштрихован). Каждая из этих плоскостей соответствует четырехфазному 

равновесию. При эвтектической температуре жидкость состава Е  находится 
в равновесии с тремя твердыми фазами: М ,  В  и С. Идет реакция L e ^ M +  
-ЬВ + С.

При перитектической температуре, которая выше эвтектической, в про­
цессе охлаждения жидкость состава Р  соединяется с твердой фазой А  и 
в результате этого образуются твердые фазы М  и С :  L P + A * ± M + C .

Поскольку состав твердых фаз, выпадающих из жидкости, известен 
(А , В ,  С  и М ) ,  можно точно определить изменение ее состава при затвер-
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девании. Воспользуемся для этого проек­
цией диаграммы (рис. 179).

В сплавах 1 и 2 сначала выпадает 
фаза А и состав жидкой фазы, изменяясь 
по прямой, проходящей через вершину А , 
приближается к точке а  на кривой двой­
ной эвтектики. При дальнейшем пониже-

С  ' С

Рис. 178. Диаграмма равновесия А—В—С Рис. 179. Проекция на концентрационный
с нестойким химическим соединением треугольник диаграммы, приведенной на

рис. 178

нии температуры выпадает эвтектика А + С  и состав жидкости изменяется 
по кривой а Р .  При достижении ею состава Р  происходит тройная перитек­
тическая реакция L p + A — > M + C .  Видно, что в сплаве 1, лежащем в тре­
угольнике А М С ,  этой реакцией заканчивается затвердевание, так как ж ид­
кость Lp полностью израсходуется на эту реакцию, а твердая фаза А ,  
выпавшая ранее, останется в избытке. Наоборот, в сплаве 2 ,  лежащем 
в треугольнике М Р С ,  будет израсходована фаза А  и останется в избытке 
жидкость состава Р .  При дальнейшем охлаждении сплава она будет ^менять 
свой состав по кривой Р Е  и из нее будет выпадать двойная эвтектика М  +  С .  
При достижении жидкостью состава £  из нее (при постоянной температуре) 
выпадет тройная эвтектика М + В + С ,  и этим закончится затвердевание. 
Затвердевание сплава 3 отличается от затвердевания сплава 1 тем, что при 
выпадении фазы А  состав жидкости достигает точки Ь (на линии п Р )  и 
при дальнейшем охлаждении протекает двойная перитектическая реакция 
L + A - + M .  Когда жидкость примет состав Р ,  начнется тройная перитектиче­
ская реакция L p + A - > - M + C ,  при которой полностью израсходуется жидкость 
и сплав затвердеет в виде трехфазной смеси А + М  +  С .  В сплаве 4  (в тре­
угольнике М Р С )  сначала протекают те же процессы, однако при темпера­
туре тройной перитектики исчезает фаза А  и остается жидкость L v . Из этой 
жидкости при охлаждении выпадает двойная, а затем тройная эвтектика, 
и затвердевание заканчивается, как в сплаве 2 .  В сплаве 5 также сначала 
выпадает А ,  состав жидкости доходит до точки Ь, затем протекает двойная 
перитектическая реакция (образуется соединение М )  и жидкость изменяет 
свой состав от Ь  до с .  Так как точка с лежит на прямой М 5 ,  то из жид­
кости при дальнейшем' охлаждении выпадает фаза М  и состав жидкости 
изменяется по прямой c d .  Точка 5  лежит вне четырехугольника А М Р С ,  по­
этому в соответствующем сплаве протекает только двойная перитектическая 
реакция. Тройная перитектическая реакция L P + A - * - M + C  невозможна из-за 
того, что состав жидкости не перемещается в точку Р .  После достижения
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точки й из жидкости выпадают двойная и тройная эвтектики, как в сплаве 
4 или 2. Сплав 6 затвердевает, как сплав 1, с той лишь разницей, что 
в первую очередь выпадает фаза С. Таким же образом различается затвер­
девание сплавов 7 и 2. Другие сплавы этой системы, состаз которых лежит 
правее ломаной пРС, затвердевают, как эвтектические сплавы (см. рис. 166).

Система с неограниченной растворимостью в твердом состоянии

Такая тройная система образуется, если все три компонента, входящие 
в нее, изоморфны и попарно образуют двойные системы с неограниченной 
растворимостью. На рис. 180 показана соответствующая пространственная 
диаграмма с вертикальными сечениями: ВХ  — угловым и VZ — параллель-

Рис. 180. Диаграмма равновесия системы 
А—В—С (вверху) и вертикальные раз­
резы (внизу): а — угловой разрез через
вершину В\ б — разрез, параллельный 
стороне СВ

Рис. 181. Изменение состава жидкой L и 
твердой а  фаз в процессе затвердевания
сплава

ным стороне ВС (выполнены штриховыми линиями на диаграммах сверху). 
Изменение фазового состояния при затвердевании сплава произвольного 
состава X  в условиях равновесия показано на рис. 181. При температуре 
Т1 (пересечение вертикали X  с поверхностью ликвидуса) начинается затвер­
девание. При этой температуре жидкость L\ (состава X) находится в рав­
новесии с твердым раствором cti, количество которого равно нулю. В про­
цессе затвердевания состав жидкости изменяется по кривой, лежащей на 
поверхности ликвидуса L1Z.2Z.3L4, причем он непрерывно удаляется от исход­
ного состава X. В данном случае (см. рис. 181) жидкая фаза обогащается 
наиболее легкоплавким компонентом С и количество ее уменьшается. Твер­
дый раствор изменяет свой состав в направлении от а, к аг по кривой 
а ^ а зс ц , лежащей на поверхности солидуса. При этом его состав прибли­
жается к составу X, а количество его увеличивается. В начале затвердева­
ния твердый раствор состава cii обогащен наиболее тугоплавким компо­
нентом В. Состав а 4 совпадает с X  (как и Lt). Точки L и а попарно 
соединены конодами, параллельными плоскости треугольника ABC  и проходя­
щими через вертикаль X. Эти коноды не лежат в одной вертикальной плос­
кости. Непрерывно изменяя свое направление при охлаждении (или нагреве),
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конода вращается вокруг вертикали X. Это хорошо видно на горизонталь­
ной проекции в плоскости концентрационного треугольника (рис. 181). Про­
екции линий ликвидуса (L iL2L3L )̂ и солидуса (о^агазоц) показаны сплош­
ными, проекции конод — штриховыми. Каждая конода делится основанием 
вертикали X  на два отрезка, которые пропорциональны относительным ко­
личествам фаз L и а, находящихся в равновесии.

Из диаграммы рассматривавши системы невозможно графически опре­
делить составы жидкой и твердой фаз в процессе кристаллизации. Поэтому 
для практического использования диаграммы тройных систем с твердыми 
растворами состав фаз определяют экспериментально. При каждой темпе­
ратуре необходимо установить состав только одной из фаз (жидкой или 
твердой). Состав другой фазы можно определить с помощью коноды, про­
веденной через точки, характеризующие состав взятого сплава (X на рис. 
181) и известный состав одной из фаз.

Горизонтальные проекции линий изменения состава жидкой и твердой 
фаз на рис. 181 расположены таким образом, чтобы продолжение линии

Рис. 182. Изотермические разрезы 
диаграммы, приведенной на 
рис. 181. По правилу рычага (ко­
ноды даны штриховыми линиями) 
можно определить состав и отно­
сительные количества фаз а и L

Z.4L, не пересекало кривую спец, а продолжение a ia 4 — кривую L^Lf. В про­
тивном случае получится, что в равновесии находятся не две, а три фазы, 
что в данной системе невозможно.

На рис. 182 показаны горизонтальные сечения рассматриваемой системы 
при охлаждении в интервале затвердевания от Т\ до Т4. Расположение об­
ластей L ,  а  и Ь + а  не требует пояснений. Здесь же помещены коноды для 
сплава в соответствии с рис. 181. Из этого построения видно, что Т: и 
Т4 -— температуры начала и конца затвердевания соответственно.

О г р а н и ч е н н а я  р а с т в о р и м о с т ь  в  т в е р д о м  с о с т о я н и и

В тройной системе ограниченная растворимость получается тогда, когда она 
имеется по меньшей мере в одной из бинарных систем, составляющих дан­
ную систему.

Рассмотрим сначала случай, когда имеются граничные т в е р д ы е  р а с т в о р ы  
в  о д н о й  д в о й н о й  и неограниченная растворимость в двух других. На рис. 183 
показана пространственная модель соответствующей диаграммы равновесия. 
Для упрощения принято, что растворимость в твердом состоянии не зави­
сит от температуры. На базовой плоскости модели изображена горизонталь­
ная проекция пространственной диаграммы. Линия e f  — это проекция линии

* Буквами L x и а 4 обозначена одна и та ж е точка пересечения проек­
ций линий ликвидуса и солидуса.
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Рис. 183. Диаграмма равновесия А—В~С  Рис. 184. Проекция на концентрационный
с ограниченной растворимостью в твер- треугольник диаграммы рис. 183
дом состоянии в системе А—В

двойной эвтектики. Область а +  р представляет собой полуцилиндрическое 
пространство. Поверхность ликвидуса состоит из двух частей, пересекаю­
щихся по линии двойной эвтектики. М ежду поверхностями ликвидуса и 
областью а + р  имеется трехфазная область L + a + p .

На рис. 184 показано изменение фазового состояния при затвердевании 
сплава состава х, состоящего в твердом виде из двух фаз а и р .  Сначала 
при охлаждении из жидкости выделяется избыточная фаза а. Ее первона­
чальный состав показан точкой s. В процессе затвердевания он изменяется 
по кривой sm, а состав жидкой фазы — по хр. Точка р лежит на линии 
двойной эвтектики, поэтому по достижении жидкостью состава р из жид­
кости наряду с фазой а начинает выделяться и фаза р. Ее первоначальный 
состав указан буквой п. Как видно из рисунка, фазы р состава п нулевое 
количество, так как точка х лежит на стороне тр конодного треугольника 
тар. При дальнейшем охлаждении сплава состав жидкости изменяется по 
линии ef от р к р', а состав твердых фаз — по линии ограниченной раство­
римости от т к т' и от п к п' (для 
фаз а и Р соответственно). При тем­
пературах, при которых точка х ле­
жит внутри конодного треугольника, 
существует равновесие L +  a +  p. Его 
можно количественно охарактеризо­
вать, пользуясь правилом центра тя­
жести. При более низкой температу­
ре, при которой точка х лежит на 
стороне т'п' треугольника т'п'р', 
затвердевание заканчивается: жид­
кости состава р' нулевое количество, 
а количественное соотношение фаз a 
и Р по правилу рычага составляет 
х п ': хт!. В сплаве х фазы а  больше, 
чем фазы р, так как он лежит слева 
от линии ef.

Что касается затвердевания од­
нофазных сплавов, состав которых

Рис. 185. Изотермический разрез диа­
граммы рис. 183
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Рис. 186. Вертикальный разрез ck (снизу) Рис. 187. Диаграмма равновесия А—В—С
диаграммы, изображенной на рис. 183 с ограниченной растворимостью в твер­

дом состоянии в системах А—В и В—С
(п. л., п. с. и п. р.— поверхности ликви­
дуса, солидуса и растворимости в твер­
дом состоянии)

находится за пределами полукруга arb, то к нему относится все сказанное
о затвердевании в системе с неограниченной растворимостью (с. 173).

Для полноты характеристики рассматриваемой диаграммы на рис. 185 
приведен горизонтальный разрез при температуре ниже эвтектической темпе­
ратуры в двойной системе. Разрез проходит через трехфазную область, 
изображенную на рис. 184. Эта область, как у ж е ’ указывалось, ограничена 
прямыми линиями. Прямые линии в двухфазных областях — это коноды, 
положение которых находят при помощи специально поставленных экспе­
риментов. В отличие от систем, в которых нет твердых растворов, наличия 
пространственной диаграммы недостаточно для проведения конод в двух­
фазных областях. На рис. 186 показан вертикальный разрез, параллельный

стороне АВ. Линии тп и ns лежат на 
CL поверхностях начала, а линия ms  —  на

поверхности конца выпадения двойной 
эвтектики. Линии рп и qn лежат на по­
верхностях ликвидуса, а линии trn и 
us —  на поверхностях солидуса одно­
фазных сплавов. Отрезки Т\ и Ti харак­
теризуют интервалы затвердевания од­
нофазных сплавов: с в двойной системе 
А —С и к в системе В—С. Необходимо 
отметить, что в горизонтальном разрезе 
трехфазная область обязательно ограни­
чена прямыми, в то время как в верти­
кальном разрезе она ограничена в об­
щем случае кривыми линиями.

На рис. 187 показана тройная си­
стема другого типа с ограниченной рас­
творимостью в твердом состоянии. В этом 
случае граничные твердые растворы

Рис. 188. Строение трехфазной
области L + a +Э диаграммы рис. 187
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с с

с
Рис. 189. Изменение фазового состояния сплава, со­
став которого обозначен кружком, при затвердева­
нии и изотермические разрезы диаграммы рис. 187

имеются в двух  двойных эвтектических системах А —В и В—С, а в третьей 
системе А—С наблюдается неограниченная растворимость. На рисунке пока­
заны однофазные области L, а  и (5, двухфазные L + a , L + р  и a + P  и трехфаз­
ная область L +  a + p . Последняя в изолированной виде показана и па рис. 188. 
Видно, что поверхности начала и поверхность конца выпадения двойной 
эв'гектики образованы прямыми линиями. Эти образующие являются сторо­
нами конодных треугольников в изотермических сечениях этой области. Вер­

шина тупого угла треугольника лежит на линии двойной эвтектики (ete2 на 
рис. 187) и соответствует составу жидкой фазы, находящейся в равновесии 
с фазами а и р. Две другие вершины каждого конодного треугольника- дают 
состав а и р .  Они лежат на линиях ab и cd (см. рис. 187 и 188). Из рис. 187 
видно, что растворимость в твердых растворах а и Р увеличивается с темпе­
ратурой. На рис. 189 показан ряд последовательных изотермических сечений 
рассматриваемой системы при понижающихся температурах (от Тi до Т7). 
В этом случае эвтектическая температура в системе А —В выше, чей в си­
стеме В—С (Tex> T e2). Из приведенных на рис. 189 сечений видно, что 
Т ,> Т  ,и Тт<Те«. Температуры Тъ Т3, Г4, Т5 и Т6 лежат между Те, и Тег  На 
рис. 189 можно проследить затвердевание сплава, состав которого обозначен 
кружком. Сплав содержит приблизительно 28 % С, 36 % В и 36 % А. При Т\ 
сплав жидкий, при Т2 начинается выпадение избыточной фазы а (кружок на 
границе области L + a ) . При Ti начинается выделение фазы Р (кружок ле­
жит на стороне a 4L4 конодного треугольника). При Тъ уже выпало заметное 
количество эвтектики а + р . При Ts затвердевание закончено, кружок нахо­
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дится на стороне а 6Рв. При T̂  состав фаз а и 
Р изменился вследствие понижения раство­
римости ,с температурой. Количественное 
соотношение фаз определяется конодой а 7р7. 
Вертикальный угловой разрез через вершину 
В и рассмотренный сплав х приведены на 
рис. 190. Видно, что в жидком сплаве х при 
охлаждении сначала выделяется фаза а, затем 
двойная эвтектика а +  Р (в трехфазной обла­
сти a + P + L )  и далее в твердом сплаве изме­
няется состав фаз а и р.

Встречается еще один случай ограничен­
ной растворимости в тройной системе, анало­
гичный только что рассмотренному. И в дан­
ном случае наблюдаются неограниченная 
растворимость в твердом состоянии в одной из 
бинарных систем (допустим А—В) и ограни­
ченная растворимость в системах А—С и В—С. 

Отличие от уже рассмотренной тройной системы состоит только в том, что эти 
две системы не эвтектического, а перитектического типа (рис. 191, а). Кроме 
тройной модели, а на рисунке показан угловой разрез W—В (рис. 191,6).
В модели перитектического типа, как и в эвтектической, кроме поверхностей
ликвидуса, солидуса и ограниченной растворимости в твердом состоянии, име­
ется трехфазная область L + a + p . Различие заключается в том, что трехфаз­
ный криволинейный треугольник L + a + p  обращен тупым углом не кверху, как 
в эвтектической модели, а книзу. На рис. 191, в даны горизонтальные сечения 
перитектической диаграммы при понижающихся температурах Ти Г2, Тъ, Г4 и 
Тъ. Видно, что Т\ выше температурного интервала перитектического превраще­
ния, Ti—Г4 лежат внутри этого интервала, а Т5 ниже его. При Г5 все сплавы 
уже затвердели. Пользуясь методов, описанным выше (см. рис. 189), можно 
и в данном случае проследить за фазовыми превращениями в сплавах пери­
тектической системы.

Рис. 190. Вертикальный угло­
вой разрез через вершину В 
диаграммы, приведенной на 
рис. 187

(X+J3+L д

Рис. 191. Тройная диаграмма равновесия А—В—С 
с ограниченной растворимостью в твердом состоя­
нии в двух двойных системах А—В и В—С пери­
тектического типа (а), ее вертикальный (б) и го­
ризонтальные (б) разрезы



Рассмотрим случай ограниченной растворимости в тройной системе, 
в которой все три двойные системы обладают ограниченной растворимостью 
и образуют эвтектики. На рис. 192 показаны пространственная модель 
такой системы и ее проекция на горизонтальную плоскость (в основании 
модели). Как видно, эта трехмерная диаграмма похожа на тройную эвтек-

В

Рис. 192. Диаграмма равновесия А—В—С 
с ограниченной растворимостью в твер­
дом состоянии в двойных системах А—В, 
В - С  и С -А

Рис. 193. Проекция на концентрационный 
треугольник диаграммы, приведенной на 
рис. 192, и ее вертикальный разрез гпп

тическую диаграмму с отсутствием растворимости в твердом состоянии 
(см. рис. 166).

На рис. 193 в треугольнике ABC  дана полная горизонтальная проек­
ция, которая также похожа на проекцию более простой диаграммы с трой­
ной эвтектикой (см. рис. 168). Линии двойной эвтектики е,Е егЕ и еъЕ 
получаются в результате пересечения поверхностей ликвидуса. По пунктир­
ным прямым аЕ, ЬЕ и сЕ на рис. 193 пересекаются поверхности начала вы­
падения разноименных двойных эвтектик (а—у  с а —р, а —(3 с (5—у  и р—у 
с  y—а), как на рис. 168. Эти поверхности тоже линейчатые, т. е. образо­
ваны прямыми линиями. Имеется, однако, ряд отличий. В рассматриваемой 
диаграмме есть три фазовые области граничных тройных твердых раство­
ров а, р и у на основе компонентов А, В, С. В данном случае трехкомпо- 
нентные сплавы не содержат фаз А, В и С; их место занимают а, р и у, 
которые совместно или попарно, а также вместе с жидкой фазой образуют 
гетерогенные области. Двухфазное равновесие в областях L + a , L + p  и L + y  
двувариантно (С = 3 + 1 —2) и поэтому при изотермическом сечении на по­
верхностях ликвидуса и солидуса появляются сопряженные линии, которые
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в

Рис. 194. Изотермические 
в системах А—В, В—С и 
и В—С (б)

могут быть соединены конодами. На рис. 192 такие сечения в области 
L + y  даны при двух температурах.

Аналогичные области (L + a  и L + P ) видны в изотермическом сечении 
(рис. 194, а), проведенном выше температуры наиболее тугоплавкой эвтек­
тики в двойной системе (Л—С). Здесь наряду с тремя двухфазными обла­
стями имеются четыре однофазные области: а, р, у  и L. При более низкой 
температуре в сечении появляются также трехфазные области. Так, на 
рис. 194,6 видны две трехфазные области ( L + a + y  и L + P + y ) , которые 
соответствуют выпадению двойных эвтектик a + у  и Р + у . Легко понять, что 
температура сечения на рис. 194,6 выше температуры Те, и ниже двух 

других эвтектических температур (Те, и Т е , ) .  В сечении при температуре 
ниже Те,  (эвтектика в системе Л—В),  но выше температуры тройной эвтек­
тики Е,  образуются три трехфазные области L + a + p , L + p + y  и L + y + a ,  
что видно из рис. 195, а, аналогичного рис. 171. Различие заключается в появ­
лении трех однофазных областей: а, р и у  и трех двухфазных: а + р , у + Р  
и а + у .

Трехфазная область L + a + y  показана на рис. 196. Для наглядности 
в тройной диаграмме удалены поверхности ликвидуса, передняя часть диа-

Рис. 195. Изотермические разрезы диаграммы рис. 192: а — при температуре образова­
ния трех двойных эвтектик; б — ниже температуры тройного эвтектического превра­
щения

разрезы диаграммы рис. 192 выше эвтектических температур 
С—А (а) и ниже эвтектических температур в системах А—С
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граммы (В + С ) и поверхности 
двойной эвтектики а + р  и 
р + 7 . При таком построении 
поверхности начала выпаде­
ния двойной эвтектики 
а + у (а 'е ъ'с'ЬЕаа') хорошо вид­
ны. Видна также поверхность 
конца выпадения эвтетики а + р  
(слева — a fg d ) . Трехфазная 
область L + a + V  начинается на 
линии двойной эвтектики 
(а'е3'с') в системе А + С  и 
представляет собой фигуру 
треугольного сечения. Основа­
нием этой фигуры служит 
треугольник* аЕЬ, лежащий в 
плоскости тройной эвтектики.
Изотермические сечения этой 
области показаны конодными 
треугольниками, вершины ко­
торых е", е"' лежат на линии 
двойной эвтектики е3'Е трой­
ной системы. Один из конод- 
ных треугольников с вершиной 
е" заштрихован. Пунктирные 
основания этих треугольников 
соединяют точки, соответст­
вующие составам фаз а  и у, 
а стороны, нанесенные сплошными линиями, соответствуют составам жидкой 
фазы и твердых растворов а  и у. находящихся в равновесии. Эти сплошные 
линии лежат на поверхности двойной эвтектики а + у .

Сечение ниже температуры тройной эвтектики показано на рис. 195, б. 
Двухфазные области заштрихованы конодами. Для определения количества 
каждой из трех фаз (а, р или у )  в трехфазных сплавах следует воспользо­
ваться правилом центра тяжести. Состав каждой из фаз (a, Р или y) во 
всех трехфазных сплавах после затвердевания одинаков и определяется 
вершиной трехфазного треугольника на рис. 195,6, который является конод- 
ным. Можно воспользоваться приемов, описанным выше (рис. 168), для 
приблизительного определения количества структурных составляющих. При

этом вместо концентрационного тре­
угольника А—В—С нужно воспользо­
ваться конодным треугольником a —р— 
у на горизонтальной проекции диа­
граммы (см. рис. 192).

На рис. 193 приведено вертикаль­
ное сечение по линии тп, параллельной 
стороне АС. Отличие от аналогичного 
сечения в более простой системе (см. 
рис. 172, а) заключается в появлении 
двухфазных областей справа и слева 
(а + р  и Y +P) и своеобразии областей 
L + a + p  и L + P + y  (вместо L + A  +  B и 
L +  B + C ) .  Следует обратить внимание 
на то, что в данном случае предель­
ная растворимость в твердом состоянии 
почти не зависит от температуры.

Во многих реальных случаях это 
не так. В качестве примера на рис. 197 
приведена проекция диаграммы для си­
стемы с заметно повышающейся при

С

Рис. 197. Проекция на концентрацион­
ный треугольник тройной диаграммы 
равновесия с зависящей от темпера­
туры растворимостью в твердом со­
стоянии
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нагреве растворимостью. Сплошными линиями нанесены фазовые области 
при более высокой температуре и пунктирными — при более низкой. Видно, 
что однофазные области а, р и у расширяются, а трехфазная область а +  
+  (5 + 7  (kmti) сужается при нагреве.
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ВТОРАЯ ЧАСТЬ

Во второй части учебника изложены вопросы металлографии сплавов, при­
меняемых на практике. Важнейшими среди них являются сплавы на основе 
железа, алюминия, меди, никеля, титана и некоторых других металлов. 
Развитие производства тех или иных сплавов определяется запросами бы­
стро развивающейся техники, для которой необходимы новые материалы 
с разнообразными физическими, механическими и химическими свойствами. 
В круг широко применяемых материалов постепенно вовлекаются все но­
вые и новые металлы и сплавы на их основе. Так было со сплавами алю­
миния и титана, так происходит сейчас со сплавами на основе тугоплавких 
металлов и со сплавами на основе бериллия и циркония. Быстрый рост 
потребностей в новых сплавах приводит к усовершенствованию методов их 
производства, что в свою очередь обеспечивает удешевление и более широ­
кое их применение. При разработке новых сплавов и оценке перспектив их 
применения следует учитывать распространенность металлов в природе:

Металл Количество,
%

Металл Количество, Металл Количество,

Алюминий 8 , 8 Медь 0 ,0 1 Вольфрам 1 • ю - 4

Железо 5,1 Никель 0,008 Сурьма 4 - 10" 5

Магний 2 ,1 Цинк 0 , 0 2 Серебро М О " 5
Титан 0 , 6 Кобальт 0,003 Осмий 5 - 1 0 - 6
Марганец 0,09 Свинец 0,0016 Палладий М О - 6

Хром 0 , 0 2 Ниобий 0 , 0 0 1 Золото 5 - 10- 7

Цирконий 0 , 0 2 Молибден з - ю - 4 Платина 5 - 10- 7
Ванадий 0,015 Тантал 2 - 1 0 ~ 4 Иридий 1 - 1 0 ~ 7

Описание фазового состояния и структуры сплавов базируется на об­
щих закономерностях металлографии, описанных в первой части книги. 
Однако металлография развивалась в тесной связи с требованиями прак­
тики, поэтому многие металлографические закономерности были найдены 
при изучении обработки и применении сплавов на практике. Так, основные 
закономерности мартенситного превращения были выявлены при изучении 
закалки стали, закономерности распада пересыщенных твердых растворов — 
при изучении ее отпуска и старения алюминиевых сплавов, закономерности 
упорядочения — при изучении магнитных сплавов на никелевой и кобальто­
вой основе и т. д.

Г л а в а  1
Ж ЕЛЕЗО И ЕГО СПЛАВЫ

Сплавы ж елеза наиболее широко распространены. Основные из 
них — сталь и чугун. О хозяйственном потенциале каж дой боль­
шой страны можно судить по производству и потреблению 
стали и чугуна.

Исторически широкое развитие производства стали и чугуна 
определялось распространенностью  в земной коре железны х 
руд, их дешевизной и легкой восстановимостью. Наиболее в а ж ­
ное свойство ж елеза, обусловивш ее его преимущественное при­
менение на практике,— это его способность значительно упроч­
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няться в результате аллотропического превращ ения. Особенно 
сильно упрочняются сплавы  ж елеза с углеродом как легирован­
ные другими элементами, так  и не легированные.

1. Чистое железо

Чистое ж елезо (атомный номер 26; атомная масса 55,85;- элект­
ронная структура l s 22s22p63s23p63a!64s2) — это переходный ф ер­
ромагнитный металл. Ж елезо  сущ ествует в двух аллотропиче­
ских модификациях. Н иж е 910 и выше 1401 °С до температуры 
плавления стабильно a -железо (Fett) с объемноцентрированной 
кубической решеткой, между 910 и 1401 °С — у _желез°  (F e7) 
с гранецентрированной кубической решеткой. М одификацию а- 
ж елеза, стабильную  выше 1401 °С, обозначаю т символом F e e. 
По существу F ea' и F e 6 — это одна и та ж е модификация ж е­
леза. К ак будет видно в дальнейш ем, под влиянием раствори­

мых примесей температурные 
области а- и 8 -ж елеза могут 
сближ аться и при определенных 
концентрациях примесей д аж е  
смыкаться, образуя одну темпе­
ратурную  область твердого рас­
твора на основе а-ж елеза .

Чистое ж елезо, содерж ащ ее 
99,9917 % Fe и только 0,0083 % 
примесей, имеет твердость по 
Бринелю  490 М П а, плотность 
7,874 т/м3, намагниченность на­
сыщения 0,1714 Тл, коэффици­
ент линейного расш ирения 
1 1,7 • 10—6 К-1, удельное электри­
ческое сопротивление 97 нОм • м, 
температурный коэффициент
электросопротивления 6,5 X 
X Ю~ 3 К-1, модуль Юнга
21 • 105 М П а. Чистое ж елезо п л а ­

стично, имеет серебристо-белый цвет. М икроструктура его по­
казан а на рис. 198; видны границы зерен и составляю щ их их 
блоков.

Технически чистое ж елезо содерж ит небольшие количества 
примесей, естественных его спутников, попадаю щих в него из 
руды или из топлива и воздуха при выплавке. Среди них пре­
ж де всего нужно назвать С, Мп, Si, S, Р , О, N, Н, Си, Cr, Ni. 
Твердость технически чистого ж елеза, содерж ащ его 99,9 % Fe, 
значительно выше, чем химически чистого; она равна приблизи­
тельно 900 М П а. М еханические свойства: а в =  300ч-350 М П а, 
б ==35-4-40 %, г(з =  654-70 %• Границы зерен у технически чи­
стого ж елеза толще, чем у химически чистого, полученного в ла- 
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боратории; в техническом ж елезе содерж атся включения, не­
растворимые в твердом состоянии. :

В дальнейш ем приняты следующие значения температур °С:

К и п е н и я ................. ........................................................  3200
Плавления (Ts) ............................... ... .............. 1539
Превращения а  у  при нагреве (Л3) . . . .  910
Превращения 8 ) при нагреве (Л4) . . 1401
Точка Кюри (Л2) ................................................... 770

В отличие от ферромагнитного a -ж елеза парамагнитное а- 
ж елезо обозначают буквой «бета» — (3-железо (Fep ). При пре­
вращении в точке Кюри Л 2 пространственная реш етка не
меняется, модификация 
у-ж елезо неферромагнит­
ная.

Н а рис. 199 приведены 
кривые нагрева и охлаж де­
ния, получаемые при тер­
мическом анализе чистого 
ж елеза.

Температуры Ts, Л 4 и Аз 
при нагреве леж ат выше, 
чем при охлаждении. Это 
явление, называемое тер­
мическим гистерезисом, 
объясняется общей теорией 
кристаллизации (см. с. 82): фазовы е переходы при этих тем­
пературах осущ ествляются диффузионным путем с помощью 
образования зародыш ей и их роста. Величина термического ги­
стерезиса растет при увеличении скорости нагрева и охлаж де­
ния. Точка Л 2 (770 °С) не имеет термического гистерезиса: она 
неизменна при нагреве и охлаждении, так  как  магнитное пре­
вращ ение не связано с перемещением атомов, а вызывается из­
менением взаимодействия магнитных моментов электронов. Это 
фазовое превращ ение второго рода.

Критические точки при нагреве обозначают буквой с, а при 
охлаждении — г (Лс4> Л г 4, Лс3> Л г 3, Лс2 = Л г 2).

Д. К. Чернов в конце XIX века по виду излома, пластично­
сти, свечению в нагретом состоянии и другим физическим при­
знакам  определил, что в точке Л 2 в отличие от точки Л 3 нет 
структурных изменений, т. е. нет аллотропического превращ е­
ния. Это положение оспаривалось французским ученым Осмон­
дом, который проделал термический анализ и точно для того 
времени определил критические точки технического ж елеза (Л2 
и Л3). Он считал, что в точке Л 2, как и в точке Л3, происходит 
аллотропическое превращение. По виду кривых термического 
анализа (см. рис. 199) трудно заметить, что в точке Л 2 оста­
новки нет, а имеется только очень пологий наклон кривой, 
похожий на остановку, как обычно при превращ ениях второго

г
Рис. 199. Кривые термического анализа при 
нагреве и охлаждении чистого железа



рода. Теплота превращ ения в точке Л 2 д аж е несколько больше, 
чем в точке Л 3. Существенно, однако, что в точке Л 3 при алло­
тропическом превращении теплота выделяется (или поглощ а­
ется) при постоянной температуре, а в точке Л 2 (магнитное 
п ревращ ен и е)— в узком интервале температур несколько ниже 
А 2- Рентгенографические данные, полученные Вестгреном и 
Л инде в 1921 г., показали, что прав был Д. К. Чернов. Н а рис. 
200  приведена зависимость удельного объема ж елеза от тем ­
пературы. Удельный объем, а следовательно, и период решетки 
ж елеза (а, р и б), характеризую тся плавной кривой, наклон 
которой определяется коэффициентом линейного расширения, 
у-ж елезо выделяется меньшим удельным объемом; соответствую­

щий наклон указы вает на 
больший коэффициент р ас­
ширения у-ж елеза. Отсюда 
видно, что действительно су­
ществуют только две алло­
тропические разновидности 
ж елеза — а  и v- Разновид­
ности р и б имеют ту ж е про­
странственную решетку, что 
и a -железо. Видно такж е, 
что в точке А 2 нет аллотро­
пического превращения.

При температуре равно­
весия двух разновидностей 
ж елеза (а  и v) соответст­

вующие им элементарны е ячейки различаю тся приблизительно 
в два раза , так  как  в ячейке О Ц К  (a -ж елезо) содерж атся два 
атома, а Г Ц К  (v-ж е л е зо )— четыре. При 910 °С (точка Л 3) пе­
риод решетки a -ж елеза равен приблизительно 0,29 нм (2,90 А), 
а у-ж елеза — 0,365 нм (3,65 А). При возведении этих величин 
в третью степень получим объемы элементарны х ячеек — при­
близительно 0,024 и 0,0475 нм3 (24,0 и 47,5 А3) соответственно. 
Отсюда видно, что при превращении а-*-у ж елезо становится 
более компактным (4 7 ,5 < 2 Х 2 4 ). Объемный эффект сж атия по 
этому приблизительному расчету равен —1% . Точные измере­
ния М. Г. Окнова и других авторов показали, что величина 
этого эф фекта составляет 0,75 %.

2. Диаграмма фазового равновесия Fe— С

В системе F e— С, кроме жидкой ф азы , представляю щ ей собой 
раствор углерода в жидком ж елезе, и двух твердых растворов 
углерода в а- и v -железе, содерж атся такж е графит и карбид 
ж елеза Fe3C, называемый цементитом.

Н а рис. 201 показана пространственная реш етка граф ита. 
Эта гексагональная реш етка имеет слоистый характер. Силы 
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ковалентной связи внутри каждого 
слоя велики; между слоями силы 
связи гораздо слабее (типа сил 
В ан-дер-В аальса), поэтому чешуй­
ки графита легко отделяю тся друг 
от друга.

Реш етка цементита (рис. 202) 
ромбическая, состоит из октаэдров, 
главны е оси которых расположены 
под некоторыми углами одна к дру­
гой. В центре каждого октаэдра 
расположен атом углерода. Атомы 
углерода и образую т ромбическую 
реш етку с осями а, b и с (см. рис.
202, б ). В октаэдре (рис. 202, а) 
шесть атомов ж елеза окруж аю т один атом углерода, и каждый 
атом ж елеза принадлеж ит двум октаэдрам , что соответствует 
атомному соотношению F e :C  =  3 : l .  И з соотношения молярных 
масс ( 3 x 5 6 + 1 2 ) :  12 видно, что цементита по массе в 15 раз 
больше, чем содерж ащ егося в нем углерода, т. е. процентное 
содерж ание по массе углерода в цементите (100: 15) равно 6,6 
(6 ) ° /о~ 6 ,7% . Цементит ферромагнитен и обладает м еталли­
ческой проводимостью. По-видимому, в соединении РезС пре­
обладает металлическая связь, а не ковалентная.

Твердые растворы углерода в y-Fe и a-Fe являю тся раство­
рами внедрения. В первом из них атом углерода находится 
в центре элементарной ячейки (куба), в которой может поме­
ститься сфера радиусом 0,41 г (г — радиус атома ж елеза). 
В реш етке a-Fe атом углерода находится в центре грани, где 
помещ ается сфера радиусом 0,29 г. Различие объемов этих эле-

Рис. 201. Пространственная ре­
шетка графита

а.

Рис. 202. Пространственная решетка цементита (а) и расположение 
в ней атомов углерода (б)
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ментарных сфер является причиной того, что растворимость
углерода в y-Fe значительно больше, чем в a-Fe. Твердый р ас ­
твор углерода в a-Fe имеет такую  ж е реш етку, что и чистое 
a-Fe, т. е. О Ц К  решетку, и назы вается ферритом. При высокой 
температуре такая  ф аза  назы вается 6-ферритом. Раствор угле­
рода в v-Fe имеет Г Ц К  реш етку и назы вается аустенитом. Если 
в равновесии с жидкой фазой, аустенитом и ферритом нахо­
дится графит, то равновесие является стабильным. В случае, 
когда в равновесии с этими ф азам и, т. е. растворами на базе 
ж елеза, находится цементит, равновесие является метастабиль- 
ным. В обоих случаях равновесию любого сплава Fe— С зад ан ­

ного состава соответствует ми­
нимум термодинамического по­
тенциала, но его минимальное
значение в случае стабильного 
равновесия меньше, чем в слу­
чае метастабильного равновесия.

Н а рис. 203 схематически по­
казано изменение свободной 
энергии в стабильной и метаста- 
бильной системе в функции со­
держ ания углерода при высо­
кой температуре, при которой 
в равновесии находится аусте- 
нит. Видно, что уменьшение сво­
бодной энергии (AF) должно 
приводить к распаду цементита 
(граф итизации). Видно такж е, 

что содерж ание углерода в аустените в стабильной системе 
(С') ниже, чем в метастабильной (С ). С казанное относится 
и к равновесию феррита с графитом или цементитом.

Н а рис. 204 показаны  линии метастабильного (сплошные) и 
стабильного (штриховые) равновесия. Д ублирование относится 
к тем линиям, которые характеризую т равновесие с участием 
цементита или граф ита (Г ). Это линии EF, CD, SE ,  Р К  и PQ. 
Ф азовые равновесия без участия этих ф аз описываются ли ­
ниями, которые не дублирую тся и относятся в равной мере
к обеим; системам — стабильной и метастабильной (АВ, ВС, 
А Н , NJ, Н В, GP, G S).  В металлографии встречаю тся и другие 
дублированные системы.

В диаграм м е равновесия Fe— С имеются следующие линии: 
в области затвердевания или  плавления:

А В  — линия ликвидуса (граница L +  6 ) ;
В С  — линия ликвидуса (граница области L + y ) \
CD — линия л и кви д у са 1 (граница области L +  Fe3C );

Рис. 203. Зависимость свободной энер­
гии ДF в системе Fe—С от содержа­
ния углерода для стабильного (7+ П  
и метастабильного (V+Fe3C) равно­
весий

1 Эта линия определена неточно, так как Fe3C при высоких темпер ату- 
рах очень неустойчив и распадается на Fe и С.
18S
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Рис. 204. Диаграмма фазового равновесия Fe—С стабильного (Fe—Г) и мета-
стабнльного (Fe—Fe3C)

C'D' — линия ликвидуса (граница области L +  Г );
А Н  — линия солидуса (граница области L + б);
Н В  — линия перитектического равновесия (при охлаж де­

нии соединение жидкости состава В  с б-фазой со­
става Н  и образование у-фазы  состава / ;  для сп ла­
вов участка H J  — линия солидус);

EF  — линия солидуса — линия эвтектического равновесия 
(аустенит состава Е, цементит, ж идкость С);

E 'F '  — линия солидуса — линия эвтектического равновесия 
(аустенит состава Е', графит, жидкость состава С' ) ; 

в области затвердевших сплавов-.
N H  — верхняя граница области равновесия б +  v (при ох­

лаж дении начало превращ ения б—>-у);
N J  — ниж няя граница области равновесия б + у  (при ох­

лаж дении конец превращ ения 6->~y);
GO — верхняя граница области равновесия (З +  у (при ох­

лаж дении начало выпадения из аустенита неферро­
магнитного феррита — (5-фазы);
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OS  — верхняя граница области равновесия а + у  (при ох­
лаж дении начало выпадения из аустенита ф ерром аг­
нитного феррита — а -ф а зы );

S E  — линия ограниченной растворимости Fe3C в аустените 
(у-ф азе);

S 'E '  — линия ограниченной растворимости графита в аусте­
ните (у-ф азе);

GP — граница области равновесия а ( Р ) + у  (при охлаж де­
нии конец превращ ения аустенита в ф еррит);

М О  — температура Кюри (при охлаждении переход нефер­
ромагнитного феррита в ферромагнитный; превра­
щение р-^-а);

Р К  — линия эвтектоидного равновесия (при охлаждении 
распад  аустенита состава 5  на феррит состава Р  и 
цем ентит);

Р 'К '  — линия эвтектоидного равновесия (при охлаждении 
распад аустенита состава S '  на феррит состава Р '  и 
гр аф и т);

PQ  — линия ограниченной растворимости цементита в ф ер­
рите.

Концентрации углерода (% по пассе),  соответствующие сле­
дую щ им  точкам пересечения указанны х л и н и й :

В —0 ,5 1 — содерж ание углерода в жидкой ф азе, нахо­
дящ ейся в равновесии с а- и ■у-фазами при 
перитектической температуре;

С— 4,3 — содерж ание углерода в жидкой ф азе, нахо­
дящ ейся в равновесии с аустенитом и це­
ментитом при эвтектической температуре;

С'—-4,25 — содерж ание углерода в жидкой ф азе, нахо­
дящ ейся в равновесии с аустенитом и гр а ­
фитом при эвтектической температуре;

Я —0,1  — предельное содерж ание углерода в б-фазе, 
находящ ейся в равновесии с аустенитом: 
и жидкой фазой при перитектической тем ­
пературе;

/ —0,16 — содерж ание углерода в аустените, находя­
щ емся в равновесии с б-фазой и жидкой ф а­
зой при перитектической температуре;

Е — 2,06 — предельное содерж ание углерода в аусте­
ните, находящ емся в равновесии с цементи­
том при эвтектической температуре;

Е '— 2,03 — предельное содерж ание углерода в аусте­
ните, находящ емся в равновесии с графитом 
при эвтектической температуре;

S —0,80 — содерж ание углерода в аустените, находя­
щ емся в равновесии с ферритом и цементи­
том при эвтектоидной температуре;
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S ' — 0,69 — содерж ание углерода в аустените, находя­
щемся в равновесии с ферритом и графитом 
при эвтектоидной температуре;

Р —0,025 — предельное содерж ание углерода, растворен­
ного в феррите, находящ емся в равновесии 
с аустенитом и цементитом при эвтектоид­
ной температуре (723 °С);

Q—0,006 — предельная растворимость углерода в ф ер­
рите при комнатной температуре;

О— около 0,5 — содерж ание углерода в аустените. При боль­
шем содерж ании из аустенита вы падает 
ферромагнитный феррит (a -ф аза), при мень­
шем ■— неферромагнитный (р -ф аза).

В системе Fe— С безвариантные равновесия в изобарических 
условиях наблю даю тся при тем пературах, °С:

1493 — перитектическое (линия H J B );
1153 — эвтектическое (линия E 'C 'F ' ) ;
1147 — эвтектическое (линия F C E ) ;
738 — эвтектоидное (линия P ' S ' К ' ) ;
723 — эвтектоидное (линия P S K ) .

Линия точек Кюри (магнитных превращ ений) для феррита 
соответствует 770 °С (линия М О ),  а для цементита 2 1 0  °С (на 
рис. 204 не п оказана).

Ж елезоуглеродистые сплавы делятся на две большие группы 
в зависимости от содерж ания углерода. Сплавы, содерж ащ ие 
более 2,03 % С, назы ваю тся чугунами.  При затвердевании 
в них идет эвтектическое превращение. Сплавы, содерж ащ ие 
менее 2,03 % С, в ходе затвердевания которых нет эвтектиче­
ского превращ ения, назы ваю тся сталями.

Состав и свойства углеродистых доэвтектоидных сталей, как  
и всех материалов, нормируются государственными стандар­
тами (ГО С Тами). Н иже приведена вы держ ка из ГОСТ 1050— 78 
на углеродистую сталь повышенного качества для деталей м а­
шин (числовое значение марки указы вает на среднее содерж а­
ние углерода; содерж ание м арганца в первых трех сталях —- 
0,35—0,65 %, в остальных — 0,5—0 ,8 % ; содерж ание кремния — 
0,17— 0,37% ; содерж ание примесей фосфора и серы до 0 ,04%  
к а ж д о й ):

Марка стали ..........................  08 10 20 30
С, % (по массе) .................. 0,05—0,12 0,07—0,14 0,17—0,24 0,27—0,35

П р о д о л ж е н и е
Марка стали ..........................  40 50 60 70
С, % (по массе) .................. 0,37—0,45 0,47—0,55 0,57—0,65 0,67—0,75

Временное сопротивление 0 В возрастает с увеличением со­
держ ания углерода от 330 до 730 М П а, пластичность умень­
ш ается: удлинение 6 — 33 до 9 % , сужение ср — 60 до 3 0 % .
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М еханические свойства относятся к стали в состоянии поставки 
металлургическим заводом.

Заэвтектоидные стали (инструментальные) обозначаю тся 
У8 , У9, У10, У11, У12, У13. Б уква У указы вает на то, что сталь 
углеродистая, число — это среднее содерж ание углерода в де­
сятых долях процента1.

Д алее рассмотрим структуру твердых железоуглеродистых 
сплавов, а такж е процессы формирования структуры при кри­
сталлизации и охлаждении. Д л я  этого будем пользоваться д иа­
граммой равновесия Fe— С, хотя в технических чугунах и ста­
лях кроме ж елеза и углерода, как  уж е указы валось, содер­
ж атся другие примеси. Д аж е  при небольшом содержании они 
все ж е заметно влияют на структуру.

Влияние некоторых примесей на структуру стали и чугуна 
такж е будет рассмотрено.

3. Формирование структуры
при затвердевании сплавов системы Fe— С

Затвердевание всегда начинается при некотором переохлаж де­
нии сплава. Иногда этого можно не учитывать, принимая, что 
ф азовы е изменения точно следуют линиям диаграммы  равно­
весия. В других случаях, чтобы понять, каким образом ф орми­
ровалась структура, необходимо представить себе ф азовы е пре­
вращ ения сплава в переохлажденном состоянии. В дальнейш ем 
степень переохлаж дения принимается во внимание по мере не­
обходимости.

В сплавах, содерж ащ их до 0,51 % С, при затвердевании 
в первую очередь выделяю тся кристаллы б-фазы  (ф еррита). 
Они зарож даю тся и растут в жидкой ф азе, при этом их состав 
изменяется по линии А Н .  Состав жидкости изменяется по л и ­
нии АВ.  В реальных условиях неизбежна дендритная ликвация 
(см. с. 112). В сплавах, содерж ащ их до 0,1 % С, затвердевание 
заканчивается образованием б-раствора. При содержании 0,1— 
0,51 % С за  выделением б-фазы следует перитектическая р еак ­
ция (при 1493 °С ), в результате которой появляется 7 -ф аза 
(аустенит) с 0 ,16%  С. Аустенит образуется в результате со­
единения жидкости с 0,51 % С и феррита с 0,1 % С. В сплавах 
с 0,1—0,16 % С перитектической реакцией затвердевание з а ­
канчивается и в избытке остается б-ф аза (ее оставш ееся коли­
чество изменяется от 100 % в точке Н  до 0 % в точке / ) .  
В сплавах с 0,16—0,51 % С при перитектической реакции 
(1493 °С) полностью расходуется б-ф аза, а ж идкая ф аза  оста­
ется в избытке, т. е. затвердевание не заканчивается. П ри д ал ь ­
нейшем охлаждении из жидкости вы падает 7 -ф аза (аустенит), 
причем состав жидкости и аустенита изменяется по линиям ВС  
и JE  соответственно. О бразованием 7 -фазы затвердевание з а ­
канчивается.
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В сплавах с 0,51— 2,06 % С 
в период от начала до конца з а ­
твердевания из жидкости вы па­
дает у-ф аза. Состав ф аз изменя­
ется по линиям ВС  и JE. Зн аче­
ние дендритной ликвации в ф ор­
мировании аустенита очень ве­
лико; оно описано далее при рас­
смотрении структуры реальной 
стали. Рис. 205 иллюстрирует 
микроструктуру аустенита, об ра­
зующегося в процессе затвердевания при высокой температуре. 
Н а с. 200 описан его распад  на феррит и цементит.

В сплавах, содерж ащ их от 2,03 до 4,25 % С (доэвтектиче- 
ские чугуны), при затвердевании сначала вы падает избыточ­
ный аустенит, состав которого, как  и состав жидкой фазы , при 
охлаждении изменяется до начала эвтектического распада. 
Если затвердевание соответствует стабильному равновесию, то 
эвтектика состоит из аустенита и графита. По диаграм м е р ав ­
новесия аустенит должен содерж ать 2,03 % С, а эвтектика 
4,25%  С (в среднем). В реальных условиях при переохлаж ­
дении (ДТ) содерж ание углерода в аустените и в эвтектике 
повышенное (точка а и b на рис. 211). О бразование эвтектики 
начинается с зарож дения графита. Оно может начаться на по­
верхности кристаллов избыточного аустенита. Ведущей фазой 
эвтектики является графит. Он растет в виде причудливых кр а­
бовидных кристаллов (рис. 206), причем каж ды й из них явл я­
ется скелетом эвтектической колонии. При быстрой кристалли­
зации получается мелкочешуйчатый графит (на рис. 206 слева), 
при медленной'— крупночешуйчатый (справа). Р азвитая

Рис. 206. Кристаллы графита, извлеченные из серого чугуна. X 100—200 
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поверхность граф ита чащ е всего представляет собой плоскость 
гексагонального базиса реш етки графита. Аустенит в эвтекти­
ческой колонии такж е может быть монокристаллом. Он отл ага­
ется по поверхности графитного скелета. Таким образом, полу­
чается аустенито-графитная структура в виде бикристалла. Ч у­
гун с аустенитно-графитной эвтектикой назы вается серым, так  
как  при его разруш ении излом имеет серый цвет.

Граф итная эвтектическая колония сравнительно быстро рас­
тет, причем ветви графитного скелета растут быстрее аустенита

и находятся в контакте с ж ид­
костью. По мере их роста на 
них отлагается аустенит. 
Ж идкость вокруг них обеднена 
углеродом и ее состав прибли­
ж ается к составу эвтектиче­
ского аустенита. Рост граф ит­
ных ветвей в поперечном на­
правлении (их утолщение) з а ­
труднен тем, что они отделены 
от жидкой ф азы  слоями аусте­
нита. Д оставка к ним атомов 
углерода путем диффузии че­
рез твердую среду (аустенит) 
идет гораздо медленней, чем 
из жидкой фазы. Утолщение 
графитных ветвей тормозится 
такж е анизотропией их роста 
и тем, что эвакуация атомов 
ж елеза от растущ ей поверх­

ности граф ита идет еще медленнее, чем приток атомов угле­
рода.

Н а рис. 207 приведена микроструктура серого чугуна. Ш лиф 
отполирован, но не протравлен. Видны сечения ветвей граф ита 
плоскостью шлифа. Вокруг них металлическая основа, пред­
ставляю щ ая собой аустенит в конце затвердевания. О ее струк­
туре при комнатной температуре см. на с. 207.

К ристаллизация заэвтектического чугуна начинается с вы ­
деления избыточного граф ита, а не аустенита, как в доэвтекти- 
ческом чугуне. Избыточный графит, как и эвтектический, имеет 
форму крабовидных кристаллов, на которых кристаллизуется 
эвтектический аустенит. Эвтектический графит присоединяется 
к ветвям первичного (избыточного) графита. М икроструктура 
заэвтектического серого чугуна в конце затвердевания принци­
пиально так ая  же, как  изображ енная на рис. 207. Это отно­
сится и к  структуре серого эвтектического чугуна. Различие 
заклю чается только в количестве граф ита: его больше в заэв- 
тектическом чугуне, чем в эвтектическом, и еще больше, чем 
в доэвтектическом.

Рис. 207. Микроструктура серого чугуна. 
Видны графитовые включения, структура 
металлической основы не выявлена. ХЮО
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В эвтектическом чугуне затвердевание заклю чается только 
в образовании эвтектики. В условиях повышенного переохлаж ­
дения жидкости образую тся квазиэвтектические структуры се­
рых чугунов неэвтектического состава, близкого к составу эв ­
тектики. Это относится преимущественно к доэвтектическим чу- 
гунам.

Конфигурация крабовидных включений зависит от условий 
охлаж дения и состава чугуна. Если чугун в жидком состоянии 
не очень горячий и медленно охлаж дается при затвердевании, 
то образую тся крупные включения графита, имеющие крупно­
ветвистый характер, причем ветви на шлифе (пластины) такж е 
крупные и малоизогнутые. При значительном перегреве ж идко­
сти и быстром ее охлаждении образую тся мелкие и сильно р аз ­
ветвленные включения граф ита (см. рис. 207). Иногда при 
большом содержании углерода в заэвтектическом сером чугуне 
первичный и эвтектический графит ясно различаю тся (рис. 208).

После введения в жидкий чугун небольших количеств м аг­
ния (порядка 0 ,1  %) при кристаллизации возникаю т сферо­
идальные включения граф ита (рис. 209). Т акая обработка ж ид­
кого чугуна назы вается модифицированием, а графит сферо­
идальной ф орм ы —-ш аровидным. М еханические свойства серого 
чугуна с шаровидным графитом лучше, чем чугуна с крабовид­
ным графитом.

В металлографической практике крабовидный графит обычно 
назы ваю т пластинчатым, так  как  на шлифе ветви такого гр а­
фитового включения вы глядят как  сечения пластин большей 
или меньшей изогнутости. Эти пластины действуют на м етал­
лическую основу чугуна как  тонкие надрезы (концентраторы

Рис. 208. Первичный и эвтектический Рис. 209. Одиночный сферолит шаро-
графит в заэвтектическом чугуне; струк- видного графита
тура металлической основы не выявлена.
Х200
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напряжений) и понижаю т его механические свойства. И з изло­
женного понятны преимущества ш аровидного графита.

К аж дое включение ш аровидного графита, как  видно из 
рис. 209, состоит из нескольких кристаллитов, растущих во все 
стороны из одного центра таким образом, что плоскости с плот­
ной упаковкой (гексагонального базиса) располагаю тся перпен­
дикулярно радиусам сферолита. Схема такого роста приведена 
на рис. 210. Одно из возможных предположений о роли магния 
в процессе модифицирования следующее: магний — элемент по­
верхностно активный, сильнее всего понижает поверхностное 
натяж ение плоскостей гексагонального базиса, поэтому разви ­

тие кристаллов графита идет таким  
образом, что они ограняю тся этими 
плоскостями. Грани с большей по­
верхностной энергией при этом з а ­
растаю т, как было показано на 
рис. 28, а. Если между кри сталла­
ми, составляю щ ими один сферолит, 
имеется когерентная связь на гр а ­
ницах, направленных вдоль ради ­
уса сферолита, то поверхностная 
энергия этих границ очень мала. 
По-видимому, при образовании сфе- 
ролитов существенным оказы вается 
и зародыш евое действие оксидов и 
других соединений магния, образу­
ющихся в жидком чугуне. В про­
цессе эвтектического распада аусте­

нит отлагается в виде оболочек на сферолитах граф ита и изо­
лирует их от жидкой фазы.

Согласно К. П. Бунину, рост глобулярного граф ита проте­
кает следующим образом. Аустенитная оболочка химически не­
однородна по толщине. Там, где аустенит соприкасается с ж ид­
кой фазой, т. е. на наружной поверхности оболочки, при пере­
охлаждении АТ (рис. 2 1 1 ) он содержит а % углерода (ж идкая 
ф аза  — b % углерода), а на внутренней поверхности, т. е. на 
границе раздела с графитом, аустенит содерж ит f  % углерода. 
П оскольку a > f ,  углерод диффундирует к внутренней поверх­
ности и присоединяется к графитному сферолиту, который т а ­
ким образом растет. Рост графитового включения идет с не­
большой скоростью и в жидкой ф азе  при затвердевании об ра­
зуются и растут новые зародыши. Поэтому модифицированный 
магнием чугун содерж ит большое число мелких включений гр а ­
фита. М алая скорость роста графитовых включений определя­
ется не скоростью перемещения углерода, так  как  его дифф у­
зия при высокой температуре идет быстро, а, по-видимому, 
скоростью отвода атомов ж елеза от границ раздела граф ит — 
аустенит. К ак  показали К. П. Бунин и его сотрудники, увели- 
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чение концентрации вакансий в аустените ускоряет образова­
ние графита.

В том случае, когда при затвердевании чугуна из жидкой 
ф азы  выделяется не графит, а цементит, чугун назы вается бе­
лым,. В отличие от серого белый чугун имеет светлый гладкий 
излом. Т ак как  белый чугун хрупок, возле излома при его р а з ­
рушении почти не возникает пластической деформации.

Выделение цементита, а не граф ита, происходит в случае 
больших скоростей охлаж дения чугуна при его затвердевании. 
Термодинамически появление эвтектического цементита воз­
можно при переохлаждении жидкого чугуна ниже линии ECF

Рис. 211. Смещение линий ликвидуса и солидуса на 
диаграмме Fe—С при переохлаждении Д Т

(см. рис. 204), а появление первичного цементита — ниж е ли­
нии CD. При всех степенях переохлаж дения термодинамически 
выгоднее образование графита, так  как  при этом в большей 
мере уменьш ается свободная энергия системы, однако при 
большом переохлаждении зародыш и граф ита растут очень мед­
ленно, поэтому реализую тся зарож дение и сравнительно быст­
рый рост кристаллов цементита. Они растут быстрее кристал­
лов графита, так  как по содержанию  в них углерода они 
гораздо ближе, чем графит, к жидкой ф азе (6,7 и 100 % соот­
ветственно), в которой они развиваю тся. Д ругими словами, при 
большом переохлаж дении развитие зародыш ей цементита ки­
нетически легче осуществимо, чем развитие зародыш ей гр а­
фита.

В доэвтектическом белом чугуне (2,06—4 ,3  % С ) затверде­
вание начинается с выделения аустенита при температуре ниже 
линии ВС. Выделившиеся дендриты аустенита вследствие ден­
дритной ликвации неоднородны. Н иж е линии EC F  образуется 
эвтектика, состоящ ая из аустенита и цементита, которая назы-
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вается ледебуритом. К аж д ая 
эвтектическая колония (зерно 
ледебурита) состоит из одного 
кристалла эвтектического це­
ментита в виде толстой п ла­
стины, пронизанной ветвями 
эвтектического аустенита. На 
рис. 212, а изображ ена микро­
структура доэвтектического 
белого чугуна. Темные места 
соответствуют выделившимся 
из жидкой ф азы  кристаллам 
аустенита ', светлые — эвтек­
тическому цементиту. Видно, 
что первичный аустенит вы де­
лился в виде дендритов, 
а между их ветвями обра­
зовалась эвтектика. Н а рис. 

2 1 2 , б приведена микроструктура эвтектического белого чу­
гуна, а на рис. 2 1 2 , в — заэвтектического, в котором наряду 
с эвтектикой видны полосы первичного цементита. Н а рис. 213 
изображ ена схема колонии ледебурита в заэвтектическом белом 
чугуне, которая д ает  представление такж е о разных стадиях 
процесса формирования эвтектики. С права видна стадия роста 
пластины первичного цементита, далее видны стадии формиро­
вания на ней плоских дендритов эвтектического аустенита и 
прорастания между ветвями этих дендритов эвтектического це­
ментита, в результате чего создается двухфазный фронт эвтек­
тической кристаллизации. В левой части схемы находится ефор-

Рис. 212. Микроструктура белого чугуна. 
Х100: а — доэвтектического; 6 — эвтекти­
ческого; в — заэвтектического

1 При охлаждении до комнатной температуры аустенит распадается на 
другие фазы (феррит и цементит), что описано ниже.

198



Рис. 213. Схема колонии ледебурита в заэвтектическом белом чугуне 
(К. П. Бунин, О. О. Мазур, Ю. Н. Таран)

мировавш аяся колония ледебурита. Ее строение характеризу­
ется тем, что ветви эвтектического аустенита превратились 
в стержни, пронизываю щие цементитную матрицу. При темпе­
ратуре ниж е эвтектоидного равновесия аустенит полностью рас­
падается на феррит и цементит (см. ниж е).

При некоторой средней скорости охлаж дения (чащ е всего 
в доэвтектических чугунах сложного состава) после выделения 
избыточного (первичного) аустенита наряду с цементитной эв­
тектикой (ледебуритом) появляется граф итная эвтектика (рис. 
214). Чугун с такой структурой назы вается половинчатым. 
М ожно отрегулировать со­
став таким образом, что чу­
гунное изделие сравнительно 
крупных размеров снаружи 
затвердевает с образованием 
структуры белого, а внутри — 
структуры серого чугуна, так  
как  снаруж и оно охлаж дается 
быстрее, чем внутри. М еж ду 
слоями с различной структу­
рой образуется переходный 
слой со структурой половинча­
того чугуна. Чугунную отлив­
ку со слоистой структурой н а­
зываю т отбеленной. Отливки 
из отбеленного чугуна изго­
товляю т в тех случаях, когда
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нужно, чтобы снаруж и изделие было твердым, а внутри доста­
точно пластичным и в целом хорошо выдерж ивало ударные н а­
грузки. В частности, из отбеленного чугуна изготовляю т про­
катные валки.

К ак видно из рис. 214, в переходном слое цементитная эв­
тектика в значительной части имеет структуру разделенной эв-. 
тектики (см. с. 129).

4. Формирование структуры сплавов системы Fe— С 
после затвердевания
СТАЛЬ

Рассмотрим сначала сплавы с содерж анием углерода до 
2,06 %, т. е. стали. После затвердевания, как  уж е указы валось, 
сплавы, содерж ащ ие до 0,1 % С, состоят из кристаллов 8-фер­
рита, до 0 ,16%  С — из кристаллов б-феррита и аустенита, 
а сплавы с 0,16— 2,06%  С — из кристаллов аустенита. При ох­
лаж дении структура сплавов, содерж ащ их до 0,16%  С, в ре­
зультате аллотропического превращ ения 6-^у ,  протекающего 
в зависимости от состава при 1493— 1401 °С, становится аусте- 
нитной. Н икаких других ф аз при высокой температуре в них 
нет.

Итак, углеродистая сталь (до 2,06 % С) в широком интер­
вале температур состоит из одной только аустенитной фазы. 
Ей соответствует область N JE SG  (см. рис. 204). При охлаж де­
нии стали основным превращ ением является распад аустенита 
на две фазы: феррит и цементит при метастабильном равнове­
сии или феррит и граф ит при стабильном равновесии. В сталях 
даж е при очень медленном охлаждении (например, при от­
жиге) из аустенита образуется смесь кристаллов феррита и 
цементита. Этот тип распада имеет большое практическое зн а­
чение и поэтому изучен очень подробно.

Сплавы, содерж ащ ие менее 0,025 % С (точка Р  на рис. 204), 
испытывают при охлаждении аллотропическое превращ ение 
- у - м х  в интервале температур между линиями GOS  и GP. П ре­
вращ ение идет, как  обычно, с изменением состава исходной и 
образую щ ейся фаз. При прохождении указанны х температур 
при некотором переохлаждении на границах зерен аустенита 
образую тся зародыш и феррита, которые растут в виде зерен, 
поглощ ая зерна аустенита. При дальнейш ем медленном о х л аж ­
дении в соответствии с линией PQ  из феррита выделяется це­
ментит и отклады вается в виде оболочек по границам феррит- 
ных зерен (рис. 215). Цементит, выделяю щ ийся из ф еррита, 
назы вается третичным. К ак ни мало его количество (а это 
можно рассчитать по диаграмме равновесия), его выделения 
по границам очень вредны; они сообщаю т материалу большую 
хрупкость. В производстве низкоуглеродистого технического 
ж елеза применяют специальную термическую обработку, чтобы 
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Рис. 215. Микроструктура технического 
железа, содержащего малое количество 
углерода: феррит и третичный цементит 
по границам зерен. Х400

избеж ать пограничных выде­
лений цементита и получить 
вместо них внутризеренные 
выделения. Д ля  этого низко­
углеродистую сталь уско­
ренно охлаж даю т с тем пера­
туры аустенитного состояния.

В сплавах, содерж ащ их 
более 0,025 % С, протекает 
эвтектоидное превращение.
В сплавах с 0,025—0,8 % С 
при охлаждении сначала из 
аустенита выделяется феррит, 
а затем идет эвтектоидное 
превращ ение. При выделении 
феррита его состав изменя­
ется по линии GP, а состав 
аустенита— по линии GS. Чем 
больше содерж ание углерода 
в сплаве в указанны х преде­
лах, тем относительно меньше выделяется феррита и тем больше 
остается аустенита. Н езависимо от исходного содерж ания уг­
лерода в сплаве содерж ание его при эвтектоидной температуре 
(738 и 723 °С) достигает постоянной величины 0,69 и 0,8 % в за ­
висимости от того, в какой системе протекает эвтектоидное пре­
вр ащ ен и е— стабильной или метастабильной.

Эвтектоидное превращ ение при охлаждении, распад аусте­
нита с 0,69 % С на феррит состава Р '  и графит, можно запи­
сать,как Yo,69-^ a p ' +С.  Эта реакция может протекать, если пе­
реохладить аустенит ниже 738 °С. Д о 723 °С может протекать

только эта реакция, однако 
она практически не идет, так 
как  выигрыш свободной энер­
гии при малом переохлаж де­
нии очень невелик. В реаль­
ных условиях эта реакция 
протекает в том случае, когда 
в сплаве уж е имеется за ­
травка графита, например в се­
ром чугуне. При большем пе­
реохлаж дении увеличится вы­
игрыш свободной энергии 
этой реакции и она ускорится, 
однако это ускорение незна­
чительно, а при охлаждении 
до 723 °С аустенит насытится 
углеродом до 0,80 % и при 
дальнейш ем охлаждении тер-
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Рис. 216. Микроструктура перлита. По 
ориентировке пластин можно различить 
два зерна перлита (две колонии). Х1500



модинамически уж е возможно превращ ение (соответственно ме- 
тастабильному равновесию) vo,8o-^-ap +  Fe3C. Эта реакция дает 
меньший выигрыш свободной энергии, чем предыдущ ая, однако 
кинетически образование цементита Fe3C более выгодно, чем 
образование графита, что уж е указы валось выше при рассмот­
рении затвердевания чугуна. В данном случае, когда речь идет 
о превращении в твердой среде, преимущественное образование 
цементита более вероятно, чем граф ита, и по той причине, что 
объемный эфф ект при выделении цементита сравнительно не­
велик, в то время как  образование граф ита сопровождается су­
щественным изменением объема. Плотность цементита отлича­
ется от плотности аустенита и феррита только на 2 —3 %,

а плотность граф ита почти в 2  раза  
меньше (удельный объем соответ­
ственно больше) плотности аусте­
нита и феррита. Поэтому ниже 
723 °С в реальной стали д аж е  при 
очень медленном охлаждении идет 
распад аустенита на феррит и це­
ментит. Ч ащ е всего при эвтектоид- 
ном распаде образуется пластинча­
тая смесь феррита и цементита 
в форме эвтектоидной колонии, ко­
торую назы ваю т перлитом из-за 
перламутрового блеска, видимого 

под микроскопом на протравленном шлифе. Н а рис. 216 пока­
зан перлит в сплаве с 0,8  % С, состоящий из крупных пласти­
нок феррита (широких) и цементита (узких). К ак  видно, р ас­
стояние между пластинками приблизительно постоянно; в дан ­
ном случае оно составляет 1900 нм (19000 А). При пересечении 
перлита плоскостью ш лифа получаю тся полосы, которые р азли ­
чимы под микроскопом. Вследствие большей растворимости 
феррита при травлении ш лифа кислотой пластинки цементита 
оказы ваю тся несколько выше пластинок феррита и отбрасы ­
ваю т тень на плоскость ш лифа при косом освещении (рис. 217). 
Травление пикратом натрия такж е вы являет структуру пер­
лита, так  как  цементит этим травителем окраш ивается в тем ­
ный цвет.

М инимизация граничной энергии внутри перлитной колонии 
приводит к сопряжению  пластин феррита и цементита кристал­
лографическими плоскостями с близким структурным и р а з ­
мерным соответствием: (101)ц и {112}ф или (001)ц и {125}ф.

Сплав или техническая углеродистая сталь с 0,8 % С со­
стоит только из перлита (эвтектоидной смеси) и назы вается 
эвтектоидной сталью или эвтектоидным сплавом. При меньшем 
содержании углерода сплав (сталь) назы вается доэвтектоид- 
ным. В нем в первую очередь при охлаждении образуется из­
быточный (доэвтектоидный) феррит в интервале температур
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а а а и а
Рис. 217. Схема расположения 
пластинок цементита (а) и фер­
рита (б) в перлите на поверхно­
сти протравленного шлифа. Стрел­
кой показано направление освеще­
ния под микроскопом



между линиями GOS  и P S K ,  а затем уж е при постоянной тем ­
п ер ату р е— перлит. По границам зерен аустенита образую тся 
зародыш и избыточного феррита, которые растут, превращ аясь 
в зерна (кристаллиты ). Зерна аустенита уменьш аются в объеме

Рис. 218. Микроструктура углеродистой 
стали: а — 0,30 % С, феррит и перлит.
Х200; б — 0,70 % С, перлит с сеткой фер­
рита. Х200; в — перлит, 0,8 % С. Х500

и обогащ аю тся углеродом, 
так  как  выделяющийся 
феррит почти не содержит 
его (< 0 ,0 2 5  % ). Выделение 
избыточного феррита пре­
кращ ается при температуре 
образования перлита (ниже 
723 °С ), а оставш ийся 
аустенит превращ ается 
в перлит. И з рис. 218 видно, 
что с увеличением содер­
ж ания углерода количество 
ф еррита уменьш ается,
а перлита увеличивается. 
При 0,8 % С образуется 
1 0 0 % перлита (р и с .218 ,б). 
При содерж ании углерода, 
близком к эвтектоидному 
(0,6—0 ,7 5 % ), феррита не­

много и он располагается вокруг зерен перлита в виде оболо­
чек (рис. 218, б).  Т акая форма назы вается ферритной сеткой, 
так  как  при пересечении ферритных оболочек с плоскостью 
ш лифа получается сетка.

Зерна феррита и перлита тем мельче, чем мельче зерна 
аустенита, из которых они получились. В случае выделения 
феррита из крупных зерен аустенита при ускоренном охлаж ­
дении феррит приобретает форму пластин и образуется вид­
манш теттова структура. И з условий минимума поверхностной
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и упругой энергий при образовании феррита устанавливается 
взаим ная ориентировка плоскостей {1 1 1}V||{1 10}а и направлений 
<  1 1 0 > v|| <  1 1 1  >  с, в кристаллических реш етках аустенита (у) 
и феррита (сс). Это приводит к тому, что в расположении ф ер­
рита и перлита в пределах одного и того ж е зерна бывшего 
аустенита наблю даю тся, согласно Н. Т. Беляеву, следующие 
закономерности, обусловленные ориентировкой зерна на шлифе: 
в сечении, параллельном плоскости куба, располагаю тся две си-

Рис. 219. Типичные ориентировки феррита в доэвтектоидной стали с видманштеттовой 
структурой. Перлит — темный, феррит — светлый. Х300 (Н. Т. Беляев)

стемы ферритных пластинок, пересекаю щихся под углом 
1,57 рад  (90°) (рис. 219, а),  в сечении, параллельном плоскости 
октаэдра,— три системы пластинок, пересекающихся под углом 
1,05 рад  (60°) (рис. 219, б),  в сечении, параллельном плоскости 
ромбического додекаэдра,— две системы пластинок, пересекаю ­
щихся под углом 1,91 рад  (109o28 '16"), и две системы, делящ ие 
этот угол пополам (рис. 219, в).

В пределах каж дого исходного аустенитного зерна появля­
ется ориентировка определенного вида, которая определяет р ас­
положение пластин феррита. К ак показали В. Д . Садовский и 
его последователи (1954 г.), при нагревании несколько выше 
А с 3 в доэвтектоидной стали с видманш теттовой ориентировкой 
восстанавливается исходное аустенитное зерно, из которого 
была получена ферритно-перлитная смесь (структурная наслед­
ственность). Если после восстановления аустенитного зерна по- 
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высить температуру, то начнется его первичная рекристаллиза­
ция, т. е. образую тся зародыш и новых зерен и произойдет из­
мельчение зеренной структуры аустенита. Это объясняется тем, 
что аустенит имеет меньший удельный объем, чем продукты его 
распада и при прямом и обратном превращении (охлаждении 
и нагревании) происходят объемные изменения, приводящие 
к повышению плотности дислокаций (фазовый наклеп) .  Этот 
внутризеренный наклеп является причиной рекристаллизации 
восстановленных аустенитных зерен. В ряде случаев для этого 
нужно нагревать сталь до температуры, превыш ающей Асз на 
100— 200 К.

В отсутствие видманш теттовой ориентировки температура 
нагрева стали не долж на превыш ать А с3 более, чем на 40— 
50 К- При этом получаются новые мелкие зерна аустенита и 
продуктов его распада, т. е. осуществится процесс перекристал­
лизации.  Исходные зерна аустенита не восстанавливаю тся.

Видманш теттова структура неж елательна. Сталь с такой 
структурой грубозернистая в изломе и малопластичная при 
сравнительно невысокой твердости.

Заэвтектоидными назы ваю тся стали или ж елезоуглероди­
стые сплавы, содерж ащ ие 0,80— 2,06 % С. По причинам, изло­
женным выше, в них, как  и в доэвтектоидных сплавах, при 
охлаждении выделяется цементит, а не графит. В отличие от 
доэвтектоидных сплавов в них в первую очередь выделяется не 
феррит, а избыточный цементит, называемый вторичным. Он 
выделяется из аустенита при его переохлаждении до тем пера­
тур ниже линии SE.  При этом аустенит обедняется углеродом, 
концентрация которого в цементите [6,7%  (но массе)] гораздо 
больше, чем средняя в сплаве (в аустените). Это обеднение 
приблизительно соответствует линии S E  и продолж ается до 
температуры  несколько ниже P SK ,  когда концентрация угле­
рода в аустените достигает эвтектоидного значения. После 
этого происходит эвтектоидный распад с образованием пер­
лита. Его количество уменьш ается с увеличением содерж а­
ния углерода, а количество вторичного цементита увеличи­
вается.

Н а рис. 220 приведена микроструктура заэвтектоидной 
стали. Видно, что сталь состоит из перлита и вторичного цемен­
тита, который может выделяться в виде оболочек (на рис. 
2 2 0 , а — сетка цементита) или в виде пластинок (на рис.
2 2 0 , б — иглы цементита), закономерно ориентированных по от­
ношению к аустениту, из которого они выделились. О риентаци­
онное соответствие аустенита и цементита не изучено, известно 
только, что пластинки цементита параллельны  плоскостям 
аустенита с высокими индексами.

Вторичный цементит в игольчатой форме и в виде сетки не­
ж елателен; он сообщает стали хрупкость, особенно после з а ­
калки. Во избежание этого заэвтектоидную  сталь обрабаты ­
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ваю т давлением, т. е. куют или прокатываю т, при температуре 
выделения вторичного цементита и таким образом измельчают 
его. Вследствие коалесценции при высокой температуре цемен­
тит приобретает зернистую форму. О бразовавш иеся мелкие

зерна способствуют зар о ж ­
дению на их поверхности 
эвтектоидного цементита 
при медленном охлаждении 
стали ниже температуры 
P S K  после обработки д ав ­
лением. Фактически зерна 
вторичного цементита про­
долж аю т расти, присоеди­
няя к себе эвтектоидный 
цементит. В результате 
пластинчатый перлит не 
образуется, и сталь со­
стоит из феррита и вкрап ­
ленных в него зерен цемен­
тита (рис. 220, в).  Такую 
структуру иногда назы ваю т 
зернистым перлитом, что 
не очень удачно, так  как 

под перлитом подразумеваю т эвтектоидную колонию приблизи­
тельно постоянного состава. Зернистый цементит на основе ф ер­
рита можно получить такж е в сталях эвтектоидной и доэвтек- 
тоидной, если охлаж дение будет таким медленным, что будет 
сопровождаться сфероидизацией и коалесценцией эвтектоид­
ного цементита.

Рис. 220. Микроструктура заэвтектоидной 
стали: а — перлит и вторичный цементит 
в виде сетки. Х200 б — перлит и цемен­
тит игольчатый. Х200; в — феррит и зер­
нистый цементит. Х600



Ч У ГУ Н

Из изложенного ранее следует, что в результате затверде­
вания сплавов, содерж ащ их выше 2,03%  С (чугун), наряду 
с цементитом и графитом образуется аустенит. Аустенит содер­

ж ит 2,03 или 2,06 % С. При 
охлаждении в твердом состоя­
нии в этих сплавах происхо­
дят ф азовы е превращ ения, 
структура их меняется. В ос­
новном это фазовое превра­
щение аустенита, его распад, 
который рассматривается 
в данной главе. Н аряду с пре­
вращением аустенита при мед­
ленном охлаждении может 
идти такж е распад  цементита 
на ж елезо и углерод. Такой 
распад  в твердом состоянии 
назы вается графитизацией. 
Кроме того, в сером чугуне 
зароды ш евое действие эвтек­
тического графита приводит 

к тому, что из аустенита выделяется не цементит, а графит, т. е. 
его распад  соответствует линиям стабильной диаграммы  S 'E '  и 
P 'S 'К '  на рис. 204.

Аустенит, образовавш ийся в результате затвердевания, как 
первичный, так  и эвтектический при дальнейш ем охлаждении 
ведет себя как  заэвтектоидный сплав (заэвтектоидная сталь). 
Из него сначала выделяется вторичный графит и состав аусте­
нита изменяется соответственно линии S 'E '  или вторичный це­
ментит и состав аустенита изменяется соответственно линии
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Рис. 221. Микроструктура серого чугуна: 
графит и металлическая основа со 
структурой феррита (а), перлита (б), 
перлита и феррита (б). Х100



S E .  При температуре ниже 738 °С может появиться ферритно- 
графитный эвтектоид, а ниже 723 °С — ферритно-цементитный 
эвтектоид (перлит).

Рассмотрим серый доэвтектический чугун, который приме­
няется в производстве фасонного литья. Из первичного и эвтек­
тического аустенита, окруж аю щ его эвтектический граф ит (см. 
рис. 207), при медленном охлаждении выделяется вторичный
графит и отклады вается на уж е имеющемся эвтектическом.
Когда содерж ание углерода в аустените уменьшится до 0,69 % 
(точка S '  на диаграм м е равновесия Fe— С ), весь аустенит р ас­

падется на эвтектоидную смесь 
ф ерри т+ граф и т, причем этот 
графит такж е отложится на уж е 
имеющихся графитовых кристал­
лах. О бразуется структура (рис.
2 2 1 , а), в которой нельзя р азли ­
чить граф ит разного происхож­
дения (эвтектический, вторичный 
и эвтектоидны й). В данном слу­
чае представление о фазовых и 
структурных составляю щ их сов­
падает. Чугун состоит из ф ер­
рита и граф ита, причем конфигу­
рация граф ита предопределена 
формой эвтектического графита.

Что касается структуры эвтек­
тического и заэвтектического се­
рого чугуна, то о ней можно 

сказать  то ж е самое с тем лиш ь добавлением, что количество 
граф ита растет пропорционально содержанию  в чугуне угле­
рода.

Предположим, что в доэвтектическом сером чугуне вторич­
ный графит выделился не полностью, а настолько, что в аусте­
ните сохранилось 0,8 % С и что с этого момента распад  идет 
по метастабильной диаграмме равновесия и весь оставш ийся 
аустенит распадается на эвтектоидную смесь феррита и цемен­
тита. В результате получится перлит и граф ит (рис. 221, б).  
Здесь вторичный граф ит такж е структурно неотделим от эвтек­
тического.

Н аблю даю тся и такие случаи, когда эвтектоидная реакция 
при температуре ниже 723 °С идет частично как  стабильная и 
частично как  метастабильная. В результате графит, вы деляю ­
щийся ниже 723 °С, присоединяется к выпавш ему при более 
высокой температуре, а аустенит, в котором содерж ание угле­
рода снижается до менее 0,80 %, распадается на феррит и пер­
лит (рис. 2 2 1 , в).

Таким образом , серый чугун состоит из металлической ос­
новы, ферритной (рис. 2 2 1 , а),  ферритно-перлитной (р и с .2 2 1 , в) 
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или перлитной (рис. 221, б) и граф ита. Его классифицируют и 
назы ваю т по металлической основе. Изложенное выше позво­
ляет дать общую классификацию  чугуна (схема на рис. 2 2 2 ). 
М еталлическая основа представляет собой как  бы доэвтектоид- 
ную или эвтектоидную сталь с включениями графита. Лучшими 
механическими свойствами обладает чугун с перлитной основой 
и небольшим количеством ш аровидного графита. П рактически 
такую  структуру получают при определенных сочетаниях ско­
рости охлаж дения и состава чугуна.

Один из основных компонентов серого чугуна — кремний, 
который образует очень нестойкие карбиды и оказы вает графи- 
тизирую щ ее действие, особенно при 
большом содержании углерода (уг­
лерод такж е способствует графити- 
зации). Н а рис. 223 показано сов­
местное влияние углерода и крем­
ния на структуру серого чугуна при 
некоторой постоянной скорости ох­
лаж дения.

П ользуясь сказанным выше, мо­
жно представить себе ход фазовых 
превращений, приводящих к полу­
чению перлитно-цементитного се­
рого чугуна, т. е. такого, в м етал­
лической основе которого содер­
ж атся  перлит и вторичный цемен­
тит. О днако этот вариант на п рак­
тике не встречается, его избегаю т из-за хрупкости такого чу­
гуна.

При скоростях охлаж дения, приводящих к получению бе­
лого чугуна, аустенит эвтектики (ледебурита) или первичный 
распадается, как  заэвтектоидная сталь с 2,06 % С по метаста- 
бильной системе. Из аустенита выпадает вторичный цементит 
и образуется перлит. В подавляю щ ем большинстве случаев 
вторичный цементит присоединяется к цементиту эвтектики и 
структурно от него неотделим. Н а рис. 212 приведена структура 
белого доэвтектического, заэвтектического и эвтектического чу­
гуна. Темные дендриты — это перлит, появившийся в тех ме­
стах, где был первичный аустенит. Темные включения в ледебу­
р и т е— это перлит, образовавш ийся из аустенита эвтектики. 
Такой ледебурит назы ваю т превращенным  (см. с. 198). Объем 
перлита несколько меньше, чем распавш егося аустенита, так  
как  вторичный цементит присоединился к цементиту эвтектики.

Серые чугуны в производстве классифицирую т по их проч­
ности на обычные (сгв =  1004-450 М П а) и высокопрочные (ав =  
=  3804-1200 М П а). Первые обозначаю т СЧ (ГОСТ 1412— 79), 
вторые ВЧ (ГОСТ 7293—85). Н апример, СЧ21-40 имеет вре­
менное сопротивление при растяжении 2 1 0  и при изгибе
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Рис. 223. Влияние кремния и 
углерода на структуру чугуна: 1— 
белый чугун; 2 — половинчатый
чугун; 3—5 — серый чугун (3 —
перлитный; 4 — ферритно-перлит- 
ный; 5 — ферритный)



400 М Па. Чугун ВЧ45-5 имеет при растяж ении ств =  450 М П а
и 6 =  5 % .

Состав ферритных и ферритно-перлитных чугунов находится 
в пределах: 3,1—3,6%  С; 1,8—2,7%  Si; 0,5— 0,8%  Мп; 0,3— 
0,7 % Р; < 0 ,1 5  % S. Повышенное содерж ание фосфора приво­
дит к появлению фосфидной эвтектики (Y-l-Fe3C +  Fe3P ) . Д ля  
получения отбеленных с поверхности чугунных отливок приме­
няют чугун с пониженным содерж анием кремния (0,5—0 ,8 % ).

Отжиг белого чугуна с целью его смягчения имеет большое 
практическое значение. Многие мелкие изделия сложной кон­
фигурации экономически выгоднее отливать из белого чугуна, 
а затем отжигать, с тем чтобы придать им достаточную п ла­
стичность, необходимую при их использовании в работе.

Отжиг белого чугуна сводится к распаду цементита и полу­
чению в структуре чугуна графита, т. е. F e3C -> 3 F e+ C . О бра­
зующийся при отжиге графит назы ваю т углеродом отжига. В ре­
зультате графитизирую щ его отж ига получается продукт, назы ­
ваемый ковким чугуном.  Н азвание это условно, так  как  изде­
лия из ковкого чугуна не подвергаю т ковке, их применяют 
в виде отожж енных отливок. Белый чугун, из которого полу­
чают ковкий чугун, содержит около 2,5—3 % С, 0,3—0,8 % Мп 
и 0,7— 1,0 % Si, т. е. относится к доэвтектическим сортам чу­
гуна. Кремний при отжиге, как  и при затвердевании серого 
чугуна, способствует графитизацйи, однако его пониженное со­
держ ание позволяет получать в качестве исходного белый чу­
гун. И злом изделия из ковкого чугуна, полученного в резуль­
тате графитизирую щ его отжига, в середине имеет черный 
бархатистый цвет, а по краям  он светлый из-за обезуглеро­
живания.

Д ля  ускорения графитизации чугуна необходима достаточно 
высокая тем пература отж ига (900— 1000 °С). При такой тем­
пературе (см. рис. 204) в равновесии находятся аустенит и це­
ментит. Графитизация идет путем образования зародыш ей гр а­
фита и их роста за  счет углерода, выделяю щ егося из цементита 
при его распаде. Поэтому зависимость степени графитизации 
от длительности отж ига графически вы раж ается типичной ст-об­
разной кривой. По-видимому, зародыш и граф ита могут обра­
зовываться в аустените вследствие концентрационной ф луктуа­
ции углерода. В белом чугуне при его затвердевании всегда 
образуется некоторое, хотя и незначительное, количество гр а ­
фита в виде мелких включений. Эти включения при отжиге, ве­
роятно, такж е становятся зароды ш ами графитизации. З а р о ж ­
дение граф ита является гетерогенным. Ф ундаментальную  роль 
при этом играю т различны е дефекты, в первую очередь микро­
скопические наруш ения сплошности.

Д виж ущ ая сила графитизации — это уменьшение свободной 
энергии при распаде цементита на ж елезо и углерод. Рис. 224 
позволяет понять механизм графитизации при отжиге. П редпо­
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ложим, что в аустените при температуре, например, 1000 °С 
имеются включения цементита и графита. Н а границе аусте­
н и т— цементит в аустените долж но в сответствии с линией р ав ­
новесия S E  содерж аться С % углерода. Н а границе граф ит — 
аустенит в нем содержится С' % углерода, что такж е следует 
из равновесия (линия S 'E ') .  Хотя в реальном чугуне разница 
между С и С ' не превыш ает 0,1 % С, все ж е такое неоднород­
ное его распределение в аустените вызовет диффузию, и атомы 
углерода станут перемещ аться от мест с более высокой кон­
центрацией (С) к местам с более низкой концентрацией (С '). 
Это наруш ит равновесие вокруг цементита и вокруг графита. 
Цементит, чтобы пополнить концентрацию углерода в аусте­
ните до величины С %, будет р ас­
творяться, а на границе раздела 
с графитом аустенит будет вы де­
лять углерод, понижая его содер­
ж ание до С' %. Графитовые вклю ­
чения будут таким образом  расти, 
а вклю чения цементита -— раство­
ряться до их полного исчезновения.
И з работ К. П. Бунина и его со­
трудников следует, что скорость 
процесса графитизации определя­
ется скоростью отвода атомов ж е ­
леза  в аустените от поверхности 
аустенит — графит, так  как  ско­
рость самодиффузии ж елеза на несколько порядков меньше, 
чем скорость диффузии углерода.

При графитизации образую тся включения графита в виде 
сфероидов (рис. 225), которые по форме не имеют никакого 
сходства с цементитом, при распаде которого они образовались. 
П олная граф итизация при данной температуре (1000 °С) при­
водит к равновесию граф ита с аустенитом, содерж ащ им С' % 
углерода в растворе. Это еще довольно большое количество уг­
лерода может такж е превратиться в структурно свободный 
граф ит при понижении температуры. При медленном охлаж де­
нии до эвтектоидной температуры  (723 °С) распадается выде­
ляю щ ийся из аустенита вторичный цементит и образуется гр а­
фит. Д лительная вы держ ка при температуре несколько ниже 
эвтектоидной, т. е. ниже линии P SK ,  приводит к тому, что об­
разуется графит (углерод отж ига) из эвтектоидного цементита. 
Полной графитизации можно добиться, длительно выдерж ивая 
белый чугун при двух температурах, например при 1000 и 
700 °С. При 1000 °С распадается эвтектический и частично вто­
ричный цементит, а при 700 °С — остальная часть вторичного 
цементита и эвтектоидный цементит. Граф итизация при 700 °С, 
т. е. ниже эвтектоидной температуры, идет гораздо медленнее, 
чем при 1000 °С. М еханизм при этом такой же, как и описан­

F е

Рис. 224. Левая часть диаграммы 
Fe—С (Fe—Г и Fe3C)
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ный выше, с той лишь разницей, что дифф узия углерода от це­
ментита к графиту идет не через аустенит, как  при 1000 °С, 
а через феррит.

В результате полной графитизации получается ферритно- 
граф итовая структура (см. рис. 225, а).  Чугун с такой структу­
рой обладает высокой пластичностью, так  как феррит пласти­
чен, а графит в глобулярной форме незначительно уменьш ает 
пластичность.

Быстрое прохождение эвтектоидной температуры и дальней­
шее ускоренное охлаж дение приводят к тому, что углерод от-

Рис. 225. Микроструктура ковкого чугуна. Х100: а — феррит и углерод отжига; б — 
перлит и углерод отжига

ж ига образуется только за счет эвтектического и вторичного 
цементита, а эвтектоидный цементит в большей своей части не 
распадается. В результате образуется перлитная (рис. 225, б) 
или перлитно-ферритная основа и углерод отжига. Ф еррит р ас ­
полагается в большинстве случаев вокруг сфероидов углерода 
отжига. Чугун с такой структурой обладает более высокой проч­
ностью и менее пластичен, чем чугун с ферритной основой.

5. С труктура стали, получаемая 
при термической обработке

Термическая обработка заклю чается в нагреве сплавов при р аз ­
личных тем пературах и охлаждении их с разными скоростями. 
При этом изменяю тся фазовое состояние и структура сплавов 
и вместе с тем в широких пределах изменяю тся их свойства. 
Увеличивая скорость охлаж дения, можно так  переохладить вы ­
сокотемпературную  фазу, например аустенит, что появятся но­
вые метастабильные фазы , которые не указаны  на диаграмме 
фазового равновесия.
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Р ассм атривая образование структуры на с. 200, мы основы­
вались на диаграм м е фазового равновесия и почти ничего не 
говорили о скорости фазового превращ ения. П равда, при этом 
приходилось подчеркивать необходимость переохлаж дения, т. е. 
отхода от фазового равновесия, но мы принимали, что влияние 
времени на фазовы е превращ ения в сплавах Fe— С можно не 
учитывать и что образую щ аяся структура определяется только 
температурой. При переходе к структурообразованию  при тер­
мической обработке такое приближ е­
ние не позволяет объяснить реально 
наблю даемы е структуры. Поэтому в 
дальнейш ем рассматривается влияние 
температуры  и времени превращ ения на 
структуру стали, т. е. кинетика и меха­
низм образования структуры.

t; c
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МИКРОСТРУКТУРА, ПОЛУЧАЕМАЯ
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АУСТЕНИТА
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А~*МД л я  упрощ ения возьмем эвтектоидную 
сталь. П а рис. 226 дана схема чередо­
вания структур, образую щ ихся из пере­
охлажденного аустенита. Д о 500 °С 
(Д7’ =  223 °С) получается перлит (П ), 

при переохлаждении до 500—230 °С 
(А Т = 2 2 3 —493 ° С )— бейнит (Б ) , ниже 
230 °С — мартенсит (М ). На рис. 226 
область бейнита разделена на две: при­
близительно при 500—350 °С образуется верхний бейнит (В Б ), 
при 350— 230 °С — нижний бейнит (Н Б ). Их микроструктура 
показана на рис. 218, в (перлит) и рис. 229 (бейнит и мартен­
сит). К ак видно, верхний бейнит имеет перистое строение; 
нижний -— игольчатое.

Рис. 226. Температурные 
области распада и мартен­
ситного превращения пере­
охлажденного аустрнита 
в стали У8: А — аустенит; 
П — перлит; БВ — бейнит 
верхний; БН — бейнит ниж­
ний; М — мартенсит

МЕХАНИЗМ И КИНЕТИКА РАСПАДА 
И АЛЛОТРОПИЧЕСКОГО ПРЕВРАЩЕНИЯ АУСТЕНИТА

В эвтектоидной стали с 0,8 % С, согласно диаграм м е равнове­
сия, имеется только одна критическая точка (723 °С), ниже 
которой аустенит превращ ается в перлит. К ак  мы видели, пер­
лит состоит из пластинок феррита и цементита. Толщины этих 
пластинок находятся в постоянном соотношении — около 7 ,3 :1  
соответственно количествам феррита и цементита в перлите, 
что можно рассчитать по правилу рычага, взяв соотношение 
отрезков S K  и P S  на диаграм м е равновесия. Что касается аб ­
солютных значений толщины пластинки феррита или цемен­
тита, то они зависят от температуры  распада аустенита в изо­
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термических условиях. Чем больше он переохлажден ниже 
723 °С, тем тоньше пластинки образую щ егося из него перлита. 
В эвтектоидной стали с 0,8 % С среднее межпластиночное рас­
стояние L  очень резко уменьш ается при увеличении переохлаж ­
дения АТ,  приблизительно подчиняясь следующей эмпирической

Рис. 227. Микроструктура эвтектоидной стали. Перлит, полученный 
из аустенита, переохлажденного на 18 (а. Х2500) и 130 °С (б. Х5000)

зависимости, справедливой до Д Г = 1 3 0  °С: lg L  =  4—9• 10—3 АТ,  
где L  выражено в А (1 А = 0,1  нм).

Д ля  сравнения даны микрофотографии перлита, получен­
ного при А Т = 1 8  °С (рис. 227, а) и 130 °С (рис. 227, б ). В пре­
делах одной перлитной колонии величина L  колеблется в до­
вольно широких пределах, однако частотная кривая распреде­
ления такова, что 75 % пластинок имеет толщину, отклоняю ­
щуюся от средней, наиболее вероятной, не более чем на 10— 
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12 %, так  что величину L  для данного А Т  можно принять по­
стоянной, тем более что при небольшом изменении А Т  она из­
меняется весьма значительно.

Значение величины L  практически очень важ но, так  как 
твердость и прочность стали связаны  приблизительно линейной 
зависимостью с размером поверхности раздела феррита и це­
ментита. Т ак как  зерно (колония) перлита имеет почти одина­
ковую протяженность во всех направлениях, можно принять, 
что рост происходит вдоль (в) и поперек (п ) пластинок (рис. 
228, а).  При поперечном зарож дении и росте образую тся новые 
слои феррита и цементита, а дальнейший рост слоев осущест-

п
.} Фронт кристаллизации

а 6

Рис. 228. Схема роста перлитной колонии

вляется в продольном направлении. В стали, легированной мо­
либденом, было показано, что скорости поперечного и продоль­
ного роста перлитного зерна равны. Вероятно, это справедливо 
и для углеродистой стали. П родольная компонента роста поз­
воляет объяснить зависимость толщины пластинок от переох­
лаж дения. Н а рис. 228, б приведена схема чередующихся п ла­
стинок цементита (Я ) и феррита (Ф ), продольно растущ их за 
счет аустенита (Л ), находящ егося справа от фронта кристал­
лизации. Такой рост долж ен приводить к обеднению углеродом 
аустенита возле Ц  и обогащению возле Ф. П ерераспределение 
углерода долж но происходить вдоль фронта кристаллизации 
путем его диффузии в аустените, как  показано малыми стрел­
ками, в направлении, перпендикулярном направлению  роста, 
от мест обогащ ения (возле Ф ), к местам обеднения (возле Ц ).  
Чем тоньш е пластинки феррита и цементита, тем меньше про­
цесс диффузии будет задерж ивать рост перлитной колонии. О д­
нако толщ ина пластинок может уменьш аться только до опре­
деленной величины, так  как  уменьшение свободной энергии 
A F = F a — Fn, освобождаю щ ейся при превращении аустенита 
(Л) в перлит (Я ), долж но, по крайней мере, компенсировать 
возрастание поверхностной энергии на границе раздела ф ер­
рита и цементита из-за увеличения суммарной площ ади границ.
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Толщина пластинок в зависимости от А Т  определяется 
обоими указанны ми выше лимитирующими факторами, 
а именно: выигрышем свободной энергии и скоростью дифф у­
зии. Чем тоньш е пластинки, тем больше поверхность и ее энер­
гия. При увеличении А Т  растет и AF, что видно из сказанного 
выше (см. рис. 76), поэтому с ростом переохлаж дения п ла­
стинки имеют возможность становиться тоньше. Д ля  рассмот­
рения превращ ения А->-П в рис. 76 нужно внести следующие 
изменения: Fa заменить на Fn, F р — на FA, Т0 на Л, и Тя на 
Т а -+п - Читатель сможет самостоятельно проделать это не­
сложное преобразование.

Часто название «перлит» присваиваю т только крупнопла­
стинчатой эвтектоидной колонии; при средней толщине пласти­
нок ее назы ваю т сорбитом, а при малой — трооститом. Однако 
указать границы перехода от одной структуры к другой невоз­
можно, так  как  толщ ина пластинок изменяется непрерывно. 
Поэтому термины «сорбит» и «троостит» применительно к про­
дуктам эвтектоидного и квазиэвтектоидного распада аустенита 
устарели и можно обходиться одним только названием «пер­
лит», дополняя его в случае необходимости качественной х а ­
рактеристикой толщины пластинок.

По данным И. JI. М иркина, скорость роста перлитной коло­
нии повыш ается с переохлаж дением до его значения АТ ~  
««150 °С, при большем А Т  скорость роста снижается. Толщина 
ж е пластинки в перлитных колониях уменьш ается с возраста­
нием переохлаждения.

При переохлаж дении аустенита эвтектоидной стали прибли­
зительно ниже 500 °С (А Г = 223  °С и более) характер превра­
щения изменяется и в результате изотермического распада 
аустенита образуется уж е не перлит, а промеж уточная струк­
тура, которую называю т бейнитом. Твердость бейнита выше, 
чем тонкопластинчатого перлита и повыш ается с увеличением 
А Т.

П ромеж уточная структура (бейнит) состоит, как  и перлит, 
из феррита и цементита, но имеет иное строение. Р азличаю т 
структуру верхнего и нижнего бейнита. Н а рис. 229, а показан 
верхний бейнит на светлом фоне. Верхний бейнит имеет пери­
стое строение. При больших увеличениях видно, что цементит 
присутствует в виде изолированных узких частиц (а не в виде 
пластинок, как  в перлите). Частицы цементита расположены 
между игольчатыми кристаллами феррита. Н а рис. 229, б  по­
казан  нижний бейнит (темный), который имеет игольчатое 
строение и напоминает структуру мартенсита. Частицы цемен­
тита в нижнем бейните еще более тонкие, чем в верхнем бей- 
ните, и ориентированы вдоль октаэдрических плоскостей исход­
ного аустенита. Темные иглы на рис. 229 ,6  представляю т собой 
феррито-цементитную смесь, однако эти ф азы  разреш аю тся при 
большом увеличении под электронным микроскопом.
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Рис. 229. Бейнит верхний (а) и нижний (б). Наряду с бейнитом присутствует мартен­
сит (светлый) (Вилелла). Х2000

П ереохлаж дение аустенита ниже 230 °С приводит к тому, 
что он не распадается, а испытывает аллотропическое превра­
щение без изменения состава. Это превращ ение соверш ается 
мартенситным путем, как  было описано на с. 90 для чистых 
металлов, в частности для ж елеза, и на с. 152 — для твердых 
растворов. Отсутствие диффузии при низких тем пературах з а ­
держ ивает выделение цементита, однако у—>-а-превращение про­
исходит, так  как  AF —Fy— F a при большом переохлаж дении до­
стигает значительной величины (в таких случаях говорят, что 
термодинамический напор сильно возрастает). Уменьшение сво­
бодной энергии AF  при у->а-превращ ении компенсирует увели­
чение упругой энергии, возникаю щ ее при мартенситном превра­
щении, так  как  мартенсит 
имеет наибольший, а аусте­
нит наименьший удельный 
объем среди всех ф аз угле­
родистой стали.

В результате мартенсит­
ного превращ ения в стали 
образуется структура, н а­
зы ваем ая мартенситом
(рис. 230). М артенсит — это 
пересыщенный твердый 
раствор углерода в «-ж е­
лезе. К ак показано Г. В.
Курдюмовым, Н. Я . Се- 
ляковым и Н. Т. Гудцовым, 
мартенсит имеет решетку, 
близкую к реш етке а-же- 
леза , но не кубическую,
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а тетрагональную  объемноцентрированную. Элементарной ячей­
кой мартенсита является прямоугольный параллелепипед. Сте­
пень тетрагональное™ , т. е. соотношение осей элементарной 
ячейки ( с : а ) ,  возрастает до 1,08 при увеличении содерж ания 
углерода, находящ егося в твердом растворе, с 0 до 1,7 %. Н а 
рис. 231 показано изменение периодов (параметров) решетки 
а  и с, а такж е отношения с/а с увеличением содерж ания угле-
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Рис. 231. Периоды (параметры) решеток мартенсита и аусте­
нита и тетрагональность решетки мартенсита в зависимости 
от содержания углерода

рода. Тетрагональность элементарной ячейки вызвана тем, что 
атомы углерода располагаю тся не во всех октаэдрических по­
зициях, а только в некоторых — вдоль оси с. Таким образом, 
тетрагональный мартенсит можно отнести к упорядоченному 
твердому раствору внедрения. Элементарную ячейку м артен­
сита стали можно рассматривать как  искаженную ячейку ф ер­
рита, сильно пересыщенного углеродом. По диаграм м е равно­
весия (см. рис. 204) предельное содерж ание углерода в ста­
бильной a -ф азе не превыш ает 0,026 %, а в мартенсите оно 
может доходить до 2,06 %, т. е. есть до предела растворимости 
в аустените. Поэтому мартенсит в стали не является стабиль- 
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ной фазой и стремится к распаду, особенно при нагреве. Со­
держ ание углерода в мартенсите такое же, как  и в аустените, 
из которого он образовался.

Н а рис. 229 кроме бейнита имеется светлая структурная со­
ставляю щ ая. Это — мартенсит, образовавш ийся при охлаж де­
нии аустенита. После распада аустенита с образованием фер- 
ритно-цементитных колоний перистого или игольчатого типа 
нераспавш аяся часть его в эвтектоидной стали при тем пера­
туре ниже 230 °С превращ ается в мартенсит.

М артенсит обладает высокой прочностью вследствие того, 
что при ■у-э-а-превращении измельчается его блочная структура 
(порядок разм ера блока 
10 _6 см) и при этом очень 
сильно увеличивается плот­
ность дислокаций (до
1012 см - 2 ). М артенсит фер- *V*I?L " W t J

4  ч

Рис. 232. Крупные иглы мартенсита в стали 
с 1,3 % С и 1,85 % Мп. Виден непревратив- 
шийся аустенит (светлый). Х400

ромагнитен, как  a -ф аза на 
основе ж елеза. При вы яв­
лении микроструктуры он 
светлый, реактивами тр а ­
вится слабо. Под микро­
скопом мартенсит стали 
имеет вид стержней, как  и 
в других металлах,- про­
шедших аллотропическое 
превращ ение посредством 
мартенситного механизма 
(сравните рис. 232 с рис.
85). Толщ ина каждого 
стерж ня имеет порядок 
10 -4  см.

К ак  и при аллотропическом превращении ж елеза, реш етка 
мартенсита М  закономерно ориентирована по отношению к ре­
ш етке исходного аустенита А, а именно: {110}м11 {11 1}а и  
<  111 >  JVf II <  110 >  А-

Все сказанное о таком переходе на с. 86 справедливо и для 
превращ ения А -+ М  в стали. Если отполированный шлиф сталь­
ного образца нагреть в безокислительной атмосфере до аусте­
нитного состояния и затем  закалить образец, то на шлифе по­
явится микрорельеф, точно воспроизводящ ий микроструктуру 
протравленного образца. М икрорельеф возникает благодаря 
тому, что при превращении А -+ М  объем стали увеличивается 

t (примерно на 1 % ).
К ак  правило, мартенеитное превращ ение д аж е  при очень 

сильном переохлаж дении не доходит до конца и наряду с м ар­
тенситом в структуре имеется некоторое количество остаточного 
аустенита. В углеродистой стали его содерж ание равно не­
скольким процентам.

219



Таким образом, при изотермическом распаде или аллотропи­
ческом превращении переохлаж денного аустенита в эвтектоид­
ной стали по мере увеличения переохлаж дения образую тся сле­
дующие структурные составляю щ ие: перлит, верхний и нижний 
бейнит, мартенсит (с остаточным аустенитом). Понимание ки­
нетики и механизма фазовых превращений переохлажденного 
аустенита имеет большое значение для практики термической 
обработки. При термической обработке ф азовы е превращ ения 
аустенита очень часто соверш аю тся при непрерывном ох л аж ­
дении. Однако, чтобы разобраться в таких превращ ениях, необ­

ходимо сначала понять, что 
происходит с переохлаж ден­
ным аустенитом в изотерми­
ческих условиях при большем 
или меньшем переохлаж де­
нии, а потом найденные зако­
номерности использовать для 
изучения превращений, проте­
кающих в интервале темпе­
ратур.

Д ля  исследования кине­
тики распада переохлаж ден­
ного аустенита применяют как 
косвенные методы (измерение 
какого-либо свойства), так  и 
прямой, структурный метод. 
Один из часто применяемых 
косвенных методов — это ди­

латометрический, при котором определяю т изменение длины об­
разц а (AL)  в изотермических условиях. С начала образец 
(в виде стерж ня) нагреваю т до аустенитного состояния и затем 
быстро помещ аю т в термостат (печь) с дилатометром и изм е­
ряю т AL  с течением времени при заданной температуре терм ос­
тата. О бразец расш иряется ( А Ь > 0), так как  аустенит имеет 
меньший удельный объем, чем перлит или бейнит. С течением 
времени т зависимость АЬ(х)  описывается а-образной кривой, 
как  V на рис. 19, и AL  к концу распада аустенита (на 100 %) 
достигает предельного значения. Оно известно заранее, так  как 
известна разница объемов аустенита и перлита (бейнита). Н а 
рис. 233 показаны  кривые, полученные дилатометрически. Такие 
ж е кривые можно получить и прямым, структурным методом. 
Сталь нагреваю т до аустенитного состояния, затем переносят 
в термостат и выдерж иваю т в нем образец при заданной тем­
пературе переохлаж дения ( < / l i )  определенное время т. Затем  
образец закаливаю т, например в воде, и исследуют его микро­
структуру. Закалкой  фиксируют структуру распада. Н а 
рис. 234, а приведена схема структуры на некоторой стадии р ас­
пада. Он начинается на границах и стыках зерен аустенита 
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Рис. 233. Изменение количества распав­
шегося аустенита V при различных тем­
пературах распада и длительностях т



(светлый) и в других местах сосредоточения дефектов решетки. 
Затем  берут второй образец, проделываю т те ж е самые опера­
ции, но время его пребывания в термостате увеличиваю т 
(рис. 234, б ). По площ ади темных участков на ш лифе с по­
мощью количественной металлографии определяю т объем про­
дуктов распада аустенита. Затем  строят кривые такого ж е вида, 
как  и на рис. 233. Структурный метод менее точен, чем косвен­
ные методы, однако он имеет то преимущество, что эксперимен­
татор имеет возможность визуально наблю дать интересующую 
его структуру.

При закал ке  (фиксации) образца на той или иной стадии 
распада переохлаж денного аустенита (при заданном АТ)  его 
нераспавш аяся часть превращ ается в мартен­
сит. Таким образом, на рис. 234 в его светлых 
полях находится мартенсит (бывший аустенит).

К распаду аустенита, при котором образу­
ются перлит и бейнит, могут с достаточным при­
ближением применены закономерности общей 
теории кристаллизации, изложенные на с. 28.
Перлитную двухфазную  колонию можно при­
нять как  бы за одну фазу, приписав ей опреде­
ленные парам етры  кристаллизации: скорость об­
разования зародыш ей п  и линейную скорость 
роста с. В данном случае с, как  и при затверде-

Рис. 234. Схема, иллюстрирующая структурный метод 
исследования распада переохлажденного аустенита при 
заданном АТ в течение Ti (а) и Т2 (6 ) ,T i< t2

вании, практически не изменяется с течением времени, однако 
в отличие от сказанного на с. 29 значение п  увеличивается 
в изотермических условиях распада почти на целый порядок. 
Тем не менее кинетическая кривая перлитного превращ ения 
долж на иметь о-образную  форму, как на рис. 19, а зависимость 
макроскопической скорости превращ ения от времени долж на 
описываться кривой с максимумом. Экспериментально это под­
тверж дается.

И так, на рис. 233 приведены в упрощенном виде кинетиче­
ские кривые распада аустенита эвтектоидной стали, переохлаж ­
денного до различных температур. По наклону секущей Оа на 
кривой 550 °С можно определить среднюю макроскопическую 
скорость распада аустенита при 550 °С. Таким ж е образом 
можно определить среднюю скорость распада и при других тем ­
пературах. Из рис. 233 видно, что приблизительно при 550 °С 
средняя скорость имеет максимальное значение. Эта скорость 
в зависимости от АТ  (рис. 235, а ) описывается кривой такого 
ж е вида, как  на рис. 30. Это определяется тем, что вблизи тем ­
пературы 550 °С кривые п  и с в функции А Т  такж е проходят 
через максимум, что видно из рис. 235, б.
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Рис. 235. Зависимость средней макроскопической скорости распада переохлажденного 
аустенита (а) и параметров образования продуктов распада аустенита (б) в углероди­
стой эвтектоидной стали от А Г (И. JI. Миркин)

Если вместо скорости распада отклады вать время т, необхо­
димое для его заверш ения, то на кривой т(Д 7’) получится 
минимум, в данном случае при 550 °С. Ч ащ е всего время превра­
щения т отклады ваю т по оси абсцисс, а температуру, при кото­
рой идет превращ ение, или переохлаж дение (Т  или Д Т )— по 
оси ординат. При таком построении соответствующ ая зависи­
мость изображ ается С-образной кривой (рис. 236, а). Н а этом 
рисунке кривая ab относится к концу распада, а кривая ей —  
к распаду 2 % аустенита. Кривую cd  условно принимают за кри­
вую начала распада, т. е. считают, что абсцисса каж дой ее 
точки указы вает время, в течение которого аустенит не р асп а­
дается при соответствующей температуре. М еж ду кривыми н а­
чала и конца превращ ения можно поместить С-образные кри­
вые, относящ иеся к любой степени распада аустенита (5, 10, 
25, 50 % и т. п .). Цифры у кривой ab показы ваю т твердость по 
Роквеллу С, соответствующую структурам, возникающим при 
некоторых тем пературах распада. Чем ниже температура р ас­
пада, тем выше твердость.

Следует указать, что при 550 °С в эвтектоидной стали ме­
няется характер распада и его продуктов. Верхняя и ниж няя

g
|  700| too

К  300 

Ш 200S:
-------- ;---------------------------- 9 0 %
_1________|________ |________|________I 95%
1 0  2 0  J 0  4 0  5 0

Время распад о. аустенита, с
Рис. 236. С-кривая, соответствующая кинетическим кривым рис. 233, объем (%) обра­
зовавшегося мартенсита ниже температуры Мн (а) и схема (б) частичного совпадения 
температур распада аустенита с образованием перлита (abc) и бейнита (dbe)
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ветви С-образной кривой относятся к перлитному и бейнитному 
распаду соответственно и не являю тся продолжением одна дру­
гой в функциональном отношении, как  и восходящие и нисходя­
щие ветви на кривых / г и е н а  рис. 235, б. С-кривую на 
рис. 236, а можно рассматривать как  результат налож ения двух 
кривых соответственно двум видам распада. Н а рис. 2 36 ,6  при­
ведена схема, иллю стрирую щ ая такое наложение. Л иния abc 
относится к перлитному распаду, линия dbe  — к бейнитному. 
Реализую тся только ветви: ab и be. При переохлаж дении аусте­
нита с А\  до Т' он начинает распадаться с образованием пер­
лита соответственно линии ab, и этот распад  заканчивается 
раньше, чем достигается линия начала бейнитного распада bd. 
При тем пературах переохлаж дения аустенита с Т'  до М  наблю ­
дается обратное соотношение: сначала появляется бейнит (ли­
ния be) и его образование заканчивается до достиж ения ли­
нии Ьс.

Рассмотренная схема поясняет экспериментально обнару­
женное явление, заклю чаю щ ееся в том, что в некоторых леги­
рованных сталях при тем пературах от Т' до М  изотермический 
распад  переохлаж денного аустенита приводит к образованию  
бейнита и перлита, причем перлит образуется после бейнита. Во 
многих легированных сталях, как  показано ниже, перлитный и 
бейнитный распад  аустенита далеко отстоят один от другого на 
ш кале температур, и для этих случаев в соответствии с общей 
теорией кристаллизации имеются две С -образные кривые, р ас­
положенные одна под другой, относящ иеся к распаду двух 
указанны х типов (см., например, рис. 274 ,6 ).

П ревращ ение аустенита при средних тем пературах переох­
лаж дения (приблизительно 550— 230 °С), приводящ ее к обра­
зованию  бейнита,— это сложный процесс, сочетающий распад 
(выделение цементита) и аллотропический переход, реализуе­
мый с помощью мартенситного механизма. Промежуточное 
(бейнитное) превращ ение начинается с диффузионного перерас­
пределения углерода в аустен ите '. В нем появляю тся области, 
обогащ енные и обедненные углеродом. В местах обогащ ения из 
аустенита выделяется цементит. Концентрация углерода в нем 
пониж ается до менее 0,2  % и он испытывает аллотропическое 
превращ ение у->-а по мартенситному механизму. При аллотро­
пическом превращении наблю даю тся когерентная связь и опре­
деленное кристаллогеометрическое соответствие мартенситной 
а-ф азы  и аустенита (А), из которого она образуется, а именно: 
{ 1 1 1 }А|1{1 1 0 }а и < 1 1 2 > А| | < 1 1 0 > « .

Т акое ж е аллотропическое превращ ение испытывают области 
аустенита, обеднившиеся углеродом при его перераспределении. 
М артенситная a -ф аза с течением времени при постоянной тем-

1 Это показано Р. И. Энтиным для легированной стали и, вероятно, 
в равной мере относится к углеродистой стали.
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пературе переохлаж дения претерпевает дальнейший распад на 
феррит и цементит (отпуск), причем феррит сохраняет своеоб­
разную игольчатую форму кристаллов, характерную  для мар- 
тенситных превращений. Возможно, что в феррите остается по­
вышенное по сравнению со стабильным (0,025 %) содерж ание 
углерода. Н а рис. 237 дана схема бейнитного распада аусте­
нита по Р. И. Энтину.

Температура (в данном случае 230 °С), при которой в стали 
бейнитный распад  сменяется мартенситным превращ ением, н а­

зы вается мартенситной точкой и обозначается буквой Мн. На 
рис. 236, а  при температуре М в проведена горизонтальная ли ­
ния, доходящ ая до оси ординат. В данном случае для эвтекто­
идной стали, как  и для всех углеродистых и многих легирован­
ных сталей, вопрос о скорости мартенситного превращ ения 
имеет только теоретическое значение, так  как оно соверш ается 
почти моментально. И гла мартенсита длиной 10- 2— 10~ 3 см вы­
растает за  время 10~7 с и скорость роста практически не зависит 
от температуры. В связи с этим особенность мартенситного 
превращ ения состоит в том, что скорость охлаж дения ниже 
точки Мп не влияет на структуру. Вторая особенность превра­
щения аустенита в мартенсит заклю чается в том, что оно р ас­
пространяется на область температур. При постоянной тем пера­
туре ниже точки М я превращ ается только определенная часть 
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аустенита, а для дальнейш его превращ ения сталь надо охла­
дить до более низкой температуры. В соответствии с этим на
рис. 236, а ниже 230 °С проведены горизонтальные линии, на
которых показано количество образовавш егося мартенсита. 
К ак  видно, в эвтектоидной стали при комнатной температуре 
почти 100 % аустенита переходит в мартенсит.

В соответствии с тем, что сообщ алось на с. 90, мартенсит­
ное превращ ение в стали такж е идет при сохранении когерент­
ности реш еток исходного аустенита и образую щ егося мартен­
сита. Иглы мартенсита зарож даю тся на границах аустенитного 
зерна и растут до столкно­
вения с границей в другом
ее месте, а иногда с деф ек­
том внутри зерна. Выйти 
за пределы зерна аусте­
нита мартенситная игла 
не может, так  как при 
столкновении с границей 
наруш ается когерентность 
и рост прекращ ается. Н а ­
правление игл мартенсита 
в зерне аустенита связано 
с ориентировкой зерна.
Рис. 238 иллю стрирует рост 
мартенситных игл в преде­
лах  одного аустенитного п „„„ „^  J ^ Рис. 238. Последовательное развитие игл
Зерна, крупны е ИГЛЫ ООра- . мартенсита в пределах одного аустенитного
зовались при более высо- зерна' х1650 
кой температуре. М алые
иглы появились позднее, при понижении температуры. Они з а ­
родились на границе раздела аустенит — мартенсит и р азви ва­
лись в пределах пространства между двумя большими иглами.

Согласно Г. В. Курдюмову, мартенситное превращ ение 
в стали, как  и мартенситное аллотропическое превращ ение чи­
стых металлов и твердых растворов, может быть рассмотрено 
на основе общей теории кристаллизации. Особенности, на ко­
торые указы вает Г. В. Курдюмов, заклю чаю тся в том, что 
энергия активации роста очень мала и поэтому игла (или п ла­
стинка) мартенсита вы растает почти моментально. М акроско­
пическая скорость превращ ения определяется только скоростью 
образования зародыш ей п, причем эта скорость зависит от тем ­
пературы ббычным образом, подобно тому, как показано на 
рис. 30 и 235. О днако в углеродистой эвтектоидной стали точка 
Мн находится при достаточно высокой температуре (230 °С) и 
скорость образования зародыш ей при небольшом переохлаж де­
нии ниже этой точки быстро достигает максимального значе­
ния, при котором реализую тся все возможные зародыш и; они 
мгновенно вырастаю т, так  что превращ ение сразу  закан чи ва­
8 Заказ № 2203 2 25-



ется. В силу очень большого значения п, достигаемого вблизи 
точки М„, не удается задерж ать  образование мартенсита ни 
при какой скорости охлаждения, а следовательно, не удается и 
переохладить аустенит. Если бы это удалось, то значения п по­
низились бы в соответствии с нисходящей ветвью кривой (АТ) 
типа изображенной на рис. 30 и можно было бы наблю дать за 
изменением количества мартенсита во времени при постоянной 
температуре. Теория Г. В. Курдюмова подтверж дается тем, что 
введением в углеродистую сталь марганца, никеля и других

легирующих автору теории у д а ­
лось понизить точку Л1 н н а­
столько, что кривая скорости пре­
вращ ения мартенсита в зависи­
мости от температуры стала пол­
ной, как на рис. 30, с восходя­
щей и нисходящей ветвями, а кри­
вая зависимости Тир( т) имела 
вид, изображенный на рис. 235. 
В районе температур мартенсит­
ного превращ ения появилась еще 
одна С -образная кривая.

Причины тормож ения распада 
аустенита и распространения 
превращ ения А-*-М  на область 
температур еще недостаточно 
ясны. Одной из причин влияния 
понижения температуры является 
то обстоятельство, что коэффи­
циент термического расш ирения 

аустенита в два раза  больше, чем у мартенсита. При понижении 
температуры ниже М н аустенит сж им ается значительно больше, 
чем мартенсит, и энергия упругих напряжений, появивш аяся 
при образовании мартенсита, уменьш ается. Б лагодаря этому 
снятию напряжений (фазового наклепа) превращ ение аусте­
нита в мартенсит тем больше, чем ниже температура.

Д ля стали неэвтектоидного состава С-образные диаграммы  
в общем имеют такой ж е характер, как на рис. 236. Основное 
отличие заклю чается лишь в появлении дополнительной линии, 
характеризую щ ей выделение из аустенита избыточного феррита 
или цементита. Общий вид С-образной диаграммы  с линиями 
мартенситного превращ ения для доэвтектоидной стали дан  на 
рис. 239. Температуры начала М н и конца М к образования м ар­
тенсита понижаю тся с увеличением содерж ания углерода 
в стали.

Структура, образую щ аяся при непрерывном охлаждении 
стали, может быть предсказана на основе анализа С-диа 
граммы. Если эвтектоидную сталь нагреть до температуры 
выше Act, при которой она полностью приобретает структуру

I о т

Рис. 239. С-образная диаграмма рас­
пада переохлажденного аустенита в 
доэвтектоидной стали
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ауетенита, а затем охладить до  комнатной температуры, то по­
лучится структура, зави сящ ая от скорости охлаж дения. При 
малой скорости Vi продолжительность пребывания углероди­
стой стали при высокой температуре (несколько ниже A ci)  т а ­
кова, что распад аустенита заверш ается образованием крупно­
пластинчатого перлита. Такой процесс назы вается отжигом. 
Практически он осущ ествляется путем охлаж дения стали в печи 
с большой тепловой инерцией, что приводит к получению срав­
нительно малой твердости отжигаемой стали Скорость ох л аж ­
дения равна по порядку величины 0,1 К/с. Н а рис. 240 на кри­
вой Vi показано замедление ох­
лаж дения в области распада, ко­
торое обусловлено выделением те­
пла при превращении аустенит-*- 
перлит. В случае V2> V i  превра­
щение начинается при более низ­
кой температуре и приводит 
к получению тонкопластинча- 
того перлита с большей твердо­
стью. Н а практике для получе­
ния такой структуры часто ох­
лаж дение ведут на воздухе со 
скоростью порядка 1 К/с. Т акая 
обработка назы вается норм али­
зацией. М ожно представить себе 
скорость охлаж дения Уз . (> У г ) , 
при которой только часть аусте­
нита распадается и образуется 
тонкопластинчатый перлит. В этом случае оставш ийся аусте­
нит, охладивш ись ниже точки М н (230 °С), превратится в мар­
тенсит. Сохранится и небольшое количество остаточного аусте­
нита. На кривой У3 получается замедление охлаж дения в двух 
температурных интервалах, в которых образую тся соответст*- 
венно перлит и больш ая часть мартенсита (близко к 230 °С). 
При скорости У4> У 3, как  видно из рис. 240, распад аустенита 
практически не начинается и аустенит только превращ ается 
в мартенсит. Остается некоторое количество остаточного аусте­
нита. Т акая операция назы вается закалкой  стали. При закалке 
углеродистой стали скорость охлаж дения имеет порядок 
100 К -с - 1  и колеблется в широких пределах (300— 1000 К -с -1) 
в зависимости от количества примесей, разм ера зерна аустенита 
и других факторов, рассматриваемы х в курсе термической 
обработки. Температуры замедления на кривых охлаж дения

Рис. 240. Нанесение кривых охлажде­
ния зависимости /(т) на С-образную 
диаграмму

1 В  п р о и з в о д с т в е н н ы х  у с л о в и я х  п р и м е н я ю т  с п е ц и а л ь н ы е  р е ж и м ы  о т ж и г а .  
В  с т а л и  э в т е к т о и д н о й  и  з а э в т е к т о и д н о й  п р и м е н я ю т  о т ж и г и ,  п р и в о д я щ и е  
к  о б р а з о в а н и ю  з е р н и с т о г о  ц е м е н т и т а , д л я  з н а ч и т е л ь н о г о  у м я г ч е н и я  с т а л и .
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обозначаю т буквами А г ' и М  для перлитного и мартенситного 
превращений соответственно.

М инимальная скорость, при которой аустенит не р асп ада­
ется, а испытывает только мартенситное (аллотропическое) пре­
вращение, назы вается критической скоростью закалки . На 
рис. 240 она обозначена VK:

И з рис. 240 видно, что Получить в углеродистой стали чисто 
бейнитную структуру путем охлаж дения с постоянной скоро­
стью невозможно. Она образуется только в случае изотермиче­
ской выдерж ки аустенита при температуре ниже 550 °С.

Следует отметить, что рис. 240 представляет собой только 
качественную схему, позволяющую обсудить затронутый вопрос. 
Совмещ ение С-кривой и кривых охлаж дения в принципе не­
верно, так  как  в первом случае кйнетика превращ ения дана 
в изотермических условиях, а во втором [Т’(т)] — в процессе 
охлаж дения. Тем не менее выводы, сделанные выше, качест­
венно вполне совпадаю т с экспериментальными результатами, 
а  соответствующие расчеты С. С. Ш тейнберга позволяю т сде­
л ать  и количественные выводы из совмещения этих кривых 
разного типа.

О писанная на с. 204 структурная наследственность (восста­
новление исходного аустенитного зерна) при образовании вид- 
манштеттовой ферритно-перлитной структуры еще в большей 
степени относится к ориентированным структурам мартенсита и 
бейнита, так  как  при их образовании (и обратном превращ е­
нии в аустенит) упругая энергия больше, чем при распаде 
аустенита на феррит +  перлит.

ИЗМЕНЕНИЕ СТРУКТУРЫ
ПРИ НАГРЕВЕ ЗАКАЛЕННОЙ СТАЛИ (ОТПУСК)

О бразую щ ийся при закалке мартенсит, т. е. сильно пересыщ ен­
ная углеродом a -ф аза, очень неустойчив и распадается уж е 
при комнатной температуре. Неустойчив и остаточный аустенит, 
хотя его распад идет только при тем пературах выше 200 °С. 
П ри нагреве закаленной стали мартенсит и остаточный аустенит 
распадаю тся на феррит и цементит и свободная энергия во 
всем объеме стали уменьш ается. Такой распад  наступает не 
сразу; сталь проходит через ряд состояний, которые определя­
ются температурой нагрева и продолжительностью пребы ва­
ния при ней. Кроме того кристаллики карбида, очень мелкие 
при низких тем пературах распада, при повышении температуры 
и с течением времени укрупняются, что приводит к уменьшению 
зернограничной энергии.

Процесс нагрева закаленной стали, при котором р асп ада­
ются мартенсит и остаточный аустенит и укрупняю тся карбиды, 
назы вается отпуском. Температуры отпуска леж ат ниже точки 
Ас\ (723 °С). Структурные превращ ения, идущие при отпуске, 
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были детально исследованы Г. В. Курдюмовым и его сотруд­
никами.

В настоящ ее время сущ ествует условное деление превращ е­
ний отпуска на первое, второе и третье превращ ения. Это де­
ление основано на объемных эффектах, обнаруженных более 
60 лет назад  Ганемманом и Трегером. Среди всех структурных 
составляю щ их стали, образую щ ихся при зак ал ке  и отпуске, 
мартенсит обладает наибольшим удельным объемом, а аусте­
н и т— наименьшим. Поэтому распад мартенсита на феррит и 
цементит вызывает сж атие стали, 
а распад аустенита — ее расширение.
Это позволяет судить о том, распад 
какого из этих растворов преобладает 
при той или иной температуре отпу­
ска.

Температура этих трех превращ е­
ний зависит от скорости нагрева. При 
ускорении нагрева температура повы­
ш ается. Если скорость невелика (по­
рядка 0,1 К •с-1), то первое превра­
щение идет при 100— 150 °С, второе — 
при 250—300 °С, третье — при 300—
400 °С. При первом и третьем превра­
щениях наблю дается уменьшение, 
а при втором — увеличение удельного 
объема стали.

П ервое превращ ение  при отпуске 
состоит в том, что из мартенсита углеродистой стали выделяется 
углерод в виде карбида ж елеза и уж е через 2  ч в растворе оста­
ется не более 0,3 % С. Тетратональность реш етки мартенсита 
при этом уменьш ается. Т акая  структура, назы ваем ая мартенси­
том отпуска, отличается высокой травимостью. Под микроско­
пом мартенсит отпуска имеет вид темных игл. М артенсит 
отпуска, образовавш ийся при 100— 150 °С, неоднороден по со­
ставу. Отпуск при 150—300 °С приводит к дальнейш ему р ас­
паду мартенсита и в результате к уменьшению тетрагонально- 
сти решетки и увеличению ее однородности. После отпуска при 
300 °С в течение 1 ч в мартенсите эвтектоидной стали остается 
еще около 0,1 % С. Х арактерным для распада мартенсита яв ­
ляется быстрое обеднение его углеродом в первые часы отпуска 
и затем  очень медленное изменение содерж ания углерода с те­
чением времени (рис. 241). П ервое превращ ение при отпуске, з а ­
канчиваю щ ееся в основном при 100— 150 °С, распространяется 
такж е на интервал более высоких температур (150— 300 °С), 
при которых идет дораспад мартенсита отпуска. М артенсит 
отпуска меньше пересыщен углеродом и значительно стабиль­
нее мартенсита закалки . Если в стали мало углерода и, следо­
вательно, тетрагональность мартенсита закалки  сравнительно
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Рис. 241. Изменение содержа­
ния углерода в мартенсите 
в процессе отпуска при 200 °С. 
Содержание углерода в стали 
0,65 %



невелика, то первое превращ ение начинается не при 100 °С, 
а при более высокой температуре. Так, при 0,3 % С распад 
мартенсита закалки  становится заметным выше 150 °С, при 
0,2 % — выше 200 °С. Это иллю стрируется рис. 242, из которого 
видно, что переход от пологого спуска кривой к крутому леж ит 
при тем более высокой температуре отпуска, чем меньше угле­
рода растворено в мартенсите закалки . При отпуске выше 200 °С 
выделяется цементит обычного состава Fe3C, в интервале до 
200 °С — метастабильный карбид ж елеза, имеющий гексаго­
нальную реш етку Fe2C. Выше 200 °С уж е выделившийся карбид 
Fe2C превращ ается в Fe3C. Выделяю щиеся при отпуске до 
350 °С карбиды имеют форму пластинок, толщ ина которых 
в 2,5—3 раза  меньше, чем ширина и длина. Пластинки карби­
дов когерентно связаны  с мартенситом, из которого они выде­
ляю тся. Кристаллогеометрически цементит ориентирован опре^ 
деленным образом  по мартенситу, из которого выделился, а сле­
довательно, и по остаточному аустениту. Ориентировка такова: 
{Ю3>ц|| {110}м11 {11 1}а и  < 0 1 0 >  ц ||<  111 > мII<  1 1 0 > а-

Имеется такж е определенная ориентировка гексагонального 
карбида Fe2C по мартенситу.

Второе превращ ение при отпуске — это распад  остаточного 
аустенита. При его малых количествах второе превращ ение ди­
латометрически (по увеличению длины образца) можно не з а ­
метить: Это превращ ение (и отпуск при 250— 300 °С) идет 
одновременно с распадом  мартенсита, причем остаточный аус­
тенит распадается, вы деляя карбиды, и превращ ается в мартен­

сит с той ж е тетрагональностью , 
т. е. с тем ж е содерж анием угле­
рода в растворе, что и мартенсит 
отпуска, образовавш ийся при тех 
ж е условиях отпуска из мартенсита 
закалки . Все изложенное выше 
о мартенсите отпуска; вполне отно­
сится к структуре, образовавш ейся 
при втором превращении.

При большом количестве оста­
точного аустенита его превращ ение 
в мартенсит отпуска приводит к по­
вышению твердости, в то время как 
превращ ение мартенсита закалки  

% в мартенсит отпуска уменьш ает 
твердость незначительно в случае 
отпуска при 100— 150°С и очень 
сильно при более высоких тем пера­
турах.

К акова природа третьего пре­
вращ ения  (отпуск при 300—400 °С), 
пока что неясно. Дилатометриче-

<7/77/7 J

Рис. 242. Изменение содержания 
углерода в мартенсите в зависи­
мости от температуры отпуска 
стали с различным содержанием 
углерода. Длительность отпуска 
1 ч
230



Рис. 243. Микроструктура закаленной эвтектоидной стали после отпуска в течение 1 ч 
при 400 °С (а. X 13 ООО) и 5 ч при 650 °С (б. Х8000). Видна форма выделившихся 
карбидов (А. П. Гуляев, А. И. Гардин)

ски обнаружено большое сокращ ение длины в результате 
уменьшения удельного объема стали; плотность дислокаций 
уменьш ается в 10 0— 200  раз, наблю даю тся такж е заметные из­
менения других свойств. Их трудно приписать каким-либо ф а­
зовым превращ ениям, так  как  в случае достаточно продолж и­
тельного отпуска при 300 °С в углеродистой стали уж е 
образую тся феррит и цементит. Н аибольш ую  роль играю т ре­
лаксация напряжений (возврат после фазового наклепа, возник­
шего при превращении А-*-М) и залечивание микропор, воз­
никающих в результате закалки.

Во время отпуска при 400 °С карбидные кристаллики укруп­
няются (коалесценция), одновременно меняется их форма — 
осущ ествляется переход от пластинчатой формы к шаровидной 
(сфероидизация). На рис. 243 показано такое изменение. М еха­
низм коалесценции и сфе­
роидизации описан на 
с. 144. Скорость коалес­
ценции при отпуске з а ­
висит от скорости дифф у­
зии углерода и растет с 
температурой. В углеро­
дистой стали она доста­
точно велика при 400 °С.
При более высокой тем ­
пературе отпуска коалес­
ценция и сф ероидиза­
ция быстро усиливаются, wo zoo зоо чоо 500 боо 700 t,°c 
и энергия поверхно­
стей раздела значительно 0стхпе"акахарактерных температурных ин‘

I ^зак~*~ ̂ отп
I (до 200°С выделяется F e2Cj 
I
I ̂  ост о̂тп

^  \(призоо°с 0+Fe3c j 
I 1 Аннигиляция

I
дефектов в Ф

I Сфероидизация и 
I коалесценция Fe3 С
I I I

J________I_______I______L_
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уменьш ается. В изотермических условиях коалесценция зам ед­
ляется с ростом кристаллов цементита.

Н а рис. 244 приведена схема температурных интервалов, 
в которых идут структурные превращ ения при отпуске эвтек­
тоидной углеродистой стали. При изменении содерж ания угле­
рода и при легировании эти интервалы смещ аются по ш кале 
температур. Ш трихами показаны  температурные интервалы, 
в которых превращ ение идет с большой скоростью.

М еханические свойства при отпуске стали значительно из­
меняются. Общей тенденцией является понижение прочности 
и увеличение пластичности по сравнению со значениями этих 
свойств для закаленной стали. О днако после закалки  и отпу­
ска сочетание прочности и пластичности более благоприятно, 
чем после одной термической обработки типа нормализации 
или слабой закалки  со скоростью менее VK. Это объясняется 
тем, что отпуск приводит к получению зернистого цементита, 
а в продуктах распада переохлаж денного аустенита цементит 
пластинчатый. Поэтому двойная обработка (закалка +  отпуск) 
широко распространена в практике термической обработки 
стали. Она назы вается улучш ением .

ИЗМЕНЕНИЕ СТРУКТУРЫ И СВОЙСТВ 
ПРИ СТАРЕНИИ ТЕХНИЧЕСКОГО Ж ЕЛЕЗА

Закалочны м  старением 1 назы ваю т изменение свойств и струк­
туры с течением времени при комнатной температуре или при 
нагревании сплава, имеющего структуру закаленного с высоких 
температур твердого раствора. Этот раствор пересыщен и рас­
падается при старении. Старение близко к отпуску, однако от­
пуском назы ваю т распад пересыщенного раствора, образовав­
шегося в основном в результате аллотропического превращ ения 
(например, мартенсита стали). Принципиальные аспекты за к а ­
лочного старения рассмотрены на с. 146. Бы вает и деф ормаци­
онное старение ж елеза.

При закалочном старении технического ж елеза его нагре­
ваю т до температуры ниже точки А\ (600— 700 °С), быстро 
охлаж даю т (закалка) и затем снова нагреваю т до более низ­
кой температуры. Т акая  зак ал ка  отличается от описанной выше 
тем, что ж елезо остается в виде а-ф азы  и не испытывает алло­
тропического превращ ения. И зменяется только концентрация 
содерж ащ егося в нем в растворенном состоянии углерода. При 
нагревании перед закалкой  до 600— 700 °С содерж ание угле­

1 Закалочное старение железа — это обычное старение в общепринятом 
смысле слова. Введение термина «закалочное» обусловлено тем, что кроме 
распада пересыщенной а-фазы идет старение ненасыщенного раствора по­
сле его деформации. Такое старение технического железа получило назва­
ние «деформационное».
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рода в феррите повыш ается соответственно линии PQ  на 
рис. 204. При быстром охлаждении углерод не успевает выде­
литься и а-раствор получается пересыщенным. Будучи неста­
бильным, а-раствор стремится к распаду и распадается уж е при 
комнатной температуре, вы деляя при этом очень мелкие ч а­
стицы третичного Fe3C, вследствие чего твердость ж елеза по­
выш ается.

Н а рис. 245, а показано изменение твердости технического 
ж елеза при старении в интервале 20—300 °С. Чем выше темпе­
ратура старения, тем круче начальная часть кривой, так  как 
процесс выделения Fe3C из феррита ускоряется вследствие уве­
личения скорости диффузии углерода в реш етке а-раствора. 
При 50 °С твердость достигает более высоких значений, чем при 
20 °С, так  как  степень р ас­
пада увеличилась и число 
мелких (дисперсных) ч а­
стиц Fe3C стало больше.
Эти частицы упрочняют 
ж елезо, препятствуя его де­
формации. О днако при по­
вышении температуры не 
только увеличивается сте­
пень распада, но и растут 
кристаллиты упрочняющей 
ф азы , в данном случае кар ­
бида F e3C. Их рост (ко­
алесценция) понижает уровень твердости. Если бы коалесцен­
ции не было, то кривая для 50 °С поднялась еще выше. В лия­
ние коалесценции видно по изменению твердости во время ста­
рения при 100 °С. После выдержки приблизительно 2 ч твер­
дость начинает понижаться. Это следствие того, что с течением 
времени действие коалесценции оказы вается преобладающим. 
К ак  и при повышении температуры, с течением времени в изо­
термических условиях увеличивается степень распада и размер 
кристаллов упрочняющей фазы , а следовательно, и расстояние 
меж ду ними. (При увеличении разм ера частиц число их умень­
ш ается, а расстояние между ними увеличивается). При 100 °С 
до 2 -ч выдерж ки преобладает влияние первого из этих ф акто­
ров, а при большей выдерж ке — второго. Поэтому на кривых 
твердости в случае отпуска при 100 °С имеется максимум. С ле­
дует отметить, что при 100 °С наибольш ая твердость ниже, чем 
при 50 °С, а при 150 °С ниже, чем при 100 °С. Это указы вает 
на увеличивающуюся с повышением температуры коалесцен- 
цию. Старение при 200 °С даж е при самых малых выдерж ках 
вызывает понижение твердости, так  как  при этой температуре 
упрочняю щ ая ф аза сразу ж е выделяется в виде сравнительно 
крупных и относительно удаленных один от другого кристал­
литов, а твердорастворное упрочнение не действует, так  как
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Рис. 245. Изменение твердости НВ при 
закалочном старении технического же­
леза: а — с течением времени; б — в за­
висимости от температуры старения (дли­
тельность выдержки 6 ч)



углерод почти полностью выделился из феррита, Зависимость 
твердости технического ж елеза от температуры  старения такж е 
описывается кривой с максимумом (рис. 245, б). При продол­
жительности старения б ч максимум твердости соответствует 
приблизительно 80 °С. С увеличением продолжительности ста­
рения максимум твердости смещ ается к более низким тем пера­
турам.

Старение происходит не только в техническом ж елезе с со­
держанием углерода менее 0,025 % (точка Р  на рис. 204), но 
и в низкоуглеродистой доэвтектоидной стали. В этом случае, 
как  и в техническом железе, происходит распад пересыщенного 
феррита, в основном избыточного; что касается эвтектоидного 
цементита, то эта ф аза  в старении не участвует. Это является 
одной из причин, объясняющих, почему в стали, содерж ащ ей 
большее количество цементита, старение выражено в .меньшей 
степени.

Старение технического ж елеза может быть следствием вы ­
делений из пересыщенного аграствора не только карбида, но и 
нитрида Fe4N. Старение протекает во многих сплавах, в кото­
рых растворимость повышается с температурой.

Старение технического ж елеза (низкоуглеродистая сталь) 
нежелательно, иногда приводит к катастрофическим послед­
ствиям, из-за того, что наряду с повышением твердости и проч­
ности происходит очень сильное охрупчивание. В частности, оно 
нежелательно для листового материала, подвергаемого в произ­
водстве холодной штамповке.

Закалочное старение ж елеза, протекающее, как  уж е указы ­
валось, д аж е  при комнатной температуре, может возникнуть 
без специально проводимой закалки. В частности, в тонком ли ­
стовом ж елезе при его охлаждении на воздухе после горячей 
прокатки или ускоренном охлаждении в печи при отжиге полу­
чается перС'сыщенн'ый углеродом феррит, распад которого ведет 
к нежелательны м последствиям старения.

В производстве стремятся к устранению этого явления, для 
чего применяют отжиг с очень медленным охлаждением, при 
котором получается стабильный феррит, соответственно линии 
PQ  на рис. 204.

При деф ормационном старении техническое железо, как  и 
при закалочном старении, упрочняется и становится м алопла­
стичным. Деформационным старением называю т процесс изме­
нения свойств После холодной деформации и нагрева до сравни­
тельно низких температур. Н аибольш ее изменение свойств про­
исходит при нагреве до 200 °С. Однако д аж е при комнатной 
температуре, т. е. без нагрева, с течением времени наклепанное 
ж елезо упрочняется и становится малопластичным.

Одним из признаков деформационного старения является 
появление площ адки текучести на кривой растяж ения а (е ) .  
Чем дальш е заш ло старение, тем сильнее вы раж ена площ адка
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т е к у ч е с т и П о с л е  деформационного старения на отполирован­
ном и специально протравленном ш лифе выступают фигуры или 
линии течения Чернова — Лю дерса. При холодной ш тамповке 
листового ж елеза, подвергш егося деформационному старению, 
кроме линий Ч ер н о ва— Л ю дерса, появляю тся местные, нерав­
номерно распределенные перенапряж ения, приводящ ие к р ва­
нинам, т. е, к производственному браку. Чтобы избеж ать такого 
брака, ж елезо следует перед штамповкой отжечь и очень мед­
ленно охладить для устранения хрупкости, которая могла по­
явиться при хранении ж елеза вследствие деформационного 
старения.

Согласно С. Т. Конобеевскому, деформационное старение 
связано не с выделениями какой-либо фазы  из пересыщенного 
твердого раствора, а только с перераспределением атомов при­
меси в реш етке растворителя.

Описанные представления о механизме деформационного 
старения косвенно подтверж даю тся тем, что оно идет в чистей­
шем ж елезе, содерж ащ ем менее 0,006 % С (точка Q на 
рис, 204), менее 0,01 % N и т. п., т. е., безусловно, не пересы­
щенном углеродом или другими примесями, в то время как 
закалочного старения в таком ж елезе не наблю дается. После 
появления теории дислокаций теория, предлож енная С. Т. Коно- 
беевским, была подтверж дена экспериментально: атомные
скопления — это облака К оттрелла вокруг дислокаций.

При холодной пластической деформации возрастает плот­
ность дислокаций. При последующем нагреве (и даж е при ком­
натной тем пературе), т. е. при старении, вокруг каждой новой 
дислокации образуется облако К оттрелла. При последующей 
пластической деформации, при которой необходимо движение 
дислокаций, для вырывания их из облака Коттрелла прихо­
дится приклады вать большую внешнюю силу, так  как  заблоки­
рованных дислокаций становится больше.

Если листовое ж елезо после деформационного старения под­
вергнуть отжигу с медленным охлаждением, то оно снова ста­
новится пластичным. О днако в ряде случаев это трудно сде­
лать, так  как  при отжиге поверхность листа окисляется, изме­
няется его толщ ина; особенно это заметно при отжиге тонкого 
листа.

Поэтому предложен другой метод повышения пластично­
сти. Лист подвергают в специальных валках  знакопеременному 
волнообразному изгибу, при котором его толщ ина не меняется. 
При такой деформации со слабым обж атием происходит пере­
группировка дислокаций, они вырываю тся из окруж аю щ их и 
блокирующих их облаков, вследствие чего восстанавливается

1 В ряде случаев площадка текучести даже превращается* в макси­
мум на кривой сг(е).
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их подвижность и материал становится более пластичным. 
С разу ж е после такой знакопеременной деформации лист хо­
рошо ш тампуется, так  как атомы углерода или азота не успе­
ваю т еще образовать облака К оттрелла вокруг дислокаций 
в их новом положении и металл остается в течение некоторого 
времени пластичным. Однако после такой деформации он снова 
подвержен деформационному старению. Если металл полежит 
некоторое время при комнатной температуре или, тем более, 
если будет нагрет, то он опять упрочнится, станет малопластич­
ным и непригодным для холодной штамповки, так  как снова 
вокруг дислокаций в их новом положении образую тся скопле­
ния атомов, находящ ихся в растворе внедрения (углерода, 
азота).

СТРУКТУРА СТАЛИ
ПОСЛЕ ХИМИКО-ТЕРМИЧЕСКОИ ОБРАБОТКИ И ОКИСЛЕНИЯ

Химико-термической назы вается так ая  обработка, при которой 
заданным образом изменяется состав поверхности изделия. П о­
верхностный слой измененного состава назы ваю т диф ф узион­
ным. При химико-термической обработке металлическое изде­
лие помещают в среду, содержащ ую  тот компонент, который 
долж ен продиффундировать в поверхностный слой изделия. 
Таким образом, в одном изделии (в середине и на поверхно­
сти) удается получать различные свойства.

Химико-термическую обработку применяют для повышения 
твердости на поверхности, для защ иты  изделия от коррозии, от 
окалинообразования при высокой температуре и других целей. 
Ею пользуются при изготовлении не только стальных изделий, 
но такж е и изделий из меди, титана, молибдена и других ме­
таллов и сплавов.

Рассмотрим изотермическую при температуре Т диффузию 
компонента В  в металл А  через его поверхность в условиях, при 
которых достигается насыщение твердого раствора а  на основе 
А. К ак следует из теории диффузии, при достижении такого н а­
сыщения продолжение диффузии В приводит к появлению на 
поверхности той фазы, которая следует за  a -фазой на д и а­
грамме равновесия при продвижении от Л к В  по оси концен­
траций. Обозначим эту ф азу  буквой р. При этом a -ф аза прони­
кает в глубь металла. Д вухф азная область а  +  р получиться не 
может.

При дальнейш ей диффузии может получиться на поверхно­
сти следую щ ая (по оси концентраций диаграммы  равно­
весия) ф аза у и т. д. И так, на поверхности образую тся чередую­
щиеся фазы  у> Р, «. Если при комнатной температуре наблю да­
ется гетерогенная структура, то это однозначно свидетельствует 
о том, что какая-либо из высокотемпературных ф аз распалась 
при охлаждении с температуры Т.
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Рис. 246. Микроструктура цементованной стали по сечению изделия; у поверхности 
(слева) перлит с вторичным цементитом, к сердцевине (справа) перлит, перлит с сет­
кой феррита и перлит с ферритом. Х100

Распространенными химико-термическими обработкам и низ­
коуглеродистой стали являю тся цементация и азотирование. 
При цементации стальное изделие насы щ ается с поверхности 
углеродом, при азотировании — азотом. Цементацию  проводят 
путем нагрева изделий при высокой температуре (выше А с3) 
в твердой, жидкой или газообразной среде. Н а рис. 246 пока­
зан а микроструктура цементованной стали, содерж ащ ей 
0,1 % С. К ак  видно из рисунка, сталь в своей основной массе 
состоит из феррита с небольшим количеством (около 1 0 %) 
перлита (середина). По мере продвижения к краю  количество 
перлита в микроструктуре увеличивается до 100 % и затем  на­
ряду с ним появляется сетка вторичного цементита (край). 
С таль постепенно из доэвтектоидной становится эвтектоидной и 
заэвтектоидной, так  как  содерж ание углерода в ней увеличива­
ется. При температуре, например, 1000 °С (рис. 247) во время 
цементации еталь находилась в аустенитном состоянии, и на­
углерож ивание протекало путем диффузии углерода в аустените 
в пределах концентраций, определяемых на рис. 247 линией ab. 
После цементации медленное охлаж дение привело к распаду 
аустенита и получилась микрострук­
тура, приведенная на рис. 246.

При более длительной цементации 
содерж ание углерода возросло бы 
выше указы ваемого точкой b скачком 
и при этом на поверхности появился 
бы слой цементита соответственно 
равновесию аустенита, содерж ащ его 
1,35 % С (точка Ь), и цементита, что 
следует из изложенного выше о гра­
ницах раздела ф аз в диффузионном 
слое. П рактически содерж ание угле­
рода в диффузионном слое доводят 
только до эвтектоидного, так  как

237

Рис. 247. Левая часть диа­
граммы равновесия Fe—РезС. 
К объяснению структурообра- 
зования при химико-термиче­
ской обработке



появление вторичного цемёнтита сообщ ает поверхностному слою 
значительную хрупкость. После цементации проводят закал ку  и 
низкий отпуск изделий. В результате на поверхности изделий 
образуется структура мартенсита отпуска. В середине они п рак­
тически не закаливаю тся, так  как  содерж ание углерода здесь 
небольшое. Таким образом, поверхностный слой с высоким со­
держ анием углерода после закалки  стал твердым, а середина 
изделия осталась пластичной. Изготовив так, например, ш е­
стерню, мы получим высокое сопротивление истираемости на по­
верхности изделия и хорошую стойкость ее при ударном н а­
гружении.

Часто в производственных условиях при прокатке, ковке, 
термической обработке и других технологических процессах под 
влиянием кислорода воздуха сталь, нагретая до высокой темпе­
ратуры, обезуглерож ивается с поверхности. Н а поверхности из­
делия может образоваться слой ж елеза, почти не содерж ащ ий 
углерода, который выгорает и удаляется в виде СОг. Обеднение 
углеродом поверхности вызы вает его диффузию  изнутри и д ал ь­
нейшее удаление с поверхности в окислительной атмосфере. Н а 
рис. 247 такой процесс можно представить перемещением содер­
ж ания углерода от точки b к точке а  (при 1000 °С). Д иф ф узия 
углерода, согласно этой схеме, идет в аустените, который в ре­
зультате приобретает переменный состав в диффузионном слое. 
П осле медленного охлаж дения стали, например с 1,35 % С 
(точка b ) до комнатной температуры, аустенит испытывает ф а­
зовые превращ ения. Н а поверхности изделия образуется ф ер­
рит, далее вглубь послойно — феррит +  перлит, перлит и пер­
лит +  вторичный цементит;

СТРУКТУРА ЛИТОЙ И ДЕФОРМИРОВАННОЙ СТАЛИ

П одавляю щ ее количество стали отливаю т в виде слитков, з а ­
тем их прокаты ваю т или (реж е) проковываю т при высокой 
температуре. Получение хорошей структуры стали в результате 
соответствующих технологических операций очень важ но, так  
как все дефекты стали, появившиеся на металлургическом з а ­
воде, переносятся на готовые изделия в машиностроении, прибо­
ростроении и т. д. Стальной слиток, затвердевш ий в и злож ­
нице, в верхней части имеет усадочную раковину. Причиной 
образования усадочной раковины является сж атие стали в ж ид­
ком состоянии и при затвердевании. У садочная раковина вну­
три слитка заполнена газами, выделяю щ имися из стали при ее 
охлаждении. Необходимо, чтобы усадочная раковина была со­
средоточена в верхней части слитка; для этого различными спо­
собами в процессе затвердевания в этой части слитка поддер­
ж иваю т высокую тем пературу (выше температуры  плавления). 
Иногда получается не сплош ная усадочная раковина, а перего­
рож енная так  называемыми «мостами», как  показано на 
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рис. 138. Если сталь недостаточно раскислена, то при ее затвер ­
девании выделяется много газов, особенно СО, которые не мо­
гут пробить себе дорогу через затвердевш ую  поверхность слитка 
и остаю тся в нем в виде газовы х пузырей (рис. 248). Раковины 
и пузыри можно обнаружить невооруженным глазом, если р аз­
резать слиток вдоль или поперек. Описанные дефекты слитка 
составляю т практически важную  особенность 
его макроструктуры. У казанное относится и 
к макроструктуре отливок готовых изделий, не 
подвергш ихся обработке давлением.

Кроме того практически очень важ но в м а­
кроструктуре стального слитка его дендритное 
строение. В общем виде оно описано на с. 45.
В сечении слитка стали ясно видны три зоны 
кристаллизации: 1 ) зона мелких дендритов;
2 ) зона вытянутых от поверхности к середине 
слитка дендритов, ориентированных своей 
большой осью вдоль направления теплоот­
вода, т. е. зона столбчатой кристаллизации и
3) зона крупных равноосных дендритов 
в средней части слитка, не имеющих преиму­
щественной ориентировки. Д ендритное строе­
ние слитка выявляю т на шлифованной по­
верхности разреза  с помощью травления со­
ответствующим реактивом. При этом полу­
чается рельеф, который обязан своим возник­
новением дендритной ликвации. В пределах 
дендрита распределение химических элемен­
тов неоднородно. Оси дендритов, затверде­
вающие в первую очередь, содерж ат гораздо 
меньше примесей, загрязняю щ их сталь (серы, 
ф осф ора), и обычных спутников технического 
ж елеза, таких как кремний, марганец и др., 
чем межосные пространства, в которые эти 
примеси оттесняются при образовании ден­
дрита. Однако оси дендритов в доэвтектоид­
ной стали содерж ат повышенное количество углерода. При з а ­
твердевании углерод, как  и другие примеси, скапливается 
в межосных пространствах, но затем, как  показал Стед 
(1915 г.), углерод под влиянием фосфора вытесняется к осям 
дендритов. Все названны е элементы при высокой температуре 
находятся в растворе (в у-ж елезе), за исключением серы, кото­
рая присутствует в виде сульфидов (Mn, F e)S . Вследствие обо­
гащ ения межосных пространств серой и фосфором они сильнее 
вытравливаю тся на ш лифе под действием реактива, чем оси, и 
таким образом получается рельеф, воспроизводящ ий дендрит­
ное строение.

Устранить химическую неоднородность стали, возникающую

Рис. 248. Газовые 
пузыри в сталь­
ном слитке
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л о/ Рис. 249. Распределение прн- 
2» месеЛ по диаметру стального 

слитка в сечении, расположен- 
0,06 ном на половине высоты (I — 

края; II — середина)
0,0Ь

0,02 

О
1 й I I Л I

в результате дендритной ликвации, не удается даж е при очень 
длительном отжиге при высокой температуре. Поэтому хими­
ческая неоднородность сохраняется в стали на всех этапах ее 
обработки и остается в готовом изделии. Средством повышения 
однородности по составу является измельчение дендритов (осей 
и межосных пространств). Д ля  этого используют все^известные 
описанные выше средства — увеличение скорости охлаж дения 
(переохлаж дение), введение модификаторов — растворимых 
примесей и примесей, образую щ их нерастворимые включения 
(карбиды, нитриды, окислы ), способствующие образованию  з а ­

родышей кристаллизации.
И сследование макроструктуры указы вает еще на один д е­

фект стального слитка — на зональную  ликвацию , возрастаю ­
щую с увеличением массы слитка (см. с. 138). Н аибольш ее со­
держ ание примесей обнаруж ивается в средней по сечению 
части слитка и в основном возле усадочной раковины. В н аруж ­
ной части слитка меньше всего примесей. Н а рис. 249 пока­
зано распределение серы, фосфора, углерода, марганца, азота 
и кислорода по диаметру слитка в сечении, расположенном на 
половине высоты. Сильнее всего ликвирует сера, в меньшей 
степени ликвирую т другие примеси, и почти не ликвирует м ар­

ганец. Н а рис. 250 показан  интервал 
затвердевания ж елеза в зависимости 
от содерж ания в нем примеси. Из 
сравнения рис. 249 и 250 видно, что 
чем больше та или иная примесь рас­
ширяет этот интервал, тем сильнее 
она ликвирует. Это относится и 
к зональной, и к дендритной ли ква­
ции.

М икроструктура литой стали, 
в частности слитка, после медленного 
охлаж дения в общем определяется 
кристаллизацией соответственно м ета­
стабильной диаграм м е Fe— С (см. 
рис. 204). Особенности микрострук­
туры связаны  с тем, что литая сталь 
при высокой температуре состоит из 
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Рис. 250. Температурный ин­
тервал затвердевания в зави­
симости от содержания приме­
сей в стали



очень крупных зерен аусте­
нита, неоднородных по со­
ставу. Большой размер зе­
рен аустенита является при­
чиной образования в литой 
стали видманш теттовой 
структуры. В пределах к а ж ­
дого дендрита или его ч а­
сти, соизмеримой с ним по 
величине, наблю дается бо­
лее или менее однотипная 
ориентировка феррита. П о­
сле отж ига (перекристалли­
зации) образуется своеоб-
П Я 5 Н Я Я  Г Р Т К - Я  П А П  п и т а  Рис. 251. Микроструктура доэвтектоиднойразн ая  сетка перлита литой стали пкодв| £ „ у'той отжигу: зерна
(рис. 251) вокруг феррит- феррита (светлые), сетка перлита (темная).
ных зерен, отраж аю щ ая х200
ликвационную  неоднород­
ность аустенитного зерна (дендрита), из которого образовались 
перлит и феррит. Сетка перлита — это оси дендрита.

Под горячей деформацией  стали в состоянии аустенита под­
разум еваю т ее деформацию  при температуре выше А с 3 в до­
эвтектоидной стали и выше А ст  в заэвтектоидной ’. В обоих 
случаях деформирую т аустенит. Д ендритная неоднородность 
(ликвация) сохраняется и в деформированных зернах аусте­
нита. Н а рис. 252 приведена схема, из которой видно, что оси 
дендритов ориентируются действующей силой в направлении 
деформации (прокатки или ковки) и приближ аю тся к взаимно

IL

Рис. 252. Схема образования волокнистой структуры при 
горячей обработке давлением. Степень обжатия увеличи­
вается от I до 3/

1 Деформация стали в критическом интервале температур также явля­
ется горячей, так как она идет при нагреве выше температуры рекристалли­
зации. О практическом значении такой деформации для заэвтектоидной 
стали см. с. 206.
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параллельном у расположению . В результате оси дендритов ста­
новятся как бы волокнами, а меж ду ними располагаю тся меж- 
осные пространства, обогащ енные растворимыми и нераствори­
мыми примесями. При изучении макроструктуры  продольного 
среза горячедеформированного прутка (полосы, листа) проме­
жутки между волокнами легче вытравливаю тся и в рельефе 
остаю тся волокна. Н а рис. 253 показана волокнистая м акро­

структура, вы явленная на про­
дольном шлифе. При сильно вы ­
раж енной ликвации формируется 
грубое волокно и излом назы ­
ваю т шиферным. У м еталла с 
волокнистой структурой механи­
ческие свойства различны в про­
дольном и поперечном направле-

Рис. 253. Волокнистая макроструктура 
в продольном сечении горячедеформиро- 
ванной заготовки. Х3,5

Рис. 254. Полосчатая микроструктура до- 
эвтектоидной стали с 0,4 % С. Полосы 
состоят из зерен феррита и колоний пер­
лита. В ферритных полосах видны вы­
тянутые неметаллические включения. 
Х200

ниях обработки давлением, причем в поперечном направлении 
свойства ниже. В отдельных случаях, например для плоских 
пружин, волокнистый излом ж елателен .

При микроисследовании медленно охлажденной доэвтекто- 
идной стали с волокнистым изломом обнаруж ивается полосча­
тая микроструктура (рис. 254), чередую тся полосы, содерж а­
щие преимущественно феррит или перлит. Последний образуется 
из аустенита, обогащ енного углеродом, там , где были оси 
дендритов, а феррит — в местах, обогащ енных серой, фосфором 
и другими примесями. Н аличие фосфора в межосных простран­
ствах препятствует выравниванию  концентрации углерода 
в аустените и при его распаде перлит и феррит обособляю тся 
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в виде полос. При горячей деформации некоторые включения, 
такие как  сульфиды и силикаты, пластичны и вытягиваю тся 
вдоль обработки. Д ействуя как  зародыш и, они такж е способ­
ствуют обособлению феррита, который при охлаждении вы па­
дает из аустенита в первую очередь и кристаллизуется на них 
в виде полос, что видно на рис. 254.

В том случае, если включения не пластичны при тем пера­
туре горячей деформации, они располагаю тся в виде скопле­
ний, образую щ их строчки вдоль направления обработки. Так 
ведут себя, в частности, вторичные карбиды в заэвтектоидной 
стали и особенно в легированной, содерж ащ ей вторичные и эв­
тектические карбиды. Это так  назы ваем ая строчечная струк­
тура, показанная на рис. 275, г ;  основная ее часть зан ята фер- 
ритно-карбидной составляю щ ей эвтектоидного происхождения, 
имеются строчки избыточных, вторичных и эвтектических к ар ­
бидов.

6 . Структура легированной стали
б

Легированием железо-углеродистого сплава (углеродистой 
стали) назы ваю т специальное введение в его состав третьего, 
четвертого и т. д. компонента с целью получения заданны х 
свойств. Очень часто сталь назы ваю т по названиям  легирую ­
щих компонентов: вольф рам овая сталь, хромоникелевая сталь 
и т. д. П олучаемые многокомпонентные сплавы  имеют самые 
разнообразны е механические и физические свойства и их при­
меняют в разны х областях народного хозяйства. Отсюда по­
нятно значение легированных сталей и их изучения. Теорию и 
эмпирические основы легирования стали, ее термическую обра­
ботку, контроль и эксплуатационны е свойства изучают в курсе 
металловедения и термической обработки стали.

Н иж е рассмотрены только основы металлографического 
анализа легированных сталей и примеры его применения для от­
дельных конкретных случаев.

АЛЛОТРОПИЯ ДВОЙНЫХ ТВЕРДЫХ РАСТВОРОВ ЖЕЛЕЗА

К ак было показано выше, ^-ж елезо стабильно между тем пера­
турами А 3 (910 °С) и Л 4 (1401 °С). Это означает, что его сво­
бодная энергия F y в этом интервале меньше, чем свободная 
энергия а- и 6 -ж елеза (Fa ). Н а рис. 255 приведена зависимость 
разности AF Pe= F v— Fa, деленной на R T, от температуры. При 
отрицательных значениях этой разности стабильно у-железо, 
а при положительных значениях — а- и б-железо. Д войствен­
ность превращ ения при нагреве (а-+у-+а) объясняется измене­
нием энергии взаимодействия электронов, которое зависит, 
в частности, от магнитного состояния ж елеза.
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&ru / RT К ак  известно из правила фаз, по­
стоянная тем пература аллотропиче­
ского превращ ения чистого м еталла 
становится температурным интерва­
лом превращ ения при введении в этот 
металл растворимого в нем второго 
компонента. При этом температура 
аллотропического превращ ения мо­
ж ет повыш аться или понижаться при 
увеличении концентрации растворен­
ного компонента. Разумеется, легиро­
вание элементами, не растворяю щ и­
мися в твердом ж елезе, не может из­
менить его аллотропических точек.

Рис. 256 иллюстрирует раствори­
мость элементов в твердом ж елезе 
в зависимости от их положения 
в таблице М енделеева. Атомный д иа­
метр ж елеза равен приблизительно 

0,25 нм (2,5 А ). Элементы с атомным диаметром 0,21— 0,29 нм 
(2,1—2,9 А ), т. е. отличаю щ имся от атомного диам етра ж е­
леза на ± 1 5 % ,  образую т твердые растворы замещ ения. На 
рис. 256 эти элементы расположены между двумя штриховыми 
горизонтальными линиями. Углерод и азот, обладаю щ ие малым 
атомным диаметром, образую т твердые растворы  внедрения. 
Атомный диаметр — это основной, но не единственный фактор,

Рис. 255. Температурная зави- 
си мость Л Fpe \RТ

Атомный номер

Рис. 256. Зависимость растворимости элементов в твердом железе от их атомного диа­
метра: / — отсутствие растворимости; 2 — открытая v-область; 3 — расширенная 7 -об­
ласть; 4 — замкнутая v-область; 5 — ограниченная v-область
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определяю щий растворимость.
Так, цирконий, гафний, иттрий, 
бор, леж ащ ие вне полосы 0 ,2 1 —
0,29 нм (2,1— 2,9 А), такж е об ра­
зуют твердые растворы с ж еле­
зом. Н екоторые элементы, по 
атомному диаметру очень близ­
кие к ж елезу, растворимы в нем 
очень мало и, наоборот, сильно 
отличаю щ иеся от него по д и а­
метру образую т на диаграм м е 
равновесия широкую область 
растворимости.

Все растворимые в твердом 
ж елезе элементы можно разделить на две группы по их дей­
ствию на его аллотропию. П ервая группа объединяет элементы, 
расш иряю щ ие  область у ф а з ы  по оси температур. Они являю тся
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гамма-стабилизаторами. В эту группу, кроме углерода и азота, 
образую щ их твердые растворы внедрения, входят такж е эле­
менты, образую щ ие растворы замещ ения, причем эти элементы 
расположены в каждом периоде возле границы между переход­
ными и простыми металлами: M n, Си, Ni, Со, Zn, Ru,, Rh, Pd, 
Os, Ir, P t, Au. Н а рис. 256 они обозначены светлыми или чер­
ными квадратикам и в зависимости от того, какую  у-областьони 
образую т, — открытую или расш иренную . Н а рис. 257, а  и б 
показаны  соответствующие типовые части диаграмм, примыкаю ­
щие к железу. К ак  правило, расш ирение области у-фазы  свя­
зано. с. понижением температуры  A3 (a -v y ) при нагреве и

повышением А4(у-»-а) при увели­
чении концентрации легирую ­
щего компонента М. Исключение 
составляет кобальт, повыш аю ­
щий тем пературу обоих превра­
щений (рис. 258). Т ак как  алло­
тропическое превращ ение твер­
дого раствора протекает в 
интервале температур, то на 
рассматриваемы х диаграм м ах 
имеются области а + у  (и л и б + у ) .

Открытая область у-фазы  
(рис. 257, а) проходит через всю 
диаграм м у от 100 % Fe до 
100 % второго компонента, ко­
торый долж ен быть в таком слу­

чае изоморфным с у-железом. Р асш иренная  область у-фазы  
ограничена гетерогенной областью  (на рис. 257, б  область 
у +  е) вследствие появления новой фазы. Равновесие в системах 
ж елеза с никелем, марганцем, кобальтом, рутением, родием, 
палладием, осмием, иридием и платиной описывается д иаграм ­
мами с открытой у-областью. Д иаграм м ы  равновесия ж елеза 
с углеродом, азотом, медью, цинком, золотом и рением имеют 
расширенную область у-фазы. В обоих случаях (а и б) повы­
шение температуры  превращ ения Л 4 приводит к соприкоснове­
нию области а  (б) + у  и области равновесия жидкость +  твердый 
раствор (б +  L ), в результате чего появляется перитектическая 
реакция а  (б) +  L*=ty.

В торая группа объединяет легирующие элементы, ум ень­
шающ ие  область у-фазы  (рис. 259, а  и б ), так  назы ваемы е 
альфа-стабилизаторы. Они понижаю т Л 4 и повышают Л 3. И с­
ключение составляет хром, понижающий как  А 3, т ак  и Л 4 
(см. рис. 269). Некоторые из них (см. 4 на рис. 256) делаю т 
у-область замкнутой (рис. 259, а ) , а другие — ограниченной  
(рис. 2 5 9 ,6 ). При изоморфности а-ж елеза и легирующего ком­
понента М  образую тся неограниченные твердые растворы. 
В этом случае область а  (б) охваты вает область у. М еж ду ними 
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располагается гетерогенная область а + у  в виде серпа. О грани­
ченная область y граничит с гетерогенной областью, в которой 
наряду с у-фазой появляется новая ф аза (на рис. 259,6  ж и д­
кость L  или е).

И з рис. 257, а видно, что в системе с открытой областью у 
имеются сплавы со структурой аустенита (у-фазы ), леж ащ ие 
правее (а+ у )-о б л асти , не испытывающие аллотропического 
превращ ения при нагреве до температуры плавления. Они н а­
зы ваю тся сплавами аустенитного класса. Аналогично этому 
в системе с замкнутой областью  у (рис. 259, а) имеются сплавы 
со структурой феррита, такж е не испытывающие аллотропиче­
ского превращения. Такие сплавы относятся к ферритному 
классу.

АЛЛОТРОПИЯ ТРОЙНЫХ ТВЕРДЫХ РАСТВОРОВ Ж ЕЛЕЗА

Аллотропию твердого раствора на базе ж елеза, в котором рас­
творены два легирующих компонента (M i-\-M 2), можно пред­
ставить себе, рассмотрев тройную систему Fe +  М х + М 2. Т ак  как 
на соответствующей тройной диаграмме равновесия нас инте­
ресует в данном случае только угол, примыкающий к вершине 
Fe, то для построения его нужно знать части диаграммы  Fe +  
+  М \ и Fe +  Af2 со стороны Fe. Их пространственное сочетание 
даст интересующий нас угол тройной диаграммы.

При его построении возможны три варианта: оба легирую ­
щих компонента (Mi и М 2) являю тся у-стабилизаторами; оба 
они являю тся а-стабилизаторами; один из них может увеличи­
вать, а второй уменьш ать у-область. Н а рис. 260 справа приве­
дена пространственная диаграм м а первого варианта, в которой 
принято, что все три компонента (Fe, Mj и М 2) изоморфны и 
растворимы попарно неограниченно при температурах выше Аз- 
Поверхности ликвидуса и солидуса на этом рисунке образованы 
соответствующими линиями в двойных системах. Они приве­
дены в верхней части диаграммы . Из рис. 260 видно, что у вер­
шины Fe (соответствующий угол обращен к читателю) распо­
ложена область перитектического превращения. С лева на 
рис. 260 дан разрез диаграммы  параллельно стороне Fe— Mi, 
т. е. соответствующий постоянному содержанию М 2 в сплавах 
этого разреза. Допустим, что это содержание равно 10 %. Ви­
дно, что сплавы  на границе разреза затвердеваю т в интервале 
Ts и аллотропические точки Л 3 и А 4 такж е превращ аю тся в ин­
тервалы. То ж е самое относится и к перитектическому превра­
щению, протекаю щ ему в тройной системе не при постоянной 
температуре. Сплавы, состав которых лежит на оси абсцисс 
правее точки а, принадлеж ат к аустенитному классу.

П ространственная диаграм м а и ее разрез, соответствующие 
второму варианту, приведены на рис. 261. Д иаграм м а постро­
ена с допущениями, что Mi и М 2 изоморфны и неограниченно
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Рис. 260. Вертикальный 
разрез при 10 % М2 (слева) 
типовой пространственной 
диаграммы, равновесия Fe— 
Mi—M2 с открытой v-об­
ластью (справа)

М1, %

Рис. 261. Вертикальный 
разрез при 10 % М2 (слева) 
типовой диаграммы Fe— 
Mi—М2 с замкнутой у-об­
ластью (справа) Пъ7о

растворимы в a -железе. П равее точки b расположены сплавы 
ферритного класса.

Третий вариант пространственной диаграммы  приведен на 
рис. 262. Здесь взят простейший случай, когда один из леги­
рующих элементов (Mi)  делает область у-фазы  открытой, 
а второй из них (М 2 ) ее полностью зам ы кает. Н а рис. 263 даны 
вертикальные разрезы  рассматриваемой диаграммы , проведен­
ные параллельно стороне Fe—Mi,  причем содерж ание компо­
нента М 2, постоянное в каж дом разрезе, возрастает при пере­
ходе от а  к г. Видно, что в правой части каж дого из четырех 
разрезов леж ат сплавы  аустенитного класса. В разрезах  в и г  
в области а-ф азы  леж ат сплавы  ферритного класса. Эта об­
ласть расш иряется с увеличением концентрации М 2, т. е. ком­
понента, замыкаю щ его область у-фазы. Н а этих ж е разрезах  
(в и г) имеется непрерывная область а + у ,  простираю щ аяся 
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от низкой температуры  до температур плав­
ления. Эта область образовалась в резуль­
тате слияния при увеличении М 2 двух обла­
стей а + у ,  одна из которых соответствует 
равновесию при низких тем пературах (ниже 
точки Л 3), а другая — при высоких тем пера­
турах (выше точки Ац).  Раздельное положение 
этих областей видно на р азрезах  а  и б, т. е. 
при сравнительно небольшой концентрации 
М 2. Н аличие в разрезах  в и г  непрерывной 
области а + у  'позволило ввести в классиф ика­
цию еще одну группу сплавов или сталей — 
полуферритного класса. В него включаются 
сплавы, состоящие из феррита и аустенита, 
причем феррит в части своего объема  не ис­
пытывает аллотропического а->-у-превращ е- 
ния при нагреве до температуры  плавления.
Такой феррит часто назы ваю т 6-ферритом.
Таким образом, диаграм м а на рис. 262 охва­
ты вает сплавы  ферритного, полуферритного 
классов.

Третий рассматриваемы й вариант (рис. 262) представляет 
собой большой интерес при изучении стали, легированной ком­
понентом, уменьш ающ им область у-фазы. Среди легирующих 
компонентов таких очень много: Cr, V, Ti, Мо, W, Р , AI, Si, 
Nb, Zr, Та, Се, Be. Компонентом, расш иряю щ им эту область, 
является углерод, содерж ащ ийся в стали. П равда, он не делает 
у-область открытой, а только расш иряет ее, и на тройной диаг­
рам ме появляю тся поверхности эвтектического и эвтектоидного 
превращений соответственно ледебуритной и перлитной линиям 
двойной диаграммы  равновесия Fe— С. Б лагодаря этому р а з ­
резы типа а—г, изображ енны е на рис. 263, усложняю тся. 
Рис. 264 иллюстрирует это в системе Fe—Fe3C— М2. К ак  видно, 
в разрезах  появились трехфазны е области эвтектического и эв­
тектоидного превращений. Эти области аналогичны, например, 
области a  +  p +  L на типовой диаграм м е (см. рис. 190).

Из пространственной модели (рис. 264) видно, каким обра­
зом изотермические линии EC F  и P S K  в системе F e—Fe3C

Рис. 262. Типовая 
пространствен н а я 
диаграмма равнове­
сия Fe— —М2, где 
М\ расширяет v-об­
ласть, а М2 замыка­
ет ее

и аустенитного

Состад

Рис. 263. Вертикальные разрезы диаграммы рис. 262, параллельные стороне 
Fe—М\ (а—г) и стороне Fe—М2 (д—ж)



Рис. 264. Пространственная модель диаграммы Fe—Fe3C—М2. Fe3C обозначен бук­
вой 0

превращ аю тся в треугольники E \C iF i и PiSiKi ,  а линия N J B  
рис, 204 вращ ается в перитектический треугольник (рис. 191,6).

КАРБИДЫ И ДРУГИЕ ФАЗЫ 
В ЛЕГИРОВАННОЙ СТАЛИ

Во многих легированных сталях содерж атся карбиды легирую ­
щих элементов. Они, как  правило, имеют пространственную ре­
шетку, отличную от реш етки цементита. Карбидообразую щ ие  
в стали — это переходные элементы, замыкаю щ ие область у 
или сильно ограничиваю щ ие ее, такие как хром, вольфрам, мо­
либден, ванадий, титан, ниобий, тантал, цирконий. Их сродство 
к углероду объясняется незаверш енностью строения электрон­
ных оболочек 3d, 4d  или 5d. Склонность к карбидообразованию  
тем слабее, чем больш е заполнен d-уровень атома, т. е. она 
ослабевает слева направо (рис. 265).

На рис. 265 показаны  состав и пространственная реш етка 
карбида в зависимости от положения образую щ его его м еталла 
в таблице М енделеева. Видно, что некоторые карбиды имеют 
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переменный состав, причем содерж ание углерода в них колеб­
лется в широких пределах. Так, карбид ванадия содержит 43— 
50 % С, поэтому ему может быть приписано стехиометрическое 
соотношение от V 4 C 3  до VC. Н а рис. 265 эти пределы р азд е­
лены косой чертой. Т ак  ж е обозначены и карбиды титана, нио­
бия, тантала. Все они являю тся промежуточными ф азам и пере­
менного состава и на диаграм м ах равновесия м еталл—углерод 
им соответствуют гомогенные области. О стальные карбиды 
имеют постоянный или почти постоянный состав, соответству­
ющий указанной на рис. 265 формуле.

Изоморфные цементиту карбиды Со3С и Ni3C, стоящие 
справа, очень неустойчивы и, присутствуя в стали или чугуне,

Ряд
Группа

Ш Г  1 ш ж УТЛ

3 T i 2 C / T i C
СГ25С8 МП23 Сб

v  A v C ljC  4 Ni3 C^ 
: : ... :

vc/v^c j /  } f s  S /
й ' й г

-мл;с'//
. г  ■ ’

ч ■ Zr с NbC/NbifCj у у  мосУ /у |  Кубические

5 ( K f C )
ТаС/та^Сз / / / /> '  > > / / у

/ / /  w,c / у /  

-

т jpudUHanbHbid

L _ _ _ _ _ 2 - . . . . . .
ОрторомЯичете

Рис. 265. Состаь и пространственная решетка карбидов переходных металлов IV—VIII 
групп.таблицы Менделеева

легко распадаю тся и способствуют графитизации. Изоморфный 
карбид М п3С более устойчив, он растворяет в себе ж елезо по 
типу (Мп, F e ) 3C.'

К арбиды титана, ванадия и другие с кубической решеткой 
типа N aCl, расположенные в левой части рис. 265, очень устой­
чивы и не соединяются с железом. Карбиды со сложной куби­
ческой решеткой (92 атома в ячейке) Сг23С6 и МпгзС6 раство­
ряю т в себе ж елезо и другие компоненты, но содержание 
углерода сохраняется в них постоянным. Так, в слож нолегиро­
ванной хромовольфрамомолибденовой стали присутствует к ар ­
бид (Cr, Fe, W, М о)23Сб. В этой формуле в скобках показаны 
металлы, атомы которых зам ещ аю т друг друга в решетке. У ка­
занное относится и к тригональным карбидам Сг7С3 и М п7С3. 
Молибден и вольфрам, кроме гексагональных карбидов, обра­
зуют тройные карбиды почти постоянного состава: Fe3W 3C, 
Fe2W 4G, F e3Mo3C, Fe4M o2C, другие типа М 6С со сложной куби­
ческой решеткой, близкой к реш етке Сг23С6. В тройных карби­
дах атомы W и Мо зам ещ аю т друг друга. Почти все легирую ­
щие компоненты зам ещ аю т ж елезо в цементите по формуле 
(Fe, М )3С. Растворимость легирующего элемента в цементите
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тем больше, чем ближ е этот элемент к железу. Больш е других 
растворяю тся Мп и Сг.

Кроме карбидов, в стали образую тся и другие соединения, 
особенно при низком содержании углерода — порядка сотой 
или десятой долей процента. П оскольку сталь легируется пере­
ходными металлами, при некоторых составах, особенно при л е­
гировании хромом, образую тся а-ф азы  и другие соединения, 
такие как F e7Mo6, Fe3W 2, Fe2Ti и т. д. При легировании не­
сколькими компонентами соединения усложняю тся путем з а ­
мещения одних элементов другими. Эти соединения и карбиды 
используют для упрочнения сталей ферритного, полуферритного 
или аустенитного классов. Сталь упрочняется в результате ста­
рения.

В подавляю щ ем большинстве случаев карбидообразую щ ие 
элементы уменьш ают предельную растворимость углерода в ау­
стените до содерж аний менее 2 % (точка Е  на рис. 204). П о­
этому эвтектика (ледебурит) образуется уж е в сравнительно 
низкоуглеродистых сплавах. Н апример, в системе F e— Сг— С 
при 2 %  Сг эвтектика появляется начиная с 1,3,% С, а при 
15 % Сг — с 0,8 % С.

Л егированные сплавы на основе Fe— С пластичны и о б р аб а­
тываю тся давлением (ковкой* прокаткой) при высокой темпе­
ратуре д аж е при наличии ледебурита. Их пластичности способ­
ствует пониженное содерж ание углерода в эвтектике (ледебу­
рите). В технике такие сплавы, обрабаты ваемы е давлением, 
назы ваю т не чугунами, а сталями ледебуритного класса.

При сравнительно небольших содерж аниях легирующих ком ­
понентов в стали идут обычные превращ ения, характерны е для 
углеродистой стали. Н изколегированные и углеродистые стали 
называю т сталями перлитного класса, несмотря на то что 
кроме перлита в них может содерж аться избыточный феррит 
или карбид (в частности, цементит), т. е. они могут быть до- 
эвтектоидными, эвтектоидными и заэвтектоидными.

Таким образом, по признаку фазового равновесия сталь д е­
лят на классы: перлитный, аустенитный, ферритный, полуфер- 
ритный, ледебуритный. Эта классификация неполная. М ожно 
было бы выделить класс аустенитно-ледебуритный, ферритно- 
ледебуритный и т. д. Обычно стали ледебуритно-перлитного 
класса относят к классу ледебуритному. В технологических це­
лях применяют такж е классификацию  Гийе по структуре ста­
лей, образовавш ейся при охлаждении их на воздухе (перлитная, 
мартенситная, аустенитная). Это чисто практическая классиф и­
кация и пригодна только для образцов определенного разм ера 
(цилиндров диаметром и высотой 25 мм). Отсюда следует, что, 
например, сталь аустенитная после закалки  на воздухе может 
не относиться к аустенитному классу по ф азовому равновесию.

Н иже в качестве примеров рассмотрены фазовое равновесие 
и структура некоторых легированных сталей.
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С Т Р У К Т У Р А  М АРГАН Ц ЕВО Й  СТАЛ И

Д иаграм м а фазового равновесия двойной системы Fe— Мп при­
ведена на рис. 266.

П равая  часть диаграммы  вклю чает перитектику дглп +  L**: 
^ у м п  и эвтектоид Рмп^амп+уре- Здесь символами а, р, у  и 6 
обозначены твердые растворы на основе марганца и ж елеза.

М п, %  f/тр моссе)

20 40 60 80 100

Fe Мп, % ( a / n . J  Мп

Рис. 266. Диаграмма фазового равновесия Fe—Мп

У казанные реакции отраж аю т сущ ествование м арганца 
в четырех аллотропических разновидностях: а, р, у  и б. Первые 
две очень хрупки, имеют сложную кубическую реш етку (соот­
ветственно 58 и 20 атомов в ячейке) и недостаточно вы раж ен­
ные металлические свойства. у -Mn пластичен, имеет простую 
гранецентрированную  тетрагональную  реш етку (4 атома 
в ячейке) и явно выраж енные металлические свойства, 6 -Мп 
не изучен.

В левой части диаграммы  равновесия имеется откры тая у- 
область. О бласть а + у  ниже 500 °С (ограничена штриховыми 
линиями) недостаточно изучена вследствие очень медленного 
перехода у+±а при низких тем пературах д аж е при небольших
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содерж аниях марганца. Если оно выше 13— 14 %, то этот пере­
ход соверш ается через промежуточную метастабильную  ф азу 
е с гексагональной решеткой и может быть записан как  об ра­
тимое мартенеитное превращ ение Иногда при таких
содерж аниях марганца a -ф аза вообщ е не появляется и имеется 
только метастабильный переход у ^ е .  При меньших содерж а­
ниях , м арганца превращ ение у+±а идет с большим термическим 
гистерезисом как при охлаждении, так  и при нагреве.

Н а рис. 267 изображ ена пространственная диаграм м а равно­
весия Fe— С—Мп при тем пературах распада аустенита на фер-

о 0,2 Ofi о,В 1,0 1,1 1,4- 1,6
с,%

Рис. 267.; Область эвтектоидного превращения в диаграмме 
равновесия Fe—Fe3C—Мп

рит и цементит. В цементите растворен марганец, что обозна­
чается (Fe, М п )3С. П риведенная диаграм м а распространяется 
на область содерж аний до 1,6 % С и до 14;% Мп в железе. 
Из диаграммы  видно, что эвтектоидная точка понижается с уве­
личением содерж ания марганца от 723 примерно до 600 °С 
(линия S S ' )  и смещ ается к 0,3 % С. Эвтектоидное превращ е­
ние, изотермическое в системе Fe— С, в тройной системе F e— 
С—Мп идет в интервале температур. Политермический разрез 
при 14 % Мп является фронтальной стороной пространственной 
диаграммы , изображенной на рис. 267. Этот разрез аналоги­
чен типовому разрезу на рис. 186. Т рехф азная область P 'S 'K 'K "  
на рис. 267 аналогична криволинейному треугольнику Ь +  а +  
+  Р на рис. 186. При 6,67%  С кривые S 'K '  и Р 'К ' пересека­
ются в точке, соответствующей составу (Fe, М п)3С.

Согласно этой диаграм м е равновесия, м арганцевая сталь
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относится к классу перлитных 
сталей. О днако практически 
в сталях с повышенным содерж а­
нием м арганца даж е при мед­
ленном охлаждении с тем пера­
тур у °б л а с т и  сохраняется зн а­
чительное количество остаточ­
ного аустенита. При быстром 
охлаждении в воде аустенит не 
только не распадается, но и не 
превращ ается д аж е в мартенсит.
Это указы вает на очень большую 
устойчивость переохлажденного 
аустенита. Н а рис. 268 приве­
дена микроструктура закаленной 
в воде стали с 1,3 % С и 13 %.
Мп (аустенит), применяемой для 
изготовления деталей, которые могут быть не очень твердыми, 
но долж ны  хорошо сопротивляться истиранию.

Устойчивость переохлажденного аустенита возрастает под 
влиянием растворенного в нем марганца, поэтому марганец
вводят в состав доэвтектоидных сталей, применяемых для де­
талей машин и конструкций, и заэвтектоидных инструменталь­
ных сталей, так  как  их можно закаливать в масле, а не в воде, 
как  углеродистую сталь. З ак ал к а  в масле вызы вает гораздо 
меньше брака по трещ инам и короблению деталей, чем з а ­
калка в воде. Ввиду большей устойчивости аустенита сталь, 
легированная марганцем, прокаливается на большую глубину.

СТРУКТУРА ХРОМИСТОЙ СТАЛИ

Хром широко распространен как  легирующий компонент 
стали. Им легируют стали для деталей машин, режущ его ин­
струмента, штампов, магнитные стали, нержавею щ ие, тепло­
устойчивые, клапанные, пружинные и др. Он придает стали вы­
сокие твердость, коэрцитивную силу, закаливаемость, устойчи­
вость против отпуска, малую истираемость. О бразуя на 
поверхности плотную защ итную  пленку оксидов Сг20 3, он повы­
шает сопротивление стали коррозии в атмосферных условиях и 
в окислительных средах.

Н а рис. 269 приведена диаграм м а равновесия F e—Сг. Выше 
Л 4 до температур плавления хром неограниченно растворяется 
в a -ж елезе благодаря изоморфности этих элементов. При низ­
ких тем пературах образуется ст-фаза переменного состава. О б­
ласти сущ ествования ф аз у, а  и а  разделены  двухфазными об­
ластями а  +  у и а  +  а. При возрастании содерж ания хрома точка 
Кюри а-ф азы  сначала несколько повышается, а затем пониж а­
ется (кривая АоВ).  Непрерывное изменение точки Кюри с из-
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менением состава сплавов в интервале 0—38 % Сг свидетельст­
вует о том, что они находятся в гомогенной области. При содер­
жании 38— 43 % Сг точка Кюри постоянна (горизонтальная
линия ВС) .  В (а  +  о)-области  ферромагнитна только а-ф аза  
с 38 % Сг (обозначена точкой В)  и ей принадлежит точка 
Кюри. Ф аза о при тем пературах выше О °С парам агнитна. 
В области а  +  ст от 53 до 58 % Сг такж е проходит горизонталь 
D E  — точка Кюри а-ф азы  с 58 % Сг. Линии Л 2В  и EF  в об ла­
стях гомогенности продолж аю т одна другую.

Н а рис. 270 приведена проекция поверхности ликвидуса
тройной системы Fe— Сг— С на горизонтальную  плоскость. По

сторонам этой проекции рас- 
г ,-и положены двойные системы

Fe— FesC, Fe— Сг, и Сг— 
Сг7Сз. Н а этой проекции по­
казано, какая  из ф аз выпа­
дает из жидкости в первую 
очередь при затвердевании 
в той или иной области соста­
вов, а именно: а, у  (Fe, Сг)зС, 
(Сг, F e )7C3 и (Сг, F e )23C6. Со­
ответствующие поверхности 
ликвидуса пересекаю тся по 
линиям двойной перитектики 
и 'Р и S 'P 2 и Р \Р 2 и линиям 
двойной эвтектики е / Е ,  е3’Е, 
е2 Р\  и Р 2Е. Р ! и Р 2 — точки 
тройной перитектики, Е  — 
точка тройной эвтектики, со­
стоящей из v + ( F e ,  С г)3С +  

+  (Сг, F e )7C3. В ней содерж ится 10 |% Сг и 4 % С, т. е. в ней 
меньше углерода, чем в ледебурите Fe— Fe3C. Эта тройная эв­
тектика обладает достаточной пластичностью при горячей об­
работке давлением хромистой стали ледебуритного класса.

Ф азовое равновесие рассматриваемой тройной системы при 
низких тем пературах иллюстрирует рис. 271. Соответственно 
двойным системам, ограничиваю щим данную тройную, по ее 
сторонам располож ены  однофазные и двухф азны е области, 
аналогичные областям  двойных систем. Снизу имеются области 
а  и a + ( F e ,  С г)3С, слева по мере возрастания концентрации 
хрома — а, а+сг, а, а  +  а  и а, сверху— а , а + ( С г ,  Р е )2зС6 и 
(Сг, F e )23C6+ ( C r ,  F e )7C3, с п р а в а — (Сг, F e )7C3, (Сг, F e ) 7C 3 +  
+  (Fe, С г)3С и (Fe, С г)3С. К ак видно, в цементите растворяется 
значительное количество хрома ( — 10 % ), а в карбиде Сг7С3 — 
еще большее количество ж елеза (38 % ).

Внутри диаграммы  расположены двухфазные и трехфазные 
области. Эти области имеют большую протяженность, что свя­
зано с появлением при малых содерж аниях углерода карбидов 
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Рис. 269. Диаграмма равновесия Fe—Сг
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Рис. 270. Горизонтальная проекция поверхности ликвидуса диаграммы равновесия 
Fe—Cr—С

хрома, а не РезС. Например, при 0,5 % С и 5 % Сг в стали со­
держ ится тригональный карбид (Сг, Р е )7Сз наряду с ферритом 
и цементитом (Fe, С г)3С. При таком ж е содерж ании углерода 
и 15 % Сг в стали имеются два карбида хрома — тригональный
9 Заказ № 2203 2 57



и кубический (Сг, F e )23C6, а цементит в равновесии не участ­
вует. Интересно проследить графически, каким образом кубиче­
ский карбид (Сг, F e )23C6 проникает в нижнюю левую часть 
диаграммы. Он распространяется по вертикали ab внутрь диаг­
раммы благодаря растворению до 33 % Fe в Сг2зС6 (точка b ), 
а затем карбид соответствующего состава распространяется на 
большую область диаграммы , принимая участие в трехфазном 
равновесии (треугольник bed).

Вертикальный разрез рассматриваемой диаграммы , напри­
мер при 1,6 % Сг (рис. 272, а) ,  напоминает диаграм м у равно-

Сг Cr̂ jCg Сг̂  Cj

' с,%
Рис. 271. Изотермический разрез диаграммы равнове­
сия Fe—Сг—С при температуре ниже 100 °С

весия F e—Fe3C. Различие заклю чается лиш ь в том, что пери- 
тектическое, эвтектическое и эвтектоидное равновесия описыва­
ются не изотермическими горизонталями, а криволинейными 
треугольниками. При 15 % Сг (рис. 272, б) разрез значительно 
усложняется. При очень малых содерж аниях углерода в левой 
части этого разреза  находятся стали ферритного класса, т. е. 
сохраняющие структуру феррита при нагреве от комнатной 
температуры  до плавления. При большем содержании угле­
рода (до 0,35 %) сталь состоит при низкой тем пературе из 
феррита и кубического карбида (Сг, F e )23C6. При нагреве сна­
чала этот карбид превращ ается в тригональный (Сг, F e )7C3,
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Рис. 272. Вертикальные разрезы диаграммы равновесия Fe—Сг—С при 1,6 % Сг 
(а) и 15 % Сг (б)

далее идет а - > у превращ ение и растворение карбида. При вы­
сокой температуре, приблизительно от 850 °С до начала плав­
ления, имеются только две ф азы  а + у .  Стали, содерж ащ ие 
15 % Сг и до 0,35 % С, относятся, таким образом, к полуфер- 
ритному классу. При еще большем содержании углерода 
(0,35—0 ,7 % ) в стали происходит полное аллотропическое пре­
вращ ение а ^ у  и ее классифицирую т 
как  перлитную. При 0,7 % С и выше, 
как  видно из разреза, появляется эв­
тектика, т. е. стали с таким  содерж а­
нием углерода при 15 % Сг относятся 
к сталям  ледебуритного класса.

Если провести на рис. 271 прямую 
горизонтальную  линию при 15 % Сг, 
то она пройдет через те ж е фазовы е 
области и в той ж е последовательно­
сти, что и на рис. 272, б  при 20 °С, 
а именно: а, а + ( С г ,  F e )23C6, а + ( С г ,
F e ) 7C3+ (Сг, Ре)гзСб, а + ( С г ,  Р е ) 7Сз, 
а + ( С г ,  Р е ) 7С з+  (Fe, Сг)зС.

Проекция поверхностей фазовых 
равновесий в твердом состоянии дана 
на рис. 273. Она построена по про­
странственной диаграмме равновесия 
системы Fe— Сг— С. И з рис. 273 
видно, что полуф ерритная и ферритная
9*

i" Граница
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Рис. 273. Проекция поверхно­
стей фазовых превращений в 
твердом состоянии в системе 
Fe-С г —С
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стали получаю тся только при большом содержании хрома, 
эвтектоидная точка леж ит при содерж аниях углерода менее 
0,8  % (ш триховая линия) и ледебурит появляется при содерж а­
нии углерода менее 2  %, причем оно резко сниж ается при уве­
личении содерж ания хрома (ш трих-пунктирная линия). И з этой 
проекции следует, что при 15 % Сг ледебурит появляется уж е 
при 0,7 % С.

Хром значительно повыш ает устойчивость переохлаж ден­
ного аустенита в сталях перлитного класса, а следовательно, и 
их прокаливаемость. В машиностроительную и инструменталь­
ную сталь вводят до 5 % Сг. Н а рис. 274 сравниваю тся С-об- 
разны е кривые двух сталей с 0,4 % С, причем в одной из них

содерж ится около 3,5 % Сг. 
По смещению этих кривых 
вправо под влиянием хрома 
видно, что устойчивость ау­
стенита сильно возросла. 
Хром, находясь в реш етке 
аустенита, затрудняет диф ­
фузию в ней атомов угле­
рода. Поэтому выделение 
карбидов и превращ ение 
у ^ -а  зам едляю тся или, дру­
гими словами, зам едляется 
распад  переохлажденного 

аустенита. С -кривая смещ ается вправо по оси абсцисс (врем я). 
Видно такж е, что С-кривая разделилась на две С -образные кри­
вые, между которыми имеется область очень высокой устойчи­
вости аустенита. Верхняя кривая соответствует образованию  
перлита, ниж няя — образованию  промежуточной структуры 
(бейнита). В ерхняя кривая смещ ена вправо больше, чем ниж ­
няя, поэтому наименьш ая скорость охлаж дения стали при з а ­
калке, при которой аустенит не распадается, а превращ ается 
в мартенсит, определяется не перлитным, а бейнитным р ас­
падом. С -образная кривая разделена на две части не только 
для хромистой стали, но и для сталей, легированных другими 
элементами.

Стали ферритного и полуферритного классов, содерж ащ ие 
более 12 % Сг, применяют на практике в качестве нерж авею ­
щих. Структура таких сталей приведена на рис. 275, а.

Высокохромистые стали ледебуритного класса с высоким со­
держ анием углерода применяют в качестве инструментальных 
и штамповых. Н а рис. 275, б приведена микроструктура про­
кованной и отожженной стали, состоящей из ферритно-карбидной 
основы с мелкими карбидами и крупных карбидов эвтектиче­
ского происхождения. При нагреве стали ф ерритно-карбидная 
основа превращ ается в аустенит, который при последующем 
быстром охлаждении (закалке) превращ ается в мартенсит.

t;c

а г , с 6

Рис. 274. С-образные кривые изотермиче­
ского распада переохлажденного аустенита 
стали с 0,4 % С без хрома (а) и с 3,5 % Сг 
(б)
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Таким образом, после закалки  образуется структура (м артен­
сит с крупными карбидам и), придаю щ ая инструменту стойкость 
против истирания и затупления при резании. Н а рис. 275, в 
приведена структура стали ледебуритного класса в литом состоя- 
янии. Ковка такой стали при высокой температуре разруш ает 
эвтектические колонии и карбидная составляю щ ая, коалесци- 
руя, превращ ается в сфероиды. П осле отжига образуется струк­
тура, подобная изображенной на рис. 275, г.

С казанное о структуре высокохромистой стали с высоким 
содерж анием  углерода в равной мере относится к структуре 
других сталей ледебуритного класса, легированных другими 
компонентами, в частности к быстрорежущ ей стали состава:
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Рис. 275. Микроструктура легированных сталей: а — 0,1 %С и 14% Сг; феррит с кар­
бидами. Х200; 6 — 1,2% С и 14% Сг; перлит и крупные карбиды хрома эвтектиче­
ского происхождения. Х400; в — 0,6 % С, 18% W, 5% Сг, 2% V; мартенсит (светлый) 
и троостит (темный), образовавшиеся из первичного аустенита при его охлаждении, и 
эвтектика (пластинчатые колонии). Х600; г —’то же, что и в, но после обработки 
давлением и отжига; карбиды распределены неравномерно — строчками. Х200



0,6—0,8 % с, 18 % w, 5 % Сг и 2 % V. В ней кроме хрома и 
углерода содерж атся вольфрам и ванадий, влияние которых 
на структуру стали близко к влиянию хрома. Они такж е зам ы ­
кают область у-фазы  и образую т специальные карбиды.

Высокохромистая и быстрореж ущ ая стали обладаю т высо­
кой стойкостью против отпуска, т. е. мартенсит закалки  в них 
распадается гораздо медленней, чем в углеродистой стали. 
После закалки  в них сохраняется большое количество остаточ­
ного аустенита (до 20— 30 %) распад и превращ ение которого 
в мартенсит при отпуске приводят к повышению твердости — 
к так  назы ваемому вторичному твердению.

Все эти особенности, т. е. вторичное твердение, стойкость 
против отпуска и сопротивляемость истиранию, способствуют 
тому, что инструмент из стали указанного состава может р а ­
ботать с большой скоростью резания, нагреваться при этом до 
500 °С и все ж е сохранять высокую твердость. Поэтому данная 
сталь и назы вается быстрорежущ ей.

СТРУКТУРА НИКЕЛЕВОИ СТАЛИ

Никель увеличивает область у-фазы  на диаграм м е равновесия 
Fe—Ni. Н икель и 7 -железо изоморфны, поэтому на диаграм м е 
равновесия получается откры тая область у-фазы  (рис. 276). 
Л евая  часть этой диаграммы  и диаграммы  Fe—Мп сходны (см. 
рис. 266), однако область а + у  простирается до значительно 
больших содерж аний никеля, чем марганца. П равы е части этих 
диаграмм различны, так  как  никель в отличие от м арганца не 
имеет аллотропических разновидностей, но он ферромагнитен и 
образует с ж елезом упорядочиваю щ ийся твердый раствор типа 
FeNi3. Эти особенности отраж ены  в правой части рис. 276. Точка 
Кюри никеля равна 354 °С. Она повышается при растворении 
в нем ж елеза до 612 °С при 35 % Fe и затем  падает до 400 °С 
при 59 % Fe. Зависимость точки Кюри от состава сплавов си­
стемы N i— Fe на рис. 276 показана штрих-пунктирной линией. 
В области а + у ,  как во всякой двухфазной области, линия то­
чек Кюри — прям ая, параллельная оси абсцисс. В рассм атрива­
емом случае в области а + у  имеются две такие линии. При вы­
соких тем пературах (660 °С) линия соответствует точке Кюри 
а-ф азы  предельного состава (2 %  N i), при 400 °С — у-фазы , 
содерж ащ ей 41 % Ni и 59 % Fe. Из рис. 276 следует такж е, что 
ниже 400 °С все сплавы системы N i—Fe в состоянии равнове­
сия независимо от их состава ферромагнитны.

В правой части рис. 276 штриховыми линиями показано пре­
вращ ение порядок— беспорядок. При составе сплава 75 % (ат.) 
Ni и 25 % (ат.) Fe точка К урнакова (NisFe) равна 503 °С. 
Она понижается при увеличении в растворе содерж ания никеля 
и ж елеза. Из того, что превращ ение в растворах, состав кото­
рых отличается от NiaFe, протекает в интервале температур,



следует, что в данном случае упорядочение — это фазовое пре­
вращ ение первого рода. Оно играет большую роль при получе­
нии высокой магнитной проницаемости в магнитных сплавах 
на основе никеля.

Ф азовое равновесие сплавов системы Fe—Ni в области ф аз 
a + v  достигается только при очень продолжительной выдер-

Ш ,%  (по массе)

10 20 30 40 50 60 70 80 90

Fe Н\,°/о (am.) Ni

Рис. 276. Диаграмма равновесия Fe—Ni, полученная 
при длительных изотермических выдержках

ж ке — до двух лет. При непрерывном охлаждении, даж е очень 
медленном, в сплавах, содерж ащ их ~ 5  % Ni и выше (рис. 277), 
превращ ение у-+а  смещ ается к низким тем пературам и реали ­
зуется бездиффузионным путем, как  мартенеитное. Н а рис. 277 
ему соответствуют линии Ga и Gb начала и конца мартенсит­
ного превращ ения. Ими нельзя пользоваться, как  линиями гете­
рогенного равновесия, для определения состава ф аз а  и у, н а­
ходящ ихся в равновесии при постоянной температуре, так  как 
состав этих ф аз не изменяется при мартенситном превращении. 
Он такой же, как  средний состав взятого сплава. При измене­
нии скорости охлаж дения д аж е в очень широких пределах по­
лож ение линий Ga и Gb не изменяется, как  обычно при
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мартенситном превращении. Из диаграммы  следует, что прибли­
зительно при 30 % Ni сплав сохраняет аустенитную структуру 
при комнатной температуре; он слабо магнитен. После охлаж ­
дения до температур ниже нуля он становится ферромагнитным 
вследствие мартенситного превращ ения 7 —их. При содержании 
35 % Ni и выше сплавы этой системы ферромагнитны.

В сплавах на основе ж елеза (до 35 % Ni) после нагрева и 
последующего охлаж дения до a -состояния идет обратное пре­
вращ ение а—>-у. Это превращ ение смещ ается к более высоким

температурам. При быстром нагре­
ве оно осущ ествляется бездиффу- 
зионным (мартенситным) путем, 
а при медленном — путем гетероге- 
генного распада с изменением со­
става ф аз а  и у. Линии, соот­
ветствующие равновесию а + у ,  на 
рис. 277 обозначены Gc и Gd. Это 
равновесие, создаю щ ееся при на­
греве, метастабильно. С табильное 
равновесие описывается д иаграм ­
мой на рис. 276. При средних ско­
ростях нагрева сначала реали зу­
ется превращ ение а->-у мартенсит­
ным путем, а затем  в области 
температур Gcd происходит распад 
у->-у+а и только при более вы­
соких тем пературах образуется 
в соответствии с диаграммой р ав ­
новесия стабильная у-фаза.

Д иаграм м а на рис. 277 появилась раньше, чем равновес­
ная (см. рис. 276). Ввиду особенностей a ^ ty -превращ ения 
сплавы на основе ж елеза (5— 30 % Ni) были названы необрати­
мыми.

Необратимость а ^ у пРевРа Щения в ж елезоникелевых спла­
вах была использована при разработке так  называемых м ар - 
тенситно-стареющих сталей. Эти стали содерж ат до 20 % Ni, 
до 10 % Со, 4— 6 %  Мо, титан, алюминий и другие добавки. Со­
став стали подбирают таким образом, чтобы мартенеитное пре­
вращ ение заканчивалось около 60— 120 °С. В связи с этим со­
держ ание углерода в стали поддерж иваю т на предельно низ­
ком уровне, так  как  этот элемент резко сниж ает тем пературу 
окончания мартенситного превращ ения. В стали указанного  
состава мартенеитное превращ ение протекает уж е при ох л аж ­
дении на воздухе, но прочность стали с мартенситной структу­
рой оказы вается недостаточно высокой. Старение, проводимое 
при 350— 500 °С (ниже температуры обратного превращ ения 
а->-у), вызывает выделение из мартенсита мелких кристалли­
ков промежуточных фаз, например N i4Mo, NiTi, N i3Ti, NiAL 
2 6 4
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Рис. 277. Диаграмма метастабиль- 
ного равновесия Fe—Ni, получен­
ная при непрерывных охлаждении 
и нагреве



Это выделение приводит к резкому упрочнению стали. Однако 
несмотря на высокую прочность, мартенситно-старею щ ая сталь 
сохраняет достаточную пластичность и вязкость.

Н а рис. 278 приведена поверхность ликвидуса диаграммы  
равновесия F e— N i—С. Она ограничена диаграм м ам и равнове­
сия F e—Fe3C, F e—Ni, N i—Ni3C, N i3C—Fe3C. Последнюю мо­
жно рассматривать как  квазибинарный разрез в системе Fe— 
N i— С. Из диаграммы  F e—N i— С видно, что при введении ни­
келя в сплавы  F e—С точка двойной эвтектики (ледебурита) 
смещ ается к более высоким тем пературам и меньшим содерж а­
ниям углерода (линия е\ 'е%).

П ониж ается и предельная растворимость углерода в у ф а з е  
при эвтектической температуре (линия п 'а \) . В эвтектике и в эв ­
тектоидной смеси появляется карбид (Fe, N i)3C, содержащ ий
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никель. Эвтектоидная точка сме­
щ ается к более низким содер­
ж аниям  углерода и температурам 
(линия g 't ') .  Вертикальные р аз­
резы тройной диаграм м ы  при р аз­
личных содерж аниях никеля приве­
дены на рис. 279. Они упрощены 
в том отношении, что эвтектиче­
ские и эвтектоидные треугольники, 
подобные изображенному на рис. 
264, заменены прямыми линиями 
и кроме того принято, что раство­
римость углерода в феррите равна 
нулю, т. е. эвтектоидная линия 
доходит до оси ординат. Эти разрезы  
иллюстрируют сказанное о смещ е­
нии характерны х точек. Видно 
такж е, что точка Л3 понижается, 
а точка А ст  повыш ается при вве­

дении в состав стали никеля. П рокаливаемость стали с ростом 
содерж ания никеля увеличивается, однако его действие не­
сколько слабее, чем действие хрома и марганца.

Из изложенного понятно, почему никель стал одним из ос­
новных легирующих компонентов сталей перлитного класса, 
применяемых для изготовления деталей машин. Д етали  из ста­
лей с никелем можно закаливать  в масле, а не в воде, причем 
они прокаливаю тся насквозь д аж е при их сравнительно боль­
ших толщ инах. П оскольку вслед за закалкой  следует отпуск, 
структура и свойства изделия большого сечения из стали с ни- 
келом улучш аю тся (см. с. 232) во всем объеме, а не только 
в верхних слоях, как  в случае его изготовления из углеродистой 
стали.

Ч ащ е всего машиностроительные стали перлитного класса 
легируют одновременно хромом и никелем, причем их действие 
на устойчивость переохлажденного аустенита больше, чем сле­
довало ож идать исходя из простого суммирования. Содержание 
углерода в хромоникелевых сталях перлитного класса в сред­
нем составляет 0,1; 0,2; 0,3 и 0,4 % в зависимости от их н азн а­
чения.

С одерж ание в них хрома приблизительно в 1,5—2,5 раза  
меньше, чем никеля. В стали различных марок эти элементы 
содерж атся приблизительно в следующих количествах: 0,5— 
1,75 % Сг; 1 - 3 ,5  % №.

Хромоникелевые стали закаливаю тся на мартенсит при ох­
лаждении в масле, а при повышенных содерж аниях углерода 
и легирующих компонентов — д аж е на воздухе. Н а рис. 280 
приведена микроструктура стали состава 0,35 % С, 1,5%  Сг, 
3,5 % Ni после нормализации и отпуска. Х арактерно, что 
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Рис. 279. Смещение линий GS, SE 
и PSK диаграммы Fe—Fe.C с уве­
личением содержания никеля, %: 
/ —0; 2 — 2,04; 3 — 4,70; -< — 5,30; 
5 — 8,42
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Рис. 280. Микроструктура хромоникелевой стали. Х400: а — после нормализации (мар- 
тенсит+троостит), твердость И В 477; 6 — после отпуска (сорбит отпуска), твердость 
НВ 321

в структуре отпуска сохраняется мартенситная ориентировка 
ф еррита д аж е  при высокой температуре отпуска, при которой 
мартенсит полностью распадается.

При увеличении содерж ания хрома и никеля сталь д аж е при 
медленном охлаждении до комнатной температуры сохраняет 
аустенитную структуру. Т акая  структура стали с 0,05 % С, 
18 % Сг и 9 % Ni показана на рис. 281. Эту сталь широко при­
меняют как  нержавею щую  в атмосферных условиях и в окис­
лительных средах.

При высоких температурах 
стабильна аустенитная струк­
тура, а при низких (ниже 
400 °С) — двухф азная струк­
тура а  +  у.

Таким образом, приведен­
ный на рис. 281 аустенит яв ­
ляется переохлажденной вы ­
сокотемпературной фазой. 
Д л я  пояснения на рис. 282 
приведены изотермические 
разрезы  при 1100 °С и ниже 
400 °С тройной диаграммы  
равновесия F e— Сг— Ni, на ко­
торых состав рассм атривае­
мой стали (18 % Сг, 9 % Ni) 
указан  крестиком. Здесь д е­
лается допущение, что эта Рис. 281. Микроструктура стали 1Х18Н9— 

аустенит (видны двойники). Х400
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сталь не содерж ит у гл ер о д а 1 и состоит только из трех компо 
нентов: Fe, Сг и №. Если сталь с аустенитной структурой мри 
комнатной температуре подвергнуть наклепу, например холод­
ной прокатке, то структура становится аустенитно-фсрритиой 
(т. е. стабильной) соответственно низкой температуре. Прибли 
жение к фазовому равновесию под влиянием наклепа - что 
явление, характерное для всех металлов и сплавов. Н аклеп пони­
ж ает энергию активации, и при отжиге после наклепа прибли­
жение к ф азовому равновесию очень ускоряется. В данном слу-

Рис. 282. Фазовое равновесие в системе Fe—Ni—Сг при 1100°С (а) и 400° С (б)

чае необратимое превращ ение у-мх происходит без изменения 
состава, т. е. с помощью мартенситного механизма. Такое пре­
вращ ение идет такж е в системах Fe— Ni, F e—Мп и других в том 
случае, если (а + у )-с п л а в ы  при комнатной температуре имеют 
структуру переохлажденного аустенита и подвергаю тся на­
клепу.

Применяют хромоникелевые стали с аустенитной структу­
рой и других составов. Например, увеличение содержаний хрома 
до 25 % и никеля до 20 % делает сталь неокисляющ ейся и 
прочной при высоких температурах. Т акая  сталь с аустенитной 
структурой дополнительно упрочняется карбидами, для чего 
в нее вводят небольшое количество углерода, вольф рама или 
молибдена. Ее используют для изделий, работаю щ их при высо­
кой температуре в окислительной атмосфере.

1 В практике применяется сталь 1Х18Н9Т с содержанием ^ 0 ,1  % С и 
^  1 % Ti. Титан связывает углерод, образуя TiC и тем самым улучшает 
сопротивление стали коррозии.
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СТРУКТУРА КРЕМНИСТОЙ СТАЛИ

Д иаграм м а фазового равновесия F e—Si (рис. 283) характери ­
зуется замкнутой 7 -областью (до 2,5 % Si) и наличием проме­
жуточных ф аз почти постоянного состава, которые можно при­
нять за химические соединения Fe3Si2 (r]), F eS i(e ) и F e2Si5 (£), 
Первое из них является нестойким, образую щ имся по перитекто- 
идной реакции. Значительная растворимость кремния в а-ж е- 
лезе приводит к появлению на диаграм м е широкой области а
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t,°c 
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1200 
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Рис. 283. Диаграмма равновесия Fe—Si

[до 26 % (ат.) при низких тем пературах и 31 % (ат.) при 
1000 °С]. В твердом растворе в области 20—25 % (ат-) ПРИ 
низких тем пературах происходит упорядочение типа Fe3Si.

Двойные сплавы ж елеза, содерж ащ ие до 4 % Si, применя­
ются в виде листовой электротехнической стали в электром а­
шиностроении. Из нее изготовляю т сердечники трансф орм ато­
ров, динамомаш ин, турбогенераторов и других агрегатов, р а ­
ботающих в переменном магнитном поле. Они однофазны по 
структуре, т. е. представляю т собой твердый раствор кремния 
в ж елезе. Этот раствор имеет высокое электрическое сопротив­
ление, благодаря чему в сердечниках, изготовленных из ж еле­
зокремнистых сплавов, получаю тся малые потери на вихревые 
токи. Кроме того, эти сплавы имеют высокую магнитную про­
ницаемость и малы е потери на гистерезис при перемагничива- 
нии. Кремнистую электротехническую сталь отжигаю т таким 
образом, чтобы получить крупнозернистую структуру. В стали,
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содерж ащ ей до 2,5 % Si, получение крупного зерна затруднено 
из-за аллотропического ск^у-превращ ения. Только при больших 
содерж аниях кремния получаются сплавы ферритного класса 
без аллотропического превращ ения. Н аличие углерода даж е 
в малых количествах расш иряет область у-фазы , поэтому его 
содерж ание стремятся уменьшить настолько, насколько это 
возможно в условиях металлургического производства.

Вертикальные разрезы  тройной системы Fe— С— Si при 2 
и 4 % Si приведены на рис. 284. К ак видно, при 4 % Si алло-

Рис. 284. Вертикальные разрезы диаграммы равновесия Fe—Si при 
2 % Si (а) и 4 % Si (б)

тропическое превращ ение отсутствует в сплавах, содерж ащ их 
приблизительно до 0,02  % С, а в сплавах с 2  % Si оно проте­
кает независимо от содерж ания углерода. Д етально описывать 
эти разрезы  после сказанного на с. 248 нет необходимости; чи­
татель самостоятельно в них разберется. Следует лиш ь указать, 
что точка Кюри в сплавах с 2— 4 % Si леж ит при более низкой 
температуре, чем протекает эвтектоидное превращ ение, так  как 
кремний повышает критическую точку А \ и пониж ает точку 
Кюри.

Электротехническую сталь ферритного класса с 3 % Si про­
катываю т в лист толщиной 0,1—0,5 мм в холодном состоянии 
и отжигаю т так, чтобы получить текстуру рекристаллизации. 
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В результате вторичной ре­
кристаллизации (см. с. 77) 
образуется так  назы ваемая 
ребровая текстура типа 
{1 1 0 } < 0 0 1 > ,  которая х а ­
рактеризуется тем, что ось 
легчайш его намагничива­
ния < 0 0 1>  ориентирована 
вдоль прокатки, поэтому 
магнитные свойства в этом 
направлении наилучшие.
При наличии этой текстуры 
нужно так  раскроить листы 
при сборке сердечника, чтобы направление их намагничивания 
в эксплуатации совпадало с направлением прокатки. В послед­
нее время научились получать при первичной рекристаллиза­
ции кубическую текстуру {1 0 0 } < 0 0 1 > ,  при которой плос­
кость куба леж ит в плоскости листа, а ребро куба — как вдоль, 
так  и поперек прокатки (рис. 285).

Углерод, как  и кремний, способствует графитизации, по­
этому в инструментальные стали с повышенным содержанием 
углерода кремний как легирующий компонент не вводят. Его вво­
дят в состав доэвтектоидных сталей для пружин (например, сталь 
с 0,45 % С, 1,5 % Si, 0,7 % Мп) и строительных сталей (0,15 % 
С, 1,0 % Si) в целях повышения предела упругости.

Кремний, как  и хром, марганец, никель и др., улучш ает 
закаливаем ость стали, повыш ает устойчивость переохлаж ден­
ного аустенита, сдвигая С-образную кривую вправо по оси вре­
мени.

Направление прокатки

а б

Рис. 285. Схема текстуры рекристаллизации: 
а — ребровой; б — кубической
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Г л а в а  2

Цветные металлы и сплавы

1. Медь и ее сплавы

М едь — это пластичный металл светло-розового цвета. Медь 
встречается в самородном состоянии и, по-видимому, с нее на­
чато было использование металлов человеком. М едь очень легко

0
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восстанавливается из руды, поэтому давно применяется в про­
мышленности и быту.

Плотность меди 8,86 М г/м3, предел прочности 200— 
250 М Па, относительное удлинение 50 %, относительное суж е­
ние 75 %. М едь имеет гранецентрированную  кубическую ре­
шетку с периодом 0,36 нм (3,6 А) при 20 °С. Аллотропических 
превращ ений медь не испытывает до температуры плавления 
(1083 °С). Она обладает высокой удельной электропроводно­
стью (59 м /О м -м м 2), незначительно уступая в этом отношении 
только серебру (62 м /О м -м м 2). М едь — основной металл элект­
ротехники и приборостроения.

Примеси, растворяю щ иеся в твердой меди, понижаю т ее 
электропроводность. Следовательно, легирование меди такими 
примесями применяется только в отдельных случаях, когда не­
обходимо значительное повышение прочности. Наилучшим л е­
гирующим компонентом проводниковой меди является кадмий, 
так  как его предел растворимости в ней невелик (менее 0,3 % ). 
Практически кадмий вводят в медь в количестве около 1 % и 
его избыток за пределом растворимости выделяется в виде со­
единения Cu2Cd. Это соединение является упрочняющей фазой, 
повышающей ав сплава медь— кадмий (кадмиевой бронзы) до 
700 М Па. При этом его электропроводность составляет ~ 8 0  % 
от электропроводности чистой меди.

Д ля  упрочнения меди используют такж е наклеп. Техниче­
ское осущ ествление его очень удобно, так  как  проводниковая 
медь очень пластична и применяется в виде изделий простой 
формы: проволоки для проводов, полосы для шин и т. п. Путем 
наклепа можно довести ав меди до 450 М П а при уменьшении 
электропроводности всего на 3 %.

Д ля повышения электропроводности меди из нее стремятся 
удалить все имеющиеся примеси. Д л я  этого в расплавленную  
медь вводят кислород путем продувки ее воздухом. О бразую ­
щиеся оксиды примесей уходят в ш лак. Количество остаю щ е­
гося в меди кислорода в виде хрупкого соединения Си20  дол­
жно быть незначительным — порядка 10~3%. При большем со­
держании услож няю тся условия горячей и холодной обработки 
давлением. Самый надежный способ контроля количества кис­
лорода в меди — металлографический. Оксид Си20  под микро­
скопом хорошо различим по своей серо-голубой окраске и легко 
отличается от других включений благодаря тому, что приобре­
тает красный цвет в поляризованном свете. Количественная 
оценка содерж ания Си20  и, следовательно, кислорода доста­
точно точна. В части, примыкающей к меди, диаграм м а равно­
весия системы Си— О имеет простейший эвтектический х ар а к ­
тер (кислород очень мало растворим в меди) с эвтектикой Си +  
+  Си20 , образую щ ейся при 1064 °С. С одерж ание кислорода 
в эвтектике 0,38 % (3,4 % Си20 ) .  Н а рис. 286 показана микро­
структура образца меди с эвтектикой, количество которой, судя 
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по площ ади на шлифе, состав­
ляет около 30 %• С ледова­
тельно, количество кислорода 
в этом образце равно 0 ,3 X 
X 0,38 =  0,114 %, т. е. с п р ак­
тической точки зрения очень 
велико. При применении обыч­
ной технологии эвтектики об­
разуется гораздо меньше и 
она располагается по грани­
цам  зерен меди. После горя­
чей обработки давлением 
эвтектики на ш лифе не наблю ­
дается, а видны укрупнив­
шиеся путем коалесценции 
вклю чения Си20 .  Коалесцен- 
ция при высоких тем перату­
рах указы вает на наличие, 
хотя и очень малой раствори­
мости Си20  в твердой меди.

Перед холодной обработкой волочением, прессованием и т. д. 
слитки меди прокаты ваю т в горячем состоянии. Н екоторые при­
меси, в частности висмут и свинец, вызываю т разруш ение меди 
при обработке в нагретом состоянии, аналогично сере, вы зы ва­
ющей красноломкость стали. Это является следствием того, что 
висмут и свинец образую т с медью легкоплавкие эвтектики и 
предел их растворимости в твердой меди очень мал. И з диаг­
рамм равновесия Си—РЬ (см. рис. 132) и Bi— Си (рис. 287) 
видно, что «эвтектика» по существу состоит почти полностью 
из кристаллов свинца или висмута, которые располагаю тся по 
границам кристаллитов меди. При температуре их плавления 
(270 и 327 °С соответственно) связь между кристаллитами меди 
наруш ается, что и приводит к разруш ению  при обработке д ав ­
лением. Во избеж ание этого в слитках, предназначенных для

горячих прокатки, прессования или 
ковки, содерж ание висмута ограничи­
вают 0,002 %. а свинца — 0,005 %.

Сплав меди с цинком называю т лату­
нью. Все остальные медные сплавы н а­
зываю т бронзами. М арки латуни начи­
наю тся с буквы JI и затем ставятся 
инициалы названий легирующих компо­
нентов (С — свинец, О — олово, Ж  — 
железо, А — алюминий, К — кремний, 
М ц — марганец, Н — никель). Д алее 
числами указы ваю т усредненное содер­
ж ание меди и легирующих. Сто минус 
сумма чисел дает содерж ание цинка.

С и , °/о
Рис. 287. Диаграмма равно­
весия Bi—Си

Рис. 286. Микроструктура недостаточно 
раскисленной меди: медь (основа) и эв­
тектика (Cu+Cu20 ). Шлиф не травлен. 
Х200



Н апример, латунь JIC59-1 содержит 59 % Си, 1 % РЬ и 
40 %TZn.

М арки бронзы начинаются с букв Бр, затем  проставляю тся 
буквенные обозначения легирующих компонентов и числа их 
усредненного содерж ания. Сто минус сумма этих чисел дает со-

Zn, % (по массе)
10 20 30 4 0  S0 ВО 70 ВО S0

Си Zn,% (am .) Zn

Рис. 288. Диаграмма равновесия Си—Zn (в скобках указаны про­
центы по массе)

держ ание меди. Например, БрА Ж М ц 10-3-1,5 содержит 10 % 
А1, 3 % Fe, 1,5 % Мп и 85,5 % Си.

Л атунь в зависимости от ее назначения содержит до 40 % 
Zn. Из диаграм м ы  рис. 288 видно, что в определенных преде­
л ах  концентрации ф азы  р, у, т] образую тся по перитектическим 
реакциям при 902, 834 и 424 °С. Т ак ж е образую тся ф азы  б и е 
при 700 °С и 598 °С соответственно. Таким образом, диаграм м а 
плавкости Си— Zn может быть разделена на пять перитектиче- 
ских диаграмм-фрагментов.

Ф азы  р, у  и е — это электронные соединения (ом. с. 100). 
Ф аза р ниже 468—454 °С находится в упорядоченном состоя- 
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Рис. 289. Микроструктура литой а-латуни Рис. 290. Микроструктура а-латуни JT68 
(видна дендритная ликвация). Х190 (32 % Zn) после прокатки и отжига.

Х200

нии, причем упорядочение (или разупорядочение), как видно 
из рис. 288, проходит как  превращ ение II рода. В соответствии 
со сказанны м на с. 156 горизонтальные линии при 468 °С в об­
ласти 7 + р  и при 454 °С в области р +  а  не характеризую т без- 
вариантного равновесия. Ф аза 6 при охлаждении распадается, 
образуя эвтектоидную смесь у +  е при 558 °С.

В отличие от многих других систем в системе Си—Zn пре­
дельная растворимость цинка в твердой меди повыш ается с по­
нижением температуры от 902 до 454 °С.

В зависимости от состава и тем самым от фазового состоя­
ния сплавы системы Си— Zn называю тся а-латунями, (а  +  Р)- 
латунями или (3-латунями. Н а рис. 289 показана структура 
литой а-латуни с 32 % Zn 
(видна дендритная ликвация).
После деформации и отжига 
ликвация устраняется. С трук­
тура представляет собой по­
лиэдрические зерна а-ра- 
створа с двойниками (линии 
скольж ения появились при из­
готовлении ш лифа) (рис. 290).
М икроструктура (а  +  Р )-л а­
туни с 41 % Zn показана на 
рис. 291. Ф аза а  (светлая) 
имеет видманш теттову ориен­
тировку. Это свидетельствует 
о том, что при высокой тем пе­
ратуре отж ига или обработке 
давлением (750—800 °С) сплав 
был однофазным (Р), а при
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Рис. 291. Микроструктура а+-латуни с 
41 % Zn: a -фаза (светлая) и (3-фаза
(темная). Х100



охлаждении из ;Р-фазы (на рис. 2 9 1 — тем ная) вы делялась 
a -фаза. Произош ло такж е превращ ение р—>-р'. Различие в тра- 
вимости обусловлено составом: ф аза р ' с большим содерж анием 
цинка травится сильнее.

В состоянии наклепа латунь уж е при 20 % Zn и выш е под­
верж ена коррозии и растрескиванию  по границам зерен, если 
в ней не устранены путем нагрева до 250— 300 °С внутренние 
напряжения. Особенно выражено явление «коррозионной рас- 
трескиваемости» в атмосфере, содерж ащ ей аммиак.

О дноф азная р-латунь не приобрела практического значения 
из-за хрупкости. Особенно она хрупка в состоянии упорядоче­
ния (р ') , которое не удается полностью предотвратить д аж е  
при очень быстром охлаждении с температуры  выше точки 
Курнакова.

При повышении содерж ания цинка в а-латуни до 30 % воз­
растает ее прочность, пластичность понижается. В табл. 8 при-

Т а б л и ц а  8. Механические свойства и структура деформируемых латуней 
А. П. Смирягин, Н. А. Смирягина, А. В. Белова)

Марка Структура а в, МПа 6 > % Ф. % КС, МДж/м3

Л90 а
*

260 44 80 1,8
Л68 а 330 56 70 1,7
ЛН65-5 а 380 65 _ _
Л59 а  +  Р 390 44 62 —
Л060-1 а + р 380 40 46 —
ЛС59-1 а + Р 420 40 44 0,5

ведены механические свойства и структура отожженных а- и 
(а + р )-л ату н ей .

Среди (а + р )-л а т у н е й  своей прочностью выделяется марка 
ЛМцА57-3-1 (сгв =  550 М П а).

К ак и в меди, содерж ание свинца и висмута в а-латуни ог­
раничиваю т тысячными долями процента во избеж ание р азр у ­
шения при горячей обработке давлением. В (а + р )-л а т у н и  сви­
нец не является вредной примесью. Д л я  улучш ения обрабаты ­
ваемости резанием его специально вводят в количестве 1 % 
в латунь с 40 % Zn (м арка Л С 59-1). Н есмотря на то что сви­
нец образует легкоплавкие включения, он в данном сплаве не 
оказы вает вредного действия, так  как  при превращении р—>-(р +  
+  а) в процессе охлаж дения (см. рис. 288, вертикаль 40 % Zn) 
он располагается не по границам зерен, а внутри кристаллов 
а-ф азы , образую щ ихся на включениях свинца как на зар о ­
дыш ах.

Ввиду малого расстояния между линиями ликвидуса и со­
лидуса на диаграм м е равновесия Си—Zn в латунях не сильно 
вы раж ена дендритная ликвация и рассеянная пористость. Л а- 
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тунь применяется как  деформируемый, так  и литейный сплав. 
Деформируемость латуни достаточно хорош а и при высокой и 
при низкой температуре. П рактически найдено, что а-латунь 
хрупка в интервале 300— 700 °С, поэтому обработку давлением 
ведут выше 700 °С или ниже 300 °С.

М арки литейной латуни составлены так  же, как  деф ормиру­
емой. Если составы одинаковы, то в конце марки литейной л а ­
туни ставят букву JI. В литейных латунях допускается более 
высокое содерж ание примесей, так  как их жесткое ограниче­
ние диктуется только деформируемостью. Д ля  примера приве­
дены следующие литейные латуни: ЛА67-2,5 (ав — 400 М П а; 
б >  15 % ), Л А Ж 60-1-1Л  (420; 18); ЛМ цЖ 52-4-1 (500; 18)
ЛАЖ М ц66-6-3-2 (650; 7).

Оловянистая бронза  — это сплав меди и олова. Он обладает 
наименьшей усадкой среди всех известных в настоящ ее время 
сплавов. Поэтому оловянистая бронза применяется для изго­
товления отливок. Классическим содерж анием олова в бронзе, 
известным еще со времен бронзового века, является 10 %. И 
в настоящ ее время эта бронза распространена в маш иностро­
ении.

Н а рис. 292 приведена диаграм м а равновесия Си— Sn. Ф аза 
а  имеет, как  и чистая медь, гранецентрированную  кубическую 
реш етку, период которой изменяется с составом в области а- 
раствора. Ф азы  (5, 6 и е, состав которых изменяется в узких пре­
делах,— это электронные соединения, химические формулы ко­
торых CusSn, Cu3iS n 8 и C u3Sn и соответственно электронные 
концентрации 3 :2 ,  2 1 :1 3  и 7 :4 .  В данном случае буквой б 
в свое время была обозначена ф аза, которая, по классиф ика­
ции Ю м-Розери, долж на обозначаться буквой у. В соответствии 
с классификацией электронных соединений ф аза  р имеет объ- 
емноцентрированную кубическую решетку, б — сложную куби­
ческую реш етку и е — гексагональную . Ф аза у  на рис. 292 
такж е имеет объемноцентрированную  кубическую решетку, 
очень близкую по разм ерам  и строению к реш етке р-фазы. 
Ф аза |  с гексагональной решеткой имеет состав приблизи­
тельно Cu2oSn6. Ф аза т] имеет реш етку никель-арсенидного 
типа, и состав ее приблизительно описывается формулой 
C u6Sn5. Ф аза упорядочена ниж е 189— 186 °С. В этих пределах 
изменяется точка К урнакова в зависимости от состава т)-фазы. 
П ревращ ение т]^г]/ — это превращ ение II рода. Ему соответст­
вуют горизонтальные линии при 189 и 186 °С на рис. 292 в двух­
фазных областях г] (г/) + е  и г) (г)') + S n .

Растворимость меди в твердом олове не превыш ает 0,006 % 
при эвтектической температуре, т. е. она так  м ала, что практи­
чески можно считать, что область твердого раствора на сто­
роне Sn отсутствует, как  это показано на рис. 292.

В соответствии с диаграммой равновесия наиболее распро­
страненная бронза с 10 % (по массе) Sn долж на затвердевать
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S п, % (по массе)
10 20 JO W SO 60 70 80 90

Си Sr\,%(am.) Sn

Рис. 292. Диаграмма равновесия Си—Sn (в скобках указаны про­
центы по массе)

в виде однофазного сплава и при дальнейш ем охлаждении из 
твердого раствора а  долж на выделяться е-фаза. Однако в обыч­
ных условиях охлаж дения этого не происходит. И з-за большого 
расстояния меж ду линиями ликвидуса и солидуса в сплаве про­
текает значительная дендритная ликвация. Вследствие непол­
ной диффузии в реальных условиях производства затвердевание 
заканчивается при 798 °С перитектическим превращением 
^27 +  a i3,5 =**025 (индексы — % по массе). При охлаж дении ф аза 
0 распадается на а  и у (эвтектоидное превращ ение) при 586 °С, 
а затем  при 520 °С распадается ф аза  у(у-»-а-Н6 ). Ф аза е от­
сутствует, так  как  низкотемпературное (350 °С) превращ ение 
6- > ( а + е )  не реализуется д аж е при медленном охлаждении. 
Н а рис. 293 изображ ена типичная микроструктура литой 10 %-
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ной бронзы. Оси дендритов представляю т собой a -фазу, обога­
щенную медью, и имеют светлую окраску. Участки дендритов, 
затвердевш ие при более низкой температуре, обогащены оло­
вом и окраш ены  темнее. М еж ду ветвями дендритов имеются 
колонии эвтектоида а + 6 .

Строение эвтектоида а + 6  при большем увеличении хорошо 
видно на рцс. 294, где изображ ена микроструктура сплава 
с 16 % Sn. Здесь хорошо видно последовательное развитие 
дендритной ликвации. С ветлая середина каж дого зерна а-фазы ,

Рис. 293. Микроструктура литой брензы 
с 10 % Sn: a -фаза (светлая) и эвтек­
тоид а + 6  (пестрый). Х200

Рис. 294. Микроструктура литой бронзы 
с 16 % Sn: зерна а-фазы и эвтектоид
a-f- по их границам. Х400

образовавш аяся при затвердевании в первую очередь, содер­
жит наименьшее количество олова; тем ная периферия зерна, 
образовавш аяся позднее, обогащ ена этим компонентом и, на­
конец, в местах наибольшего обогащ ения оловом (между зер­
нами, по их границам) находится эвтектоидная смесь а  +  6 . Ве­
роятно, внешние контуры эвтектоидных колоний а + 6  опреде­
лились в ходе перитектического превращ ения ( a + L ^ P )  при 
температуре несколько ниже 798 °С, когда образовалась р-фаза. 
Эвтектоидный распад  р -н х + у  и у -н х + 6  привел к образованию  
структурной составляю щ ей а + 6 .

М алой усадочной раковине в отливках из оловянистой 
бронзы сопутствует довольно больш ая пористость, рассеянная 
в виде мелких пор по всему объему изделия. Поэтому при из­
готовлении деталей, предназначенных для работы  при высоком 
давлении, в состав бронзы вводят такж е 2 % Zn, что повышает 
плотность отливок. В менее ответственных изделиях стремятся 
уменьшить содерж ание дефицитного олова, заменив его, на­
сколько возможно, цинком и свинцом. Их содерж ание (до
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15 % Zn и до 6 % Pb) колеблется в широких пределах в брон­
зах различных марок (БрО Ц С З-12-5 и др .).

Прочность (ов, М П а) литейных бронз обычных колеблется 
от 150 до 200, ответственного назначения — доходит до 300 
в зависимости от характера легирования. В бронзах деформи-

А\,% (по массе)
5 10 15 20 25 30 35 W 50 60 10 80 30

Cu A I j %(©77.}

Рис. 295. Диаграмма равновесия Си—А1 (в скобках указаны про­
центы по массе)

руемых содерж ится фосфор (до 0,4 % ). Н апример, бронза 
БрОФ-6,5-0,4 имеет 0В =  4ОО М Па.

В промышленности широко распространены  специальные 
бронзы, не содерж ащ ие олова. Среди них большое место з а ­
нимают алю м иниевы е бронзы, в основе которых леж ит двух­
компонентная система Си—А1. Д л я  дополнительного легирова­
ния применяют Мп, Fe, Ni, Si. С одерж ание алюминия не пре­
выш ает 11 % (по массе). П рименяю тся как  однофазные, так  и 
двухфазные сплавы в литом и деформированном состояниях.

Н а рис. 295 приведена диаграм м а равновесия Си— А1. Ви­
дно, что при затвердевании происходят эвтектические и пери- 
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тектические превращ ения, в твердом состоянии — эвтектоидные 
и перитектоидные. Ф аза а — твердый раствор на основе меди, 
имеет реш етку Г Ц К  с периодом, изменяющ имся по мере уве­
личения концентрации алюминия. Ф азы р и у  могут быть при­
близительно описаны формулами Си3А1 и Си9АЦ как  электрон­
ные соединения с отношением е : п, равным 3 :2  и 21 : 13 соот­
ветственно. Их пространственные реш етки такие же, как  и 
соответствующих электронных соединений в системах Си— Zn и 
Си— Sn. Ф азы  б и б2 имеют решетку, близкую к реш етке 72-

Рис. 296. Микроструктура алюминиевой 
бронзы БрА7: зерна а-фазы с двойни­
ками. Х200

Рис. 297. Микроструктура алюминиевой 
бронзы БрАЮ: a -фаза и эвтектоид
а+7г- Х200

фазы. Ф аза £2 имеет гексагональную  решетку, ф азы  rji и ri2 — 
ромбическую. Переходы е ^ е г ,  и T)i^±ri2, показанны е на
рис. 295 штриховыми линиями, связаны  с упорядочением этих 
ф аз при охлаждении. Ф аза 0 почти постоянного состава при­
близительно описывается формулой СиАЬ-

На рис. 296 показана структура однофазной а-бронзы  с 7 % 
А1, применяемой для пружин, после горячей обработки давле­
нием и отжига. Полиэдрические зерна содерж ат большое ко­
личество двойников, как  многие другие отож ж енны е металлы 
и сплавы с гранецентрированной кубической решеткой. Бронза 
с большим содержанием алюминия (в данном случае 10 %) 
наряду с a -фазой содерж ит эвтектоид а + 7 г (рис. 297). Его ко­
личество, судя по структуре, составляет приблизительно 25 %, 
что несколько больше рассчитанного по диаграм м е равновесия. 
Это может быть результатом ликвации, несмотря на то что 
сплав, показанный на рис. 297, подвергали горячему прессова­
нию и отжигу.
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Алюминиевая двухф азная (а  +  уг) бронза с 8— 10 % А1, как  
и ее разновидности, дополнительно легированные железом, 
марганцем и никелем, может быть упрочнена закалкой  на м ар­
тенсит. Д л я  этого сплав нужно нагреть до однофазного состоя­
ния (р) и с температуры, соответствующей p-области на диаг­
рам ме равновесия, закалить его в воде. П олучается игольча­
тая структура, состоящ ая из кристаллов метастабильной 
р '-ф азы  (рис. 298). З а к ал к а  алюминиевых бронз приобрела п рак­
тическое значение и применяется в машиностроении для р а з ­

личных деталей, как  литых, 
так  и прессованных.

Высокие прочность и п ла­
стичность, хорошие технологи­
ческие и антикоррозионные 
свойства, высокое сопротивле­
ние износу — все это делает 
алюминиевую бронзу во всех 
ее разновидностях м атериа­
лом широкого применения. 
Н апример, БрА7 после деф ор­
мации и отж ига имеет 0В =  
=  420 М П а и 6 =  70 %, литей­
ная бронза БрА Ж 9-4Л , отли­
тая  в землю ,— 400 М П а и 
10  % соответственно.

Больш ая группа одноф аз­
ных сплавов на основе меди, 
содерж ащ их никель и цинк, 

благодаря их очень высокой пластичности применяется в виде
ленты, проволоки, штампованных в холодном состоянии, и дру­
гих изделий. Эти сплавы, назы ваемы е мельхиором, нейзильбе­
ром  и по-иному, имеют красивый вид и хорошо сопротивляю тся 
атмосферной коррозии. Их состав колеблется в широких преде­
лах: 5—35 % Ni, 13—45 % Zn, остальное Си. Н аиболее распро­
страненное соотношение этих компонентов 1 5 :2 0 :6 5 .

Ш ироко используют бериллиевую  бронзу  (2 % Be, 98 % Си) 
благодаря ее способности упрочняться при старении. В твер­
дом растворе на основе меди наблю дается ограниченная р ас­
творимость бериллия, возрастаю щ ая с температурой (от 0,16 
до 2 ,1  % ), что и определяет способность сплава к упрочнению. 
После закалки  ( — 780 °С) и старения ( — 300 °С) бериллиевая 
бронза Б рБ 2 имеет а в= 1200 М П а при удлинении —5 % .  Г лав­
ное назначение этой бронзы — пружины.

В качестве подшипникового сплава широко применяется 
свинцовистая бронза. Одна из таких бронз содержит 70 % Си 
и 30 % РЬ. П осле затвердевания этот сплав состоит из крис­
таллов меди и свинца. К ак видно из диаграммы  равновесия 
(см. рис. 132), эти металлы почти нерастворимы один в дру- 
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гом в твердом состоянии. 
Д аж е  в жидком состоянии 
имеется ограниченная раство­
римость, что приводит к р ас­
слоению в расплавленном со­
стоянии и усиливает ли ква­
цию по удельному весу. Д ля 
устранения ликвации свинцо­
вистую бронзу необходимо 
тщ ательно перемеш ивать пе­
ред разливкой и быстро ох­
лаж дать  в процессе затверде­
вания.

Хорош ая микроструктура 
сплава характеризуется рав-

при работе подшипника. Д ля
упрочнения медной основы и улучш ения ее сопротивляемости 
истиранию наряду со свинцом в сплав вводят до 10 % Sn. Оно 
входит в твердый раствор на основе меди. Н а рис. 299 приве­
дена типичная микроструктура литой свинцовистой бронзы 
с 12 % РЬ и 8 % Sn. С ветлая составляю щ ая представляет собой 
твердый раствор олова в меди, темная — свинец, располож ен­
ный по границам зерен. В свинцовистую бронзу вводят такж е 
никель ( — 2 ,5  % по массе) для получения тонкоразветвленных 
дендритов а  (С и)-ф азы , что в значительной мере устраняет лик­
вацию свинца по плотности.

2. Алюминий и его сплавы

А лю м иний  — это светло-серебристый металл, имеющий куби­
ческую гранецентрированную  реш етку [период 0,404 нм 
(4,04 А )] , не испытывающий аллотропического превращения. 
Алюминий содерж ится в очень больших количествах в земной 
коре. Его содерж ание в ней определяется в 8,8 %• В настоя­
щее время получают очень чистый алюминий, содержащ ий

П рактическое значение алюминия обусловлено прежде всего 
его малой плотностью (2,7 М г/м3 при 20 °С). Б лагодаря этому 
на основе алюминия создано очень большое число сплавов для 
легких конструкций, главным образом транспортного назначе­
ния. Сложным легированием и термической обработкой удалось 
достичь сравнительно большой прочности этих сплавов. Высо­
кая пластичность алюминия и его сплавов придает им хорошие 
технологические свойства при обработке давлением. Создан 
ряд алюминиевых сплавов с хорошими литейными качествами.

99,999 % А1.
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Алюминий обладает хорошей удельной электропроводностью 
[38 м /(О м -м м 2) ] ,  составляю щ ей 6 5 %  по отношению к этой 
характеристике для меди. Однако при расчете проводов экви­
валентного сечения при заданной силе тока алюминиевый про­
вод получается в два раза  легче, чем медный. Поэтому в элект­
ротехнике медь всегда зам еняется более дешевым и менее де­
фицитным алюминием, если этому не препятствует его очень 
низкая по сравнению с медью прочность. В ряде случаев при­
меняют более прочные проводниковые сплавы на основе алю ми­
ния, но при этом мирятся с понижением проводимости вслед­
ствие легирования.

Одно из существенных практических свойств алюминия — 
его способность образовы вать на своей поверхности плотно 
прилегающую оксидную пленку А120з. Она защ ищ ает его от 
коррозии при низких и высоких температурах, а такж е в окис­
ляю щ их средах. Это свойство алю миния сообщ ается и сплавам , 
в которых он присутствует как легирующий компонент, напри­
мер в стали, алюминиевой бронзе и др. П ленка А120 з  на по­
верхности алюминиевых проводов и шин используется в элект­
ротехнике как  изоляция.

Процесс старения алюминиевых сплавов имеет большое 
практическое значение, а потому его многократно и подробно 
изучали во многих лабораториях различных стран. Полнее всего 
изучено старение сплавов двойной системы А1— Си, которая яв ­
ляется прототипом различных многокомпонентных стареющих 
сплавов.

К ак  видно из рис. 295, наибольш ая растворимость меди 
в алюминии изменяется от 5,7 % при 548 °С (эвтектическая 
тем пература) до малых значений при низких тем пературах 
(менее 0,1 % при 200 °С ). В состоянии равновесия (после от­
ж ига) сплавы алюминия, содерж ащ ие менее 5,7 % Си, состоят 
из а-раствора и 0-фазы (СиА12).

Д л я  упрочнения их нужно нагреть до температуры  одноф аз­
ного состояния (выше линии ограниченной растворимости), з а ­
калить быстрым охлаждением в воде и подвергнуть старению 
при низкой температуре. В результате растворения 0-фазы  и 
закалки  образуется пересыщенный твердый раствор меди 
в алюминии. Его твердость и прочность будут сравнительно не­
значительными. Н апример, после закалки  сплава А1 +  5 % Си 
с 530 °С временное сопротивление составляет 250—280 М Па. 
У же при комнатной температуре в естественных условиях с те­
чением времени закаленны й сплав упрочняется. Это явление, 
замеченное еще в начале XX в., послужило причиной возник­
новения термина «старение». Д альнейш ие исследования пока­
зали, что упрочнение происходит и при нагреве закаленного 
сплава до более высоких температур (100— 200 °С). При этом 
упрочнение зависит от температуры  и продолжительности ста­
рения. В частности, сплав с 5 % Си больше всего упрочняется 
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в результате старения при 100— 150 °С в течение 25— 15 ч (до 
ов 400 М П а).

Кинетические кривые изменения прочности, а такж е физи­
ческих свойств имеют принципиально такой ж е вид, как  и для 
закалочного старения технического ж елеза (см. рис. 245, а).

Х арактер зависимости механических свойств от температуры 
отпуска аналогичен изображ енному на рис. 245, б. При повыше­
нии температуры  старения прочность растет, достигает макси­
мума и затем уменьш ается. Аналогично изменяется и твердость. 
Н аоборот, удлинение, сужение поперечного сечения, ударная 
вязкость и другие свойства, характеризую щ ие пластичность, 
с повышением температуры  понижаются, достигаю т минималь­
ного значения и затем растут. Температура старения, соответ­
ствую щ ая экстремуму, зависит от продолжительности выдержки 
и понижается с его увеличением. При старении, как и при дру­
гих фазовых превращ ениях, вызванных диффузией компонен­
тов, одинакового результата (в известных границах) можно до­
биться, если понизить температуру и увеличить продолж итель­
ность пребывания при ней сплава.

Старение сплавов А1— Си обусловлено различными струк­
турными изменениями при низких и повышенных температурах. 
Н изкотемпературное старение назы ваю т естественным, а вы­
сокотем пературное— искусственным. Резкую  температурную
границу меж ду ними провести не представляется возможным: 
она леж ит в районе 100— 150 °С и зависит от продолжительно­
сти выдерж ки при старении. В процессе старения при 130 °С 
рентгенографически наблю далось с течением времени последо­
вательное появление структур, характерны х для естественного 
и искусственного старения. Рассмотрим эти характерны е струк­
туры.

Н а ранней стадии естественного старения, в частности при 
комнатной температуре, как  показали Гинье, Престон, Ю. А. Ба- 
гаряцкий и другие экспериментаторы, образую тся плоские скоп­
ления атомов меди (зоны ), параллельны е плоскостям {100} ре­
шетки a -твердого раствора на основе алюминия. Эти зоны сег­
регации (скопления) атомов меди имеют толщину в несколько 
(2 — 3) атомных диаметров и линейную протяженность порядка 
десятков ангстрем. Они когерентны с решеткой твердого рас­
твора на основе алю миния и вызываю т в ней искажения, а тем 
самым упрочняют сплав. Этим зонам присвоено название зон 
Гинье-П рестона и обозначение Г.П.1. При повышении тем пера­
туры или увеличении времени старения образую тся зоны, обо­
значаем ы е Г.П .II. Они леж ат в параллельны х плоскостях куба 
каж дого кристалла и находятся приблизительно на равных рас­
стояниях. Это отличает их от зон Г.П.1, которые беспорядочно 
распределяю тся по всем трем системам плоскостей куба к а ж ­
дого кристалла. Зоны Г.П .П  крупнее (толщ ина — десятки анг­
стрем, поперечные разм еры  примерно 1000— 1500 А ), чем Г.П.1,



и в большей мере обогащены атомами меди, т. е. ближ е по со­
ставу к ф азе 0(СиА12), которая долж на выделиться из пересы­
щенного раствора в соответствии с фазовым равновесием.

При искусственном старении структура сплава системы А1—- 
Си такж е изменяется в две стадии. С начала образуется новая 
ф аза  0 '  с промежуточной решеткой тетрагонального строения, 
подобной реш етке плавикового ш пата; состав 0'-ф азы  такой же, 
как равновесной 0-фазы  (СиА12). На следующей стадии выде­
ляется уж е стабильная ф аза  0(СиА12), имею щ ая более сложную  
пространственную реш етку (такж е тетрагональную ). Ф аза 0 ' 
находится в большем структурном и размерном соответствии 
с решеткой твердого раствора, чем 0-фаза. Поэтому она появ­
ляется в первую очередь в виде плоских включений, причем уп­
ругая энергия системы и поверхностная энергия на границе ме­
ж ду 0 '-ф азой  и a -фазой не сильно возрастаю т.

Таким образом, структура сплавов системы А1—Си при ста­
рении изменяется в такой последовательности:

а + з о н ы  Г.П.1-э-а +  зоны Г.П .II.
а + б '-э -а + в .
В частности, в процессе старения при 130 °С в сплавах 

с 3— 5 % Си появляю тся все четыре структуры этого ряда, 
одна за другой. В этих сплавах зоны Г.П.1 при развитии есте­
ственного старения превращ аю тся в зоны Г.П .П , а ф аза  0 ' при 
развитии искусственного старения превращ ается в 0-фазу. О д­
нако структуры естественного старения (зоны Г.П.1 и Г .П .II) 
не превращ аю тся в ф азы  0 '  или 0 , выделяю щ иеся при искус­
ственном старении. Другими словами, зоны сегрегации меди 
в реш етке твердого раствора не являю тся зароды ш ами выде­
ляю щ ихся из него ф аз 0 ' и 0. Если сплав, прошедший естествен­
ное старение при 20 °С, нагреть до высокой температуры, н а­
пример до 250 °С, и вы держ ать при ней 40 с, то при этом 
пойдут два независимых процесса: исчезновение Г.П .-зон (рас­
творение скопившихся атомов меди) и зарож дение ф азы  0 '  или 
0. При этом зоны исчезают быстрее, чем выделяется упрочняю ­
щ ая ф аза. Если сплав с 5 % Си закалить  с 520 °С, подвергнуть 
естественному старению, упрочнив его, и затем  кратковременно 
вы держ ать при 250 °С, то он разупрочнится (рис. 300). Это 
разупрочнение произойдет потому, что Г.П .-зоны исчезнут, т. е. 
успеют раствориться, а упрочняю щ ая ф аза еще не успеет вы ­
делиться. Лимитирующим фактором является диффузия меди, 
необходимая для образования зароды ш а О'-фазы критического 
разм ера (г„) при переохлаж дении а-раствора на Д Г = 2 7 0  К 
(520—250 °С). Раствор вернулся к однородному пересыщению, 
т. е. к тому состоянию, в котором он был после закалки  от 
температуры 520 °С (однофазная область на диаграм м е равно­
весия). После кратковременного нагрева при 250 °С сплав 
снова способен стареть как  свеж езакаленный. В нем может 
идти как естественное, так  и искусственное старение. Поэтому
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рассмотренное явление 
назы ваю т возвратом. Его 
следует отличать от воз­
врата (отдыха) после хо­
лодной деформации, опи­
санного на с. 70.

Н аибольш ее упрочне­
ние сплавов системы А1—
Си достигается при вы ­
делении О'-фазы благо­
д аря  ее когерентному со­
пряжению с a -фазой. При 
выделении 0-фазы уж е 
наступает некоторое р а ­
зупрочнение. К ривая 
твердости (прочности) в зависимости от температуры старения 
(аналогичная кривой, изображенной на рис. 245) проходит че­
рез максимум при температуре выделения О'-фазы.

О бразование Г.П.-зон под световым микроскопом не про­
см атривается д аж е при самых сильных увеличениях. Оно обна­
руж ивается только рентгенографически и с помощью электрон­
ного микроскопа. Под световым микроскопом единственным 
микроструктурным признаком естественного старения является 
избирательное окраш ивание зерен. В зависимости от ориенти­
ровки некоторые из них при травлении темнеют, другие оста­
ются светлыми. Упрочняю щая ф аза при искусственном старе­
нии на его ранней стадии, когда сплав упрочняется, выделяется 
по плоскостям скольжения и обнаруж ивается с помощью элек­
тронного микроскопа. Н а фоне алюминиевого раствора обнару­
жены выделения ориентированных кристалликов СиА12 (0) 
игольчатого вида. В перестаренном состоянии, когда сплав уже 
сильно разупрочнен, его структура представляет собой смесь 
сфероидальных частиц 0-фазы  и а-раствора, в котором они бо­
лее или менее равномерно распределены, и напоминает сорбит 
отпуска в стали.

Согласно Д. А. Петрову, растворимость Г.П-зон (возврат) 
заканчивается при определенной температуре и соответствую­
щ ая кривая на диаграм м е равновесия идет приблизительно па­
раллельно линии ограниченной растворимости 0-фазы. При ли­
неаризации этой кривой в интервале 2— 5 % Си температура 
(°С) растворимости Г.П .-зон Т =  140 +  30 (с— 2), где с — содер­
ж ание меди в сплаве.

Экспериментальное разделение естественного и искусствен­
ного старения в сплавах А1— Си было очень осложнено тем, что 
как  при сегрегации меди, так  и при выделении ф аз 0 '  или 0 воз­
никают очень значительные внутренние напряж ения (искаж е­
ния реш етки). Их возникновение обусловлено большим р азли ­
чием атомных радиусов А1 и Си, равным приблизительно 10 %.
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Гораздо проще провести такое разделение в системе AI— Ag 
(см. рис. 153), в которой различие атомных радиусов компонен­
тов пренебрежимо мало. Эта система характеризуется значи­
тельным изменением растворимости Ag в А1 с температурой. 
При комнатной температуре растворимость менее 0,1 %, а при 
550 °С она доходит до 50 % Ag. После отж ига сплавы с содер­
жанием серебра до 50 % состоят из а-раствора (почти чистый 
алюминий) и £-фазы с плотноупакованной гексагональной ре­
шеткой, состав которой — приблизительно 14%  А1 и 8 6 % Ag. 
Старение, протекаю щ ее в сплавах данной системы, такж е д е­

л ят  на низкотемпературное (естест­
венное) и высокотемпературное (ис­
кусственное). При низкой тем пера­
туре старения в реш етке алюминия 
образую тся Г. П.-зоны, обогащенные 
серебром, а при высокой сначала вы ­
деляется м етастабильная £-фаза, 
а затем  стабильная £-фаза. Г.П.-зоны 
имеют не пластинчатую  форму, а сф е­
рическую, так  как  сегрегация атомов 
серебра, имеющих почти такой ж е 
разм ер, что и атомы алюминия, не 
вызы вает упругих искажений ре­
шетки. В этих условиях сферическая 
конфигурация предпочтительнее п л а ­
стинчатой.

Разделение естественного и искус­
ственного старения в этой системе не 
так  сложно, как  в сплаве системы 

А1— Си, так  как эти стадии старения дальш е отстоят друг от 
друга на ш кале температур. Н а рис. 301 показано изменение 
твердости в зависимости от температуры старения (вы держ ка
3 ч) закаленны х образцов с Al +  38 % Ag. К ривая состоит из 
двух участков, каж ды й из которых имеет максимум. Она как  бы 
состоит из двух кривых, подобных изображенной на рис. 245. 
Участок I на рис. 301 (20— 180 °С) указы вает на изменение 
твердости под влиянием сегрегации серебра (Г. П .-зоны), 
а участок II (180—260 ° С )— под влиянием выделений упроч­
няющих ф аз (£' и £). Повышение твердости на участке I до 
120 °С обусловлено накоплением зон сегрегации атомов се­
ребра, а ее снижение до 180 °С — их растворением в реш етке 
твердого раствора на основе алюминия. Это возврат  (при ста­
рении), для которого, однако, не обязательна кратковременная 
вы держ ка, как  в системе А1—Си, поскольку вторая ф аза  (£) 
при 180 °С д аж е за 3 ч выделяется в очень малых количест­
вах. Выше 180 °С при указанной выдерж ке она выделяется 
в достаточном количестве, причем в дисперсном виде, поэтому 
твердость растет до 210 °С. При более высокой температуре
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она снова снижается вследствие коалесценции £-фазы. По мере 
приближения температуры старения к температуре однофазной 
области количество упрочняющей фазы  £ уменьш ается (что 
следует из диаграммы  равновесия); это такж е понижает твер­
дость.

П рименяемых на практике алюминиевых сплавов очень 

Т а б л и ц а  9. Состав и прочность алюминиевых сплавов

Марка
сплава

1 Содержание примесей. % (по массе)

Си Mg Zn Мп Si Fe другие элементы
а в, МПа 

(обработка)

Технический алюминий деформируемый (ГОСТ 11069—74)

А7 — — — — 0,15 0,15 — 60 (отожжен­
ный лист)
130 (нагарто- 
ванный лист)

А5

Д еформируе
0,25 

мые спл
0,25 

авы (ГС)СТ 4 7 8 4 - 74)
АМц — — — 1,3 — — — 130 (отжиг)

АМгб — 6,3 — 0 , 6 < 0 ,4 < 0 ,4 ~ 0 ,0 0 6  %Ti 
~ 0,003 %Ве

340 То же

АВ 0,3 0,7 — 0,25 < 0 ,9 < 0 ,5 — 300 (старение)
Д1 4,3 0 , 6 — 0 , 6 < 0 ,7 < 0 ,7 — 420 То же
Д16 4,3 1,5 — 0 , 6 < 0 ,5 sg0,5 — 460 »
В95 1,7 2,3 6 0,4 < 3 ,5 < 0 ,5 0 , 2  %Сг 550 »

АК4-1 2,3 1,5

Лит ейные сплавы

< 1 ,1

(ГОСТ

1,1 % Ni, 
0,1 %Ti

2685—75)
АЛ2 — — — — 10— 13 — — 2 0 0  (модифици­

рование)
АЛ4 — 0,25 — 0,4 9 — — 260 (модифици­

рование)
АЛ9 0,3 7 2 0 0  (модифици­

рование, есте­
ственное ста­
рение)

АЛ5 1 ,2 0,5 — — 5 — — 2 / 0  (старение)
АЛ8 — 1 0 — — < 0 ,3 <£0,3 — 315 То же
АЛ 19 4,9 — — 0 , 8 — — 0,25 %Ti 370 »

П р и м е ч а н и е .  Старение производится после закалки.

много (50— 60 м арок). Типичные из них, а такж е их усреднен­
ные составы и значения прочности приведены в табл. 9.

Применяю т как деформируемые, так  и литейные сплавы. 
Многие из них применяют в термически обработанном состоя­
нии (закалка  +  старение). Все отливки из литейных сплавов 
имеют дендритное строение. Д еформируемые сплавы приобре­
таю т зеренную структуру в процессе обработки давлением.

Ю. А. Багаряцкий, изучая сплавы  с 3 % Си и 1,15 % M g, по­
казал , что в этих сплавах, как и в системе А1— Си, при низко­
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температурном (естественном) старении образую тся зоны 
Г. П., обогащенные атомами Си и M g, при повышении темпе­
ратуры старения выделяется м етастабильная S '-ф аза и, нако­
нец, на более поздней стадии старения — 5 -ф аза  (CuAl2M g).

Технический алюминий специально не легируют. С одерж а­
щиеся в нем Si и Fe — это технологические спутники алюминия. 
Они образую т фазы-упрочнители, содерж ащ ие ж елезо и крем­
ний, которые очень незначительно растворимы в алюминии. 
Состав технического алюминия близок к вершине концентраци­
онного треугольника (рис. 304). В техническом алюминии после 
обработки давлением наряду со слабоконцентрированным р ас­
твором на базе алюминия присутствуют в виде включений 
FeA b или FeA l3 +  a (F e — Si—А1). Применение технического алю ­
миния для ш тамповки объясняется его высокой пластичностью.

Сплавы АМц и АМгб не подвергаю т старению (термически 
неупрочняемые сплавы ). П осле горячей обработки давлением и 
отжига упрочнителем является ф аза  A ^M no.sFeo.s), а такж е 
из-за неизбежного присутствия кремния — ф аза  переменного 
состава (AI, Fe, Мп, S i). Эти ф азы  содерж атся в виде вклю че­
ний в основной ф азе (Al-твердый раствор).

Сплав АМгб выделяется среди термически неупрочняемых 
сплавов своей высокой прочностью и хорошей свариваемостью. 
В гомогенизированном состоянии он состоит из А1-раствора 
(основа) и упрочняющей фазы  M g2Si в виде округлых вклю че­
ний (сфероидизация при горячей обработке давлением и гомо­
генизации). В небольшом количестве содерж атся такж е темные 
включения фазы , содерж ащ ей железо, которые из-за нераство­
римости в алюминии не подверглись сфероидизации и поэтому 
имеют угловатую  форму.

Описанные сплавы выпускают в основном в виде отож ж ен­
ной заготовки.

Термически упрочняемы е  (старение) сплавы содерж ат медь, 
магний и другие легирующие и технологические примеси. Их 
составы находятся на диаграм м е равновесия в области гранич­
ной растворимости или близко к ней.

Сплав Ав (авиаль) упрочняется фазой Mg^Si. Н аряду с ней 
на всех стадиях металлургической и термической обработки 
содержится нерастворимая ф аза (AI, Fe, Мп, S i).

Сплав Д1 (дуралю мин) упрочняется при старении в основ­
ном фазой 0(СиА12), показанной на рис. 295. Присутствуют 
такж е включения M g2Si, остатки не перешедшего в раствор со­
единения при закалке.

Основным упрочнителем сплава Д 16 является S -фаза 
(Си—Al2M g).

В высокопрочном сплаве В95 главны е упрочнители при ста­
рении— это ф азы  ri(M gZ n ) 2 и ^(A bM gsZ ns). Присутствуют 
такж е небольшие количества нерастворившихся ф аз S и четы­
рехкомпонентной, указанной выше.
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В табл. 9 деформируемые сплавы расположены в порядке 
возрастания их прочности. При переходе от Д1 к В95 видна 
тенденция к уменьшению содерж ания меди и увеличению содер­
ж ания магния, а такж е введению его двухвалентного гомо­
лога — цинка.

Н иж е приведены критические скорости закалки  (VKp, °С/с) 
и сквозная прокаливаемость (d , мм) некоторых сплавов 
(В. И. Е лагин):

Н амечается тенденция: чем больше сум марная легирован- 
ность (см. табл. 9) сплава, тем меньше устойчивость пересы­
щенного твердого раствора при переохлаждении (закалке). 
Этим твердые растворы замещ ения отличаю тся от аустенита 
углеродсодержащ их сталей (растворы внедрения). С увеличе­
нием легированности стали повышается ее прокаливаемость.

Из рис. 70 видно, что тем пература начала рекристаллизации 
тем выше, чем ниже е, т. е. чем ниже плотность дислокаций при 
деформации или, другими словами, ниже удельная энергия ис­
кажений решетки. Понизить эту энергию можно, если холодную 
деформацию  заменить горячей. Например, после деформации 
со степенью обж атия 85 % сплава Д16 путем холодной про­
катки рекристаллизация начинается при 340 °С. Если ж е под­
вергнуть горячему прессованию пруток из сплава Д 16 с тем же 
обжатием, то рекристаллизация пойдет только при 500 °С и 
при деформации получится уж е субзеренная структура. Все же 
величина N& в этом случае будет существенно выше, чем 
в исходном отожженном сплаве. Если после горячего прессова­
ния сплав закалить с температуры  несколько ниже 500 °С и 
затем  подвергнуть старению, то получим высокую прочность, 
во-первых, от горячей деформации и, во-вторых, от старения. 
Такое повышение прочности назы вается прессэффектом.

Сплавы, содерж ащ ие медь, подвержены коррозии, особенно 
в термически обработанном состоянии. Большинство этих спла­
вов защ ищ аю т плакированием. С этой целью слиток оберты­
ваю т листом чистого алюминия и в таком виде подвергают го­
рячей прокатке, при которой алюминий приваривается к сплаву. 
П ленка А120 3 на поверхности алюминия держ ится прочно. Она 
плотная, в то время как  на сплаве, содерж ащ ем медь и другие 
примеси, не защ ищ енном плакированием, пленка ры хлая, легко 
отстает и не защ ищ ает сплав от коррозии.

Сплавы алюминия с 1— 1,5 % Мп очень хорошо противостоят 
коррозии в атмосферных условиях. Термической обработкой 
(старением) эти сплавы почти не упрочняются.

Литейные сплавы алюминия, из которых можно изготовлять 
изделия сложной конфигурации, должны обладать не только 
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высокими механическими свойствами, но и хорошей жидкоте- 
кучестью. Д л я  повышения этих свойств алюминий легируют 
элементами, образую щ ими легкоплавкие эвтектики. Одним из 
таких элементов является кремний, который сообщ ает алю ми­
ниевым сплавам  очень хорошую жидкотекучесть и, следова­
тельно, обеспечивает заполняемость формы.

Очень распространены сплавы, содерж ащ ие 5—-13 % Si,— 
так  назы ваемы е силум ины  (AJI2, АЛ4, АЛ9, АЛ5 в табл. 9). 
Д иаграм м а равновесия AI— Si может быть принята без сущ ест­
венных упрощений как  простая эвтектическая. Эвтектическая 
точка леж ит при 11,7 % Si и 577 °С. П редельная растворимость

Рис. 302. Микроструктура литого силумина AJI2 с 13 % Si. Х200: а — немодифициро* 
ванного: алюминия и игольчатые кристаллы кремния; б — модифицированного: ден­
дриты алюминия (светлые) и эвтектика A l+Si (темная)

кремния в алюминии при 577 °С составляет 1,65 %. Кремний вы­
падает в виде однокомпонентной фазы; если пренебречь его рас­
творимостью в алюминии, то можно принять двойную эвтектику 
за A l-fS i. В обычных условиях затвердевания в этих сплавах, 
даж е эвтектического состава, эвтектическая колония как  струк­
турная составляю щ ая не образуется. П олучается конгломерат 
кристаллов алю миния и кремния. Исходя из теории А. А. Боч- 
вара можно предположить, что линейные скорости кристалли­
зации этих ф аз — величины одного порядка. Кроме того они 
достаточно велики, так  что при одновременном и независимом 
зарож дении и последующем росте в момент столкновения кри­
сталлов алю миния и кремния сплав уж е почти полностью н а­
ходится в затвердевш ем состоянии и эвтектические колонии не 
образую тся. Н а рис. 302, а показана микроструктура отлитого 
в обычных условиях сплава АЛ2, содерж ащ его 13 % Si. Струк­
тура состоит из алюминия и кремния, эвтектических колоний 
в ней нет. С одерж ание кремния в этом сплаве несколько больше 
эвтектического. О днако избыточные кристаллы  кремния не от­
личаю тся от кремния, выпавшего при эвтектической темпера- 
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туре. В заимная ориентировка кристаллов кремния, имеющих 
игольчатую форму, свидетельствует о принадлежности их к од­
ному дендриту в пределах однотипной ориентировки, которая 
различна в разны х местах.

Н а рис. 302, б приведена микроструктура того ж е сплава, но 
модиф ицированного  при отливке. М одифицирование заклю ча­
ется в том, что в процессе разливки в жидкий силумин вводят 
галогениды натрия, с тем чтобы при их разлож ении в расплаве 
оставался натрий в количестве ~ 0 ,01  %. К ак  поверхностно ак ­
тивный элемент натрий концентрируется в поверхностных слоях 
кристаллов кремния и понижает поверхностное натяж ение на 
границе раздела между ним и ж ид­
кой фазой. Вследствие этого пониж а­
ется линейная скорость роста и воз­
растает скорость образования заро­
дышей кремния, что в свою очередь 
приводит к измельчению кристаллов 
кремния и получению тонкосложенной 
эвтектики. И з рис. 302, б видно так ­
же, что сплав заэвтектического со­
става имеет доэвтектическую струк­
туру: кроме мелкокристаллической
эвтектики (темная составляю щ ая), 
имеются светлые дендриты алюминия, 
выпавшего из жидкости в виде избы ­
точных (первичных) кристаллов. М о­
дифицирование способствует увеличе­
нию переохлаждения. Залиты й в форму сплав непрерывно ох­
лаж дается  и, поскольку скорость образования кристаллов 
кремния понижена настолько, что их выпадение практически не 
происходит, затвердевание начинается не при температуре лик­
видуса, а ниже и притом с выпадения кристаллов алюминия. 
Затвердеванию  модифицированного силумина соответствует не 
диаграм м а стабильного равновесия, а метастабильная диа­
грамм а с линией ликвидуса, смещенной к более низким темпе­
ратурам  (рис. 303, ш триховые линии). Буквой с на этом 
рисунке показан  состав силумина АЛ2. Заэвтектический и 
стабильной системе (сплошные линии на рис. 303), он затвер­
девает как  доэвтектический в состоянии переохлаж дения (соот­
ветственно штриховой диаграм м е). Такое описание модифици­
рования основано на представлении о различной переохлаж дае­
мое™ жидкой фазы  по отношению к выпадению кристаллов 
алюминия и кремния (см. с. 129). М одифицирование силуми­
нов значительно повыш ает их прочность и особенно пластич­
ность. АЛ2 после модифицирования имеет а в= 1 8 0  М П а и 8 =  
=  7 % , а до модиф ицирования— 140 и 4 соответственно.

Сплав АЛ4 (доэвтектический) такж е модифицируют для из­
мельчения тройной эвтектики а (А 1 )+ S i+ M g 2Si. Кроме того

/

. V '  _

А1 С Si
Si ,%

Рис. 303. Схема диаграммы 
равновесия А1-—Si стабильная 
(без Na) и метастабильная 
(с Na)



его упрочняют старением. При закал ке  M g2Si полностью рас­
творяется в а-растворе, а кремний приобретает шаровидную 
форму благодаря сфероидизации и коалесценции. Таким обра­
зом, после старения структура состоит из твердого раствора и 
включений кремния.

Сплав AJI9 не всегда модифицируют из-за сравнительно низ­
кого в нем содерж ания кремния. Его структура после старения 
состоит из тех ж е фаз, что и структура АЛ4, но с пониженным 
количеством включений кремния.

Сплав АЛ5 не модифицируют. Он содержит сравни­
тельно небольшое количество двойной эвтектики а-раствора +

+  Si. В нем имеются в неболь­
шом количестве фазы 
tt7 (Al4CuM g5Si4) , CuA12 и  
M g2Si, образую щ ие сложную 
эвтектику. П реобладаю щ ее ко­
личество а-раствора, раство­
римость в котором зависит от 
температуры, делает сплав 
дисперсионно - твердеющим. 
Его упрочняют старением.

Сплав А Л 8 такж е упрочня­
ют старением. Упрочняющей 
фазой является |3 (M g2Al3) . 
Это явно выраженный диспер- 
сионно-твердеющий сплав. 
Растворимость магния в а-рас- 

творе увеличивается от 1,4 до 17,4 % при нагреве от комнатной 
температуры до 449 °С (эвтектическая тем пература).

Высокопрочный сплав А Л 19 упрочняют старением, при кото­
ром из твердого раствора выделяется ф аза  0(СиА12). Он допол­
нительно упрочнен некоторым количеством кристаллитов 
Г-фазы (A li2M n2Cu) и ф азы  Al3Ti, которые обрамляю т денд­
риты, образовавш иеся при затвердевании отливки. Этот сплав 
является одним из наиболее ж аропрочных среди алюминиевых 
сплавов. Он вы держ ивает напряж ение 65 М П а при 300 °С в те­
чение 100 ч.

С одержание ж елеза во всех литейных A l-сплавах ограничи­
вают, так  как  оно образует хрупкие соединения FeA l3, 
a ( F e S iA l ) ^ a 3y и р (F eS iA l)-ф азу (рис. 304). Из диаграммы  
рис. 304 видно, что при постоянном содерж ании ж елеза, присут­
ствующего д аж е в очень небольших количествах, увеличение 
содерж ания, кремния приводит к появлению этих ф аз в у казан ­
ной последовательности. Они очень резко понижают пластич­
ность A l-сплавов из-за того, что при затвердевании выпадаю т 
в виде игл и пластин, которые действуют как  концентраторы 
напряжений. П рисутствуя в деформируемых сплавах, эти фазы  
не приводят к их охрупчиванию благодаря сфероидизации, про- 
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исходящей при горячей обработке давлением. Поэтому п отно­
шении загрязнения ж елезом  к литейным сплавам  предъявля­
ются более высокие требования, чем к деформируемым. П рисад­
кой к литейным сплавам м арганца или хрома удается не­
сколько ослабить охрупчивающее действие ж елеза.

В настоящ ее время находят применение сплавы, получае­
мые спеканием специальным образом  приготовленного порошка 
алюминия, причем порошинки размером 1 мкм покрыты тонким 
слоем оксида А120 3. П осле спекания и деформации получают 
двухфазный сплав, в котором дисперсные частицы А120 з  равно­
мерно распределены в матрице алюминия. Содержание А120 з  
составляет 5— 8 % (объемн.). Оксид А120 3 почти не растворя­
ется в алюминии, поэтому коалесценция дисперсной ф азы  при 
нагреве практически не происходит. Такие сплавы называю тся 
САП.

Сплавы типа САП применяют при высоких температурах 
(до 500 °С), поскольку разупрочнение в них, связанное с рекри­
сталлизацией, не наступает почти до температуры плавления 
алю миния (660 °С). Причиной этого является присутствие ч а­
стиц А120 з ,  которые задерж иваю т перестройку дислокаций при 
нагреве деформированного сплава, в связи с чем резко тормо­
зится образование зародыш ей рекристаллизации. Имеются по­
добные сплавы  такж е на основе никеля, меди и других м етал­
лов (композиты).

3. Магний и его сплавы

Н а основе магния созданы самые легкие сплавы  для деталей 
машин и других конструкций. Плотность магния при 20 °С со­
ставляет 1,74 М г/м3, т. е. он в 1,53 р аза  легче алюминия. В зем ­
ной коре содерж ится 2,10 % M g, технология его извлечения из 
руд хорошо освоена. П ространственная реш етка магния гекса­
гональная компактная, но его пластичность недостаточно высо­
кая. Это хотя и позволило разработать на основе магния не 
только литейные, но и деформируемые сплавы, однако не при­
вело к их широкому распространению.

Основной недостаток магниевых сплавов — их низкая корро­
зионная стойкость и склонность к самовозгоранию  на воздухе 
д аж е  при комнатной температуре. В связи с этим в цехах ме­
ханической обработки магния и его сплавов принимают спе­
циальные противопожарные меры, так  как струж ка, обладая 
очень большой удельной поверхностью, особенно склонна к са ­
мовозгоранию. П ленка оксидов магния не защ ищ ает его от кор­
розии, так  как  она хрупка, пориста и неплотно к нему при­
стает. В этом отношении она очень уступает пленке А120 з  — з а ­
щитному покрытию на алюминиевых сплавах. Больш ая часть 
магния расходуется на получение титана магниетермическим 
способом, меньш ая часть — на изготовление сплавов на его
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основе: деформируемых (МА) и литейных (MJ1). Н а третьем 
месте стоит его расходование на легирование алюминиевых
сплавов.

Сплавы магния нашли применение в авиации и других обла­
стях техники — там, где уменьшение массы конструкции явл я­
ется основной задачей. В этом смысле магниевые сплавы в ряде 
случаев оказы ваю тся лучш е алюминиевых несмотря на их мень­
шую прочность. У них так ая  ж е высокая удельная прочность 
(oB/d , где d  — плотность), как  у алюминиевых сплавов, и хотя 
расчетное сечение деталей из магниевого сплава больше, масса 
их иногда несколько меньше массы равнопрочных деталей из 
алюминиевого сплава. Применение магниевых сплавов ограни­
чивается их низким модулем упругости (60 % от модуля алю ­
миниевых сплавов).

Сплавы на основе магния различаю тся по составу. Они л е­
гированы алюминием, цинком, цирконием, РЗМ . Алюминий и 
цинк вводят для повышения прочности с помощью старения, 
при котором из твердого раствора на основе магния (б) вы де­
ляю тся упрочняющ ие ф азы  у (Mg, Z n ^ A b  и Т  (M g3Zn2Al3) , что 
видно из рис. 305. Они образую т упрочняющую фазу. М арганец 
вводят главным образом  для улучш ения антикоррозионной 
стойкости. Д аж е  небольшие количества никеля и особенно ж е­
леза (порядка 10- 2  %) очень способствуют коррозии магниевых 
сплавов. Ж елезо, как и марганец (рис. 306), в твердом виде не 
растворяю т магния и поэтому присутствуют как  обособленные 
включения в ф азе б. М арганец при введении его в жидкий 
сплав соединяется с железом, никелем и алюминием, и полу­
чаю щ ееся соединение большой плотности оседает на дне тигля, 
т. е. сплав освобож дается от вредных примесей. Ж елезом арган ­
цовистая ф аза частично остается в сплаве, но по своему элек­
трохимическому потенциалу она не так  сильно отличается от 
основного магниевого раствора, как чистое ж елезо, и поэтому 
коррозия сплава уменьшается.

Алюминий растворяется в твердом магнии от 1,5 % при 
20 °С до 12,7% при 437 °С (эвтектическая тем пература). 
Вследствие повышения растворимости с температурой сплавы 
системы M g—А1 можно упрочнять путем старения (дисперсион­
ного твердения). Однако эффект упрочнения при термической 
обработке этих сплавов сравнительно невелик. Д ля  усиления 
этого эфф екта в сплав вводят цинк (до 2 ,5 % ), в присутствии 
которого содерж ание алюминия может быть понижено. Р аство­
римость цинка в магнии такж е растет вместе с температурой от 
сотых долей процента при 20 °С до 8,4 % при 330 °С и легиро­
вание им способствует упрочнению при старении.

Сплавы системы Mg'—AI— Zn применяют как  в литом, так  и 
в деформированном состоянии. Типичные литейные сплавы этой 
системы легированы 6 % А1, 2,5 % Zn (М л4) и 8,5 % А1, 
0,5 % Zn (М л5), причем в каж дом содерж ится такж е 0,3 % Мп. 
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сия M g -M n  в сплавах М л4 и М л5 долж на присут­

ствовать только одиз ф аза б (рас­
твор на основе м агния). В практических условиях вследствие 
ликвации в этих сплавах  после затвердевания появляется по­
вышенное количество включений у-фазы. Она очень хрупка и 
заметно понижает пластичность сплавов. При температуре од­
нофазного состояния эта ф аза долж на раствориться в б-фазе 
и пластичность сплавов долж на возрасти. С этой целью сплавы 
подвергают гомогенизации при 410 °С. Особенно это важ но для 
сплава Мл5, содерж ащ его большое количество алюминия. Ч ащ е 
всего его не подвергаю т закалке, а охлаж даю т после гомоге­
низации (410 °С) на воздухе. При этом из б-раствора вы деля­
ется в мелкодисперсном состоянии у-ф аза, что упрочняет сплав 
до 0 В> 2 ОО М П а при удлинении 4 % . П осле дополнительного 
отпуска при 175 °С, когда у-ф аза почти полностью выделяется 
из раствора, сгв составляет более 250 М П а. Сплав М л4 д аж е 
без термической обработки обладает достаточно высоким вре­
менным сопротивлением (а в> 2 0 0  М П а при б > 3 % ) .

Прочность и пластичность сплавов Мл4 и М л5 можно уве­
личить измельчением зерен. Оно достигается в результате мо­
дифицирования сплавов хлорным ж елезом  и карбонатами или 
другими углеродсодержащ ими веществами. М икроструктура 
сплавов М л4 и М л5 в литом состоянии состоит из зерен твер­
дого раствора б, по границам которых располож ена у -ф аза или 
эвтектика (у +  б), количество которой в условиях производства 
увеличивается под влиянием дендритной ликвации.

Деф ормируемы е  сплавы  системы M g—AI— Zn такж е содер­
ж ат  0,3 % Мп. Легирование их алюминием и цинком, как  и ли­
тейных сплавов, приводит к тому, что наряду с б-раствором 
в качестве упрочняющей присутствует у-ф аза. Сплавы содер­
ж ат  3,5%  А1, 0 ,5%  Zn, 0 ,35%  Мп (М А2), 6 % AI, 1%  Zn, 
0,35 % Мп (МАЗ) и 8,5 % А1, 0,6 % Zn, 0,35 % Мп (М А5). П о­
следний сплав по составу такой же, как  сплав Мл5. Их проч­
ность растет от 250 до 350 М П а в последовательности от сплава 
МА2  к сплаву МА5 при достаточной пластичности (б=10-т- 
-М 2  % ).
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Следует упомянуть такж е магниймарганцовистые сплавы, 
применяемые для изготовления листов. Содержание м арганца 
в них составляет 1,3— 2 ,5 % . Отдельные сплавы дополнительно 
легируют церием (0 ,2 % ). У казанны е сплавы обладаю т высо­
кой стойкостью против коррозии благодаря присутствию в их 
составе марганца. Церий, образуя мелкие включения MggCe, 
измельчает зерно, облегчая тем самым деформацию  в холодном 
состоянии при прокатке листа.

Эти сплавы не подвергаю т специальной термической об ра­
ботке и их прочность несколько ниже, чем сплавов системы 
M g—AI— Zn. Однако они обладаю т тем преимуществом, что 
могут работать при тем пературах до 150 °С. Д л я  повышения 
жаропрочности (до 250 °С) их легируют церием до 6 %. Д ля  
этого ж е в сплавы системы M g— Zn вводят цирконий и торий.

К ак видно из рис. 306, в сплавах M g—Мп можно вызвать 
дисперсионное твердение, применяя закалку  и старение. Однако 
на практике довольствую тся тем упрочнением, которое достига­
ется при охлаждении сплава в процессе отж ига благодаря вы ­
делению мелких частиц м арганца из а-раствора.

В литом и деформированном состоянии применяют такж е 
сплавы системы M g—Z n— Zr (4— 5 %  Zn, 0,5—0,8%  Z r), не 
уступаю щ ие по механическим свойствам сплавам  системы 
M g—AI— Zn. Эти сплавы мелкозернисты и после старения их 
временное сопротивление достигает 350 М Па.

Следует такж е упомянуть, что магний со многими элемен­
тами образует химические соединения постоянного или почти 
постоянного состава, характеризую щ иеся ковалентной связью. 
Некоторые из них — M g 2Si, M gaSn, M gZn, M g3Sb2 и др. явл я­
ются полупроводниками и благодаря этому их применяют в р а ­
диоэлектронике и других областях.

4. Тиган и его сплавы

Титан (атомная масса 47,90) содерж ится в земной коре в боль­
ших количествах (0,6 % ), так  ж е как  алюминий, ж елезо и м аг­
ний, заним ая четвертое место после этих трех элементов. К ак 
легирующий компонент стали он применяется уж е много деся­
тилетий. При плавке стали его вводят в виде ферротитана. Ч и ­
стый титан долгое время не удавалось получить из-за его вы­
сокой химической активности. При нагревании в твердом виде 
он поглощ ает большие количества кислорода и азота.

Чистый титан пластичен и мягок, как медь (ав =  220 М П а, 
6 =  5 5 % , t|) =  80 % ). Титан, как  и ж елезо, имеет две аллотропи­
ческие разновидности: a-Ti, существующий до 882 °С с гекса­
гональной решеткой, и p-Ti, существующий от 882 °С до темпе­
ратуры плавления (1670 °С), с объемноцентрированной кубиче­
ской решеткой. Многие элементы, ограниченно растворимые 
в титане, приводят к появлению эвтектоидных превращений.
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сия Ti—О (а) и Ti—H (б)
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Рис. 308. Диаграмма равновесия Ti—AI

Применение старения позволяет получать различные сочетания 
прочности и пластичности.

Н аряду с высокой прочностью наиболее выдаю щ аяся осо­
бенность титана и его сплавов — их м алая плотность. Плотность 
чистого титана составляет 4,5 М г/м3, т. е. значительно меньше 
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чем ж елеза, хотя и превыш ает плотность алю миния и магния. 
О днако удельная прочность титановых сплавов в 1,5 раза  выше, 
чем сплавов на основе алю миния или магния.

Б лагодаря высокой пластичности сплавы титана очень тех­
нологичны. Кроме того, они обладаю т высокой коррозионной 
стойкостью. Все эти качества способствуют их распространению  
в авиации, общем машиностроении, кораблестроении и т. д.

Вводимые в титан легирующие компоненты делятся на две 
группы. Одни из них понижаю т температуру аллотропического

М о, % [по миссв)

Рис. 309. Диаграмма равно­
весия Ti—Мо

превращ ения и тем самым расш иряю т на диаграм м е равновесия 
область p-фазы  иногда д аж е  до комнатной температуры  и ниже. 
Такие элементы назы ваю тся р-стабилизаторами (Мо, Fe, Сг, 
Мп, V и др .). Д ругие элементы (А1, В, О, N, С) повышают 
температуру аллотропического превращ ения, расш иряя область 
а-ф азы . Они назы ваю тся а-стабилизаторами. И з рис. 307— 310 
можно понять влияние элементов этих двух групп на вид а- и 
Р-областей.

Н еизбеж но присутствующие в титане вредные (выше опре­
деленного содерж ания) элементы (О, N, С ), растворяю щ иеся 
в нем путем внедрения, стабилизирую т a -фазу. В отличие от 
них водород — стабилизатор p-фазы. Н а рис. 307 приведены со­
ответствующие диаграммы  равновесия.

В техническом титане (ВТ1-0, ВТ1-00) эти примеси нахо­
дятся в растворе, упрочняя его и пониж ая его пластичность. 
При содержании 0 ,1%  С, 0,150%  О, 0 ,04%  N и 0 ,015%  Н
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Ов =  600 М П а, 6 =  20 %• Особенно понижает пластичность (б, ч|)) 
водород, который при любом содержании является вредной при­
месью. Углерод, азот и кислород в небольших количествах 
можно рассматривать как  легирующие элементы, упрочняющие 
технический титан. И з технического титана изготовляю т листы, 
прутки, трубы путем прокатки слитков и отжига в качестве 
окончательной операции.

При промышленной обработке сплавов титана часто в ре­
зультате фазовых превращ ений образую тся метастабильные 
фазы. Если согласно диаграм м е равновесия сплав при ком нат­
ной температуре долж ен быть двухфазным (например, сплав I 
на диаграм м ах рис. 309 и 310), то при быстром охлаждении 
(закалке) с температуры  p-области образуется метастабильная 
а '-ф аза . Она представляет собой пресыщенный твердый р ас­
твор легирующих компонентов в а-титане и имеет гексагональ­
ную решетку. Упрочнения, как  в стали, при образовании мар- 
тенситной а '-ф азы  в титановых сплавах не происходит, так  как 
объемный эф ф ект превращ ения р -> а ' и, следовательно, ф азо­
вый наклеп невелики (объемный эф фект мартенситного пре­
вращ ения в титановых сплавах составляет около 0 ,1 %, тогда 
как  в стали он равен около 1 % ). При зак ал ке  образуется и 
ф аза  а "  (ромбическая реш етка), которая такж е не приводит 
к упрочнению сплава. Ф аза а "  образуется при повышенном со­
держании легирующих компонентов. При этом ф аза а ', по-ви­
димому, непрерывно переходит в ф азу  а". Совместного присут­
ствия этих ф аз ( а '+ а " )  при закал ке  из p-состояния не было 
зафиксировано. При закал ке  в микроструктуре появляю тся ти­
пичные для мартенсита видманш теттовые ориентировки, а при 
закалке ш лифа в нейтральной среде на полированной плоско­
сти возникает характерны й игольчатый рельеф (см. с. 219). При 
большом содерж ании легирующих при зак ал ке  идет превращ е­
ние р-э-со. Ф аза со (мартенсит особого рода) образуется при 
нулевом  объемном эффекте. При закалке полированного ш лифа 
в результате образования ш-фазы мартенситный рельеф на нем 
не появляется. С помощью светового микроскопа эту ф азу  об­
наружить не удается. Она очень твердая и хрупкая — при тер­
мообработке применяемых на практике сплавов избегаю т ее 
появления.

В соответствии с общими закономерностями мартенситных 
превращений реш етка а '-ф азы  определенным образом ориен­
тирована относительно решетки p-фазы, так  что между ними 
наблю дается структурное и размерное соответствие. Н а рис. 311 
показаны  элементарны е ячейки реш еток р- и а '-ф аз, в которых 
выделены плоскости и направления, по которым происходит 
сопряж ение решеток. Н а рис. 311, в круж ками обозначены 
атомы а '-ф азы , а точками — p-фазы. Кристаллы  а '-ф азы  ориен­
тированы в пространстве таким образом, что плоскость базиса 
гексагональной решетки а '-ф азы  параллельна плоскости { 1 0 0 1
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О Ц К  решетки p-фазы, а диагональ базиса — направлению  
<  111 >  p-фазы. Из рис. 311 видно, что расположение атомов 
в реш етках ф аз а '  и р при таком способе сопряж ения довольно 
близко.

При увеличении содерж ания p-стабилизатора в сплаве коли­
чество а '-ф азы  после закалки  уменьш ается, а количество оста-

Рис. 311. Элементарные ячейки (3-фазы (а) и а'-фазы (б) в титановом сплаве. Сопря­
жение решеток этих фаз при превращении fc£a ' (в). Сопрягающиеся плоскости за­
штрихованы

точной высокотемпературной p-фазы, аналогично остаточному 
аустениту в стали, растет.

Исследованиями Ю. А. Багаряцкого и других ученых пока­
зано, что co-ф аза образуется из p-фазы путем незначительных 
(менее межатомных) смещений атомов. При этом О Ц К  ре­
ш етка p-фазы сопряж ена с гексагональной решеткой со-фазы. 
Эти особенности указы ваю т на мартенситный характер превра­
щения р—>-(о. В заим ная ориентировка реш еток р- и оо-фаз пока­
зана на рис. 312. Ее можно записать следующим образом: пло­
скость {1 1 .0} гексагональной решетки co-фазы параллельна пло­
скости { 1 1 0 } решетки p-фазы, а направление < 0 0 . 1 >  ш| | < 1 1 1 > р .

* При размерном и структурном соответствии реш еток ф аз со­
пряж ение происходит по плотноупакованным плоскостям. Осо­
бенностью кристаллографии мартенситного превращ ения р—но 
является то, что при перестройке реш еток см ещ аю тся.не все, 
а лиш ь некоторые атомы (см. рис. 312). При этом направления 
смещений этих атомов противоположны, благодаря чему сме-
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щения при переходе от одной ячейки к другой не накаплива­
ются, как  это наблю дается, например, в процессе превращ ения 
Р~>а' (см. рис. 311).

При отпуске закаленны х титановых сплавов происходит р ас­
пад метастабильных ф аз а', а "  и а  и нестабильной (переохлаж ­
денной) p -фазы. М артенситная а '-ф аза  распадается при на­
греве на ф азы  а и р  или а  и Т\М ех, где Т \М ех — промеж уточ­
ная ф аза в системе Ti—Me, если в ней имеется эвтектоидное

Рис. 312. Элементарные ячейки 3 фазы (а) и ©-фазы (б) в титановом сплаве. Их со­
пряжение при превращении P Jw  (в). Сопрягающиеся плоскости заштрихованы. На 
схеме б показаны лишь два из шести атомов, расположенных внутри гексагональной
призмы

превращ ение (см., например, диаграмму равновесия Ti— Сг на 
рис. 310). Р асп ад  переохлажденной p-фазы в изотермических 
условиях может быть описан такими ж е С-образными кривыми, 
как  и распад переохлажденного аустенита. Из приведенных на 
рис. 313 кривых видно, например, что увеличение содерж ания 
хрома приводит к большой стабильности переохлажденной 
р-фазы. p-ф аза в изотермических условиях распадается следую ­
щим образом: либо на ф азы  а  и р и далее на ф азу а  и ТЮгг, 
либо на ф азы  р и со и далее на р и а, а при более длительных 
вы держ ках на ф азу  а  и T iC r2.

Видно, что ф аза со появляется при низких тем пературах (зна­
чительное переохлаж дение) и что эвтектоидный распад  (а  +  
+  T iC r2) начинается только при очень больших выдерж ках. П о­
этому эвтектоидный распад при обычной термообработке не ре­
ализуется и в случае легирования p-стабилизаторами д аж е  при 
наличии эвтектоидного превращ ения для практических целей 
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г, с мин У

Рис. 313. С-образные кривые начала изотермического пре­
вращения {3-фазы в сплавах титана с 5,5 (/), 8 (2) и 
10 % Сг (3). Для сплава 3 штриховая линия (a+TiCr2) — 
конец превращения p-фаза переохлаждена ниже эвтекто­
идной температуры 670 ° С

структурные превращ ения можно рассмотреть, пользуясь д и а­
граммой аллотропического превращ ения твердого раствора 
типа изображенной на рис. 309.

Упрощ енная классификация промышленных сплавов титана 
позволяет разделить их на три класса: а-, (а  +  р )- и р-сплавы. 
Существуют такж е сплавы а  с небольшим количеством р-фазы 
(псевдо а) и сплавы р с небольшим количеством а-фазы  
(псевдо р). П олная классификация из этих пяти классов пред­

Содержание легирующих

Рис. 314. Схема, поясняющая термо­
обработку сплавов BT6, BT18 и BT23

11 Заказ № 2203

Рис. 315. Структура сплава BT6 после 
термообработки: округлые включения
a -фазы, образовавшиеся при 900 °С, и 
продукты ориентированного распада 
P-фазы на а+ Р  при охлаждении. Х500 
(Б. А. Колачев)
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лож ена С. Г. Глазуновым. Типичный представитель а-сплавов — 
это сплав ВТ5, содерж ащ ий 5 % А1. Его отжигаю т (идет р-»-а- 
превращение, см. рис. 308) и получают сгв — 850 М П а и б — 
10% . Д ля  повышения временного сопротивления до 1000 М П а 
в сплав вводят 2 ,5%  олова (ВТ5-1), которое не изменяет х а ­
рактера фазового превращ ения. С труктура ВТ5-1 — это обыч­
ная зеренная структура твердого раствора (одна ф аза ).

Н аиболее распространенный высокотехнологичный сплав 
(более 50%  мирового п рои звод ства)— это ВТ6 . Этот сплав

упрочняю т старением '. Он со­
держ ит 6 % А1 и 4,5 % V. 
Чтобы описать его терм ообра­
ботку, нужно воспользоваться 
схемой рис. 314. Сплав ВТ6 
нагреваю т до 900 °С (область 
а  +  Р) и медленно охлаж даю т 
с печью. При нагреве (точка а 
на рис. 314) получаются срав­
нительно крупные кристаллы 
а  и р, а при охлаждении в р- 
ф азе выделяется a -ф аза (рис. 
315). При этом 0В =  95О М Па, 
б >  10 % и i|)>32  %• Если 
сплав перегрет до одноф аз­
ного р-состояния ( — 1000 °С) 
и затем  медленно охлажден, 
то идет ориентированный рас­
пад р-нмх +  р (рис. 316) и су­
щественно уменьш ается п ла­
стичность (б ~  7 %, г|5 12 %) ■

Сплав ВТ18 — сложно легированный, содержит 7 ,8%  А1, 
11 % Zr, 0,7 % Mo, 1 % Nb, 0,3 % Si. Его применяют в отож ­
женном состоянии. Из рис. 314 видно (см. стрелку), что после 
медленного охлаж дения из области р сплав в основном состоит 
из а-ф азы  с небольшим количеством фазы  р. В этом состоянии 
он имеет те ж е значения 0В и б, что и ВТ6 , уступая ему не­
сколько в отношении ударной вязкости и предела усталости. 
Однако благодаря высокому содержанию  алюминия и цирко­
ния ВТ18 является наилучшим ж аропрочным титановым сп ла­
вом. Его рабочая температура 550— 600 °С. При 550 °С он не 
деформируется в течение 100 ч под напряжением 500 М П а.

К сплавам (а  +  р)-области принадлеж ит сравнительно эко­
номно легированный сплав ВТ23 (4,5 % А1, 4,5 % V, 2,0 % Мо, 
0,6 % Fe и 1,0 % С г), который в отожж енном состоянии состоит 
примерно из равных количеств ф аз а и р .  П осле отж ига он

1 Условный термин. Речь идет об упрочнении при разделительной диф­
фузии в области а +  р.

Рис. 316. Продукты ориентированного 
распада Э->а+Э при охлаждении с 
1000 °С сплава ВТ6, Х500 (Б. А. Кола-
чев)
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имеет очень высокие механические свойства (ав=1Ю 0 М П а и 
6^ 1 0 % ), т. е. превосходит ряд титановых сплавов, подвергае­
мых старению.

5. Никель и его сплавы

Н икель — это ферромагнитный металл, имеющий Г Ц К  решетку, 
не испытывающий аллотропических превращений. Температура 
плавления 1453 °С. Его точка Кюри леж ит при 358 °С. Н и­
кель •— прочный и пластичный металл, широко распространен 
как  легирующий компонент в сплавах на основе Fe, Си, AI, Ti 
и других металлов, а такж е как  основа никелевых сплавов. 
Н икель хорошо сопротивляется коррозии в атмосферных усло­
виях. Его высокая тем пература плавления и высокий, почти как 
у  ж елеза, модуль нормальной упругости способствуют созда­
нию ж аропрочных сплавов на его основе или с высоким его 
содержанием. Имеются сплавы на основе никеля со специаль­
ными ферромагнитными свойствами, сплавы  с очень малым 
температурным коэффициентом модуля упругости и коэффи­
циентом расширения, что такж е является следствием ферромаг-, 
нитных свойств этих сплавов.

Чистый никель применяют в электровакуумной технике, так 
как  упругость его паров мала, и он не испаряется при высоком 
вакууме. Кроме того, его можно хорошо дегазировать, поэтому 
в вакуумной аппаратуре никелевые детали не ухудш аю т в а ­
куума. Существенно и то, что никель обладает высокой термо­
ионной эмиссией.

Ч ащ е всего детали радиоламп и свечи изготовляю т из ни­
келя, легированного марганцем в количестве 2,3— 3,3 % 
(НМ ц2,5) или 4,6—5,4%  (Н М ц5). М арганец повышает стой­
кость сплавов против эрозии и, что наиболее важ но, облегчает 
дегазирование сплава. Поэтому из никеля, легированного мар; 
ганцем, лента и проволока получаю тся плотными.

Н икель и его сплавы  куют, прессуют и прокаты ваю т при 
высокой температуре, поэтому содерж ание серы в них должно 
быть минимальным ввиду того, что она вы зы вает краснолом­
кость. С ера образует соединение № 382, которое вместе с нике­
лем образует легкоплавкую  эвтектику (Ш  +  М зЭг), п лавя­
щуюся уж е при 644 °С. Эвтектика появляется при весьма не­
значительных содерж аниях серы, так  как  сульфид Ni3S2 
практически нерастворим в твердом никеле. Поскольку незна­
чительное количество серы (порядка 10~2 %) все ж е остается 
в никеле и его сплавах, то для устранения красноломкости 
в них вводят небольшое количество магния, который обладает 
большим сродством с серой, чем никель, и образует очень туго­
плавкий сульфид.

Д л я  работы  в агрессивных средах, таких как  водные рас­
творы солей и щелочей, пар, органические соединения и др., 
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применяют сплав м онель  (основа — никель, 28 % Си, 2,5 % Fe 
и 1,5%  М п). Он не только стоек против коррозии, но обладает 
высокой прочностью и пластичностью. Д ендритная ликвация, 
протекаю щ ая в нем при затвердевании, почти полностью устра­
няется при отжиге после горячей и холодной обработки д авл е­
нием. М онель с полиэдрической структурой применяют в хими­
ческом машиностроении. М онель с дендритной структурой ис­
пользуют в приборостроении как  сплав, магнитная индукция 
которого почти линейно убывает с повышением температуры.

Такой сплав назы ваю т 
калмаллой.

Твердые растворы  на 
основе никеля характери ­
зую тся высоким электри­
ческим сопротивлением. 
Поэтому однофазные ни­
келевые сплавы широко 
применяются в виде про­
волоки и ленты для эле­
ментов сопротивления 
в измерительных прибо­
рах, нагрузочных реоста­
тах и печах.

Д л я  измерительных 
реостатов и деталей при­
боров используют сплав 
системы N i— Си, содер­
ж ащ ий — 40 % Ni (и 
1,5%  М п), который н а­
зы вается константан. Д и ­
аграм м а фазового равно­

весия системы N i— Си показана на рис. 317. Н аряду с высоким 
удельным электрическим сопротивлением, в пять раз большим, 
чем у никеля или ж елеза, константан обладает очень низким 
температурным коэффициентом этого свойства — в 1000  раз 
меньшим, чем у чистого никеля. Он может работать при темпе­
ратурах до 400 °С и его электросопротивление почти не изменя­
ется. Б лагодаря этому рабочая характеристика электрической 
цепи прибора не зависит от температуры.

Сплав, содерж ащ ий 32%  Ni (1 % Мп, 67%  Си), такж е од­
нофазный, назы ваемы й никелин, из-за повышенной окисляемо- 
сти может работать при тем пературах только до 200 °С. Его 
электросопротивление несколько ниже, а температурный коэф­
фициент сопротивления значительно выше, чем у константана 
(но в 30 раз меньше, чем у никеля). П реимущ ество никелина 
в том, что терм оэлектродвиж ущ ая сила (т. э. д. с.) в паре 
с медью у него в два р аза  меньше, чем у константана. С ледова­
тельно, при подключении его к медным контактам  в приборе
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возникнут меньшие паразитные термотоки, чем при подклю че­
нии константана.

В тех случаях, когда ж елаю т возможно полнее избавиться 
от таких термотоков, применяют сплав манганин  (4 % Ni, 12 %
Мп, 84%  С и), т. э. д. с. которого в паре с медью в 15 раз
меньше, чем у никелина. Температурный коэффициент такж е 
меньше в 10  раз, чем у никелина, при одинаковых значениях 
удельного электросопротивления.

Н аиболее распространенными сплавами сопротивления для 
высоких температур (до 1100 °С) являю тся так  назы ваемы е 
нихромы. Их электрическое сопротивление в 10 раз больше, чем 
технического ж елеза. По 
составу различаю т две 
основные разновидности 
сплавов: 80 % Ni, 20 %
Сг и 60 % Ni, 15 % Сг, I
25 % Fe. Первый из них 1
работает без окисления 
при более высоких темпе­
ратурах. Защ итой от 
окисления является плот- 
ноприлегаю щ ая к метал­
лу  пленка Сг20 3. Н ихро­
мы имеют, как  и никель,
Г Ц К  решетку.

Из рис. 282 видно, что 
эти сплавы однофазные.
Однако в них идет ф азо­
вое превращение, связанное с упорядочением. Точка К урнакова 
сплава стехиометрического состава Ni2Cr [33,3 % (ат.) Сг]
леж ит выше 500 °С. В процессе длительного отж ига при 450— 
480 °С происходит упорядочение решетки. Н агрев до темпе­
ратур выше 600 °С разруш ает упорядоченное состояние и при­
водит к статистическому расположению  атомов.

При упорядочении сплава стехиометрического состава, по 
данным Ю. А. Б агаряцкого и Ю. Д . Тяпкина, образуется ром­
бическая реш етка (р ), очень близкая к исходной кубической 
реш етке (к) неупорядоченного твердого раствора. Н а рис. 318 
показано, каким образом происходит изменение реш етки при 
упорядочении и каково расположение атомов Ni и Сг в упоря­
доченном твердом растворе. И з рисунка видно, что меж ду не­
упорядоченной кубической и образованной из нее упорядочен­
ной ромбической решеткой сущ ествует определенная взаимная 
ориентировка. Она описывается следующим образом:
[001]р||[001]к; [ 100]р| | [ 110]к; [010]р||[110]к.

К ак обычно, при упорядочении сплава N i2Cr его электросо­
противление уменьш ается. М одуль упругости при этом возра­
стает, что свидетельствует об усилении межатомных сил связи,
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Рис. 318. Элементарная ромбическая ячейка 
№гСг с периодами а^,  СрИ Ьр и ее связь с ку­
бической ячейкой (слева), из которой она обра­
зовалась (Ю. А. Багаряцкий, Ю. Д. Тяпкин)



растет плотность, повышается твердость, изменяются и другие 
свойства. З а  изменением их можно проследить в изотермиче­
ских условиях, если закаленный сплав со структурой неупоря­
доченного раствора отпускать при температуре ниже точки 
К урнакова и при этом измерять указанны е свойства.

Если в сплаве Ni— Сг менее 33 % (ат.) Сг, то в процессе 
упорядочения его электросопротивление не падает, а растет. 
Все остальные свойства изменяю тся обычным образом. Сущ е­
ственно, что рост электросопротивления наблю дается и при об­
разовании Г.П .-зон в сплавах алюминия. Аномалия электросо­
противления была обнаруж ена впервые в нихроме 80 % Ni, 
20%  Сг (Томас, 1951 г.). Соответствующее структурное состоя­
ние назы ваю т К-состоянием. Это состояние стабильно при низ­
ких температурах и сменяется состоянием неупорядоченного 
твердого раствора при нагреве до более высоких температур. 
/С-состояние обнаруж ивается и в нихроме 60 % Ni, 15 % Сг, 
25 % Fe и во многих сплавах из двух, трех и более компонен­
тов. Среди этих компонентов в каж дом сплаве должны быть 
переходные металлы. Состав таких сплавов может быть очень 
далеким от стехиометрического.

В большинстве случаев, в частности в сплавах системы Ni—-. 
Сг, аномальный эффект электросопротивления увеличивается 
при удалении состава сплава от стехиометрического. Н апример, 
в нихроме при 80 % Ni этот эф фект больше, чем при 75 % Ni. 
В упорядочиваю щ емся сплаве состава N i3Fe наблю дается паде­
ние электросопротивления при отпуске после закалки  (упоря­
дочения). Если в этот сплав ввести > 2  % молибдена, хрома или 
ниобия, входящ их в твердый раствор, то при отпуске электро­
сопротивление будет расти (/(-состояние), причем тем в боль­
шей степени, чем больше содерж ание молибдена и других л е­
гирующих, т. е. чем дальш е состав от стехиометрического 
(М. П. Равдель, 1953 г.). Электронномикроскопически и нейтро­
нографически было показано, что при образовании ^-со сто я­
ния, кроме упорядочения в малых областях («локальный» по­
рядок), возникает микрохимическая неоднородность (кластеры ). 
М еста физической и химической неоднородности решетки явл я­
ются причиной дополнительного рассеяния электронов проводи­
мости, которое вызывает повышение электросопротивления при 
образовании /(-состояния.

Таким образом, /(-состояние — это образование Г .П .-зон  
в ненасыщенных твердых растворах. Если в сплав F e + 3 6  % Ni 
ввести ниобий в пределах его растворимости в a -фазе (О Ц К  
реш етке), то возникает /(-состояние при старении закаленного 
(однофазного) твердого раствора. По мере повышения темпе­
ратуры старения электросопротивление растет (образование 
зон), а при дальнейш ем ее повышении оно падает (растворение 
зон). Если ввести в этот сплав 5 ,5%  Nb, то он становится 
в отожженном состоянии двухфазным ( а +  (Fe, N i^ N b ) . После
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Рис. 319. Изменение р и 4я/Я | сплава Fe+ 
+36 % Ni+5,5 % Nb при старении (выдержка 
при каждой температуре 7 ч) после закалки 
с 1150° С

закалки  с 1150 °С и старе­
ния идут два процесса (как 
в сплавах А1— Си и л и
AI— Ag — см. с. 286) —
сначала образование зон 
Г. П., а затем  выпадение 
ф азы  Л авеса (Fe, N i)2Nb.
Н а рис. 319 показано, что 
электросопротивление р от 
300 до 425 °С растет, а з а ­
тем (до ГСТар =  700 °С) п а­
дает. Намагниченность н а­
сыщения 4 я / 8 падает при 
образовании Г .П .-зон  и
растет при их растворении выше 400 °С. П осле того как  Г. П,- 
зоны растворились (700 °С), наступает вторая стадия старе­
н и я — выпадение ф азы  Л авеса (до 800 °С), затем  ее растворе­
ние до температуры перехода сплава в однофазное состояние. 
Х арактер изменения этого сплава такой же, как и сплава
AI—Ag (см. рис. 301). И з рис. 320, аналогичного рис. 300,
видно, что на начальной стадии выделения ф азы  Л авеса 
(700 °С) в сплаве с 5,5 % Nb наступает возврат (растворение 
зон). В озвращ аю тся к исходному закалочному состоянию зн а ­
чения р, 4 jt/s и твердость по Виккерсу (H V ).

Нихромы обладаю т не только высокой стойкостью против 
окисления при тем пературах до 1000— 1100 °С; они сохраняю т

такж е достаточно большую 
прочность при нагреве их до 
высоких температур. Поэтому
нихромы являю тся основой
большинства современных ж а ­
ропрочных сплавов. Простей­
ший из них (Х Н 77ТЮ ), кроме 
никеля и хрома (15— 20 % ), 
содержит такж е 0,7 % А1 и 
2 ,5 :% Ti. Алюминий и титан 
вместе с никелем образую т 
упрочняющую ф азу №з(Т1, 
А1), так  называемую  у '-ф азу, 
которая имеет гранецентриро- 
ванную кубическую простран­
ственную решетку, как  и ос­
новной твердый раствор Ni— 
Сг. Растворимость упрочняю ­
щей ф азы  в этом растворе 
растет с температурой, благо­
д аря  чему сплав является дис­
персионно твердею щ им и
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Рис. 320. Старение сплава Fe+36 % Ni+ 
+5,5 % Nb при 400 ° с после закалки 
с 1150°С и последующий нагрев до 
700 “С, 5 с (возврат), повторенные два
раза (Ваи Жунь, Б. Г. Лившиц)



в производственных условиях подвергается старению. Н апри­
мер, сплав ХН77ТЮ  закаливаю т с 1080 °С на воздухе и под­
вергаю т старению при 700 °С. В результате он выдерж ивает 
напряж ение 360 М П а при 700 °С в течение 100 ч и более. Р а з ­
упрочнение сплавов типа ХН77ТЮ  при 700— 800 °С идет очень 
медленно, так  как  основа сплава — у-твердый раствор хрома 
в никеле — имеет высокую температуру рекристаллизации, 
которая повышается в присутствии у '-фазы . Последняя, имею­
щ ая такую  ж е решетку, как  и у-твердый раствор, когерентно 
с ним связана и очень медленно коалесцирует, что такж е з а ­
держ ивает разупрочнение сплава. Н а основе Ni— Сг имеется 
много жаропрочных сплавов, работаю щ их при высоких темпе­
р ат у р а х — до 1000 °С. Их легируют, кроме титана и алюминия, 
вольфрамом, молибденом и другими элементами. М олибден, 
в частности, растворяется преимущественно в у-фазе, упроч­
няя ее.

В состоянии упрочнения после обычно применяемой термиче­
ской обработки выделения у '-ф азы  так  мелки, что разглядеть 
их можно только с помощью электронного микроскопа.

Сильно легированные никелево-хромовые сплавы, которые 
могут работать при очень высоких тем пературах — до 10 00— 
1100 °С, не поддаю тся деформированию ; их применяют в виде 
отливок. Эти сплавы содерж ат до 0,2 % С. Упрочняющими ф а­
зами при их старении являю тся соединения легирующих м етал­
лов и их карбиды.

Среди железоникелевых сплавов с содержанием никеля 
33— 60 % следует отметить сплавы типа инвар  и элинвар. П ер­
вые из них обладаю т малым коэффициентом термического рас­
ш ирения— в 10  раз меньше, чем у ж елеза или никеля, а вто­
р ы е — слабой температурной зависимостью модулей упругости. 
И нварные свойства обусловлены ферромагнитным взаимодей­
ствием.

6 . Цинк и его сплавы

С о д е р ж а н и е  ц и н к а  в  з е м н о й  к о р е  с о с т а в л я е т  0 ,0 2  % ■ П р и  т а к о м  с о д е р ж а ­
н и и  е го  о т н о с я т  к  г р у п п е  м е т а л л о в , с р а в н и т е л ь н о  н е д е ф и ц и т н ы х .

Ц и н к  и м е е т  г е к с а г о н а л ь н у ю  р е ш е т к у .  О н  п л а с т и ч е н  в  н а г р е т о м  с о с т о я ­
н и и , о с о б е н н о  п р и  1 0 0 — 150 ° С .  Е г о  п л а с т и ч н о с т ь ,  к а к  и м а г н и я , п р и  к о м ­
н а т н о й  т е м п е р а т у р е  н е в е л и к а  ( Г П  р е ш е т к а  с  с /а >  1 ,6 3 3 ) .  П р и  х о л о д н о й  д е ­
ф о р м а ц и и  о д н о в р е м е н н о  с  п р о ч н о с т ь ю  у в е л и ч и в а е т с я  и  п л а с т и ч н о с т ь  ц и н к а .  
О т о ж ж е н н ы й  м о н о к р и с т а л л  ц и н к а  и м е е т  т р и  с и с т е м ы  с к о л ь ж е н и я , ч т о  о п и ­
с а н о  н а  с. 5 5 . А л л о т р о п и ч е с к и х  п р е в р а щ е н и й  ц и н к  н е  и с п ы т ы в а е т .

Временное сопротивление чистого цинка 0 В=15О МПа при 6 = 2 0 %  и 
г|)=70% . В микроструктуре деформированного цинка наблюдается большое 
количество двойников. В структуре отожженного цинка их нет.

О ч е н ь  ч и с т ы й  ц и н к  х о р о ш о  с о п р о т и в л я е т с я  к о р р о з и и  в  а т м о с ф е р н ы х  
у с л о в и я х  и  м о р с к о й  в о д е . О д н а к о  н е з н а ч и т е л ь н ы х  к о л и ч е с т в  п р и м е с е й  д о ­
с т а т о ч н о ,  ч т о б ы  з а м е т н о  п о н и з и т ь  е го  у с т о й ч и в о с т ь  п р о т и в  к о р р о з и и . О с о ­
б е н н о  в р е д е н  с в и н е ц , э л е к т р о х и м и ч е с к и й  п о т е н ц и а л  к о т о р о г о  н а м н о г о  о т л и ­
ч а е т с я  о т  п о т е н ц и а л а  ц и н к а .  И з - з а  к о н т а к т н ы х  я в л е н и й  н а  г р а н и ц е  к р и -
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сталлов свинца и цинка, мало растворимых один в другом, усиливается 
коррозия и растворимость в разбавленных кислотах.

Вредной примесью является также олово, которое с цинком образует 
легкоплавкую эвтектику (91 % S n + 9  % Zn, плавится при 198 °С). В твер­
дом состоянии олово практически не растворяется в цинке (< 0 ,1  % Sn). 
Поэтому даже при малых количествах олова цинк становится ломким при 
повышенных температурах, так как по границам его зерен откладывается 
легкоплавкая эвтектика. Если в цинке кроме олова содержится незначи­
тельное количество свинца, то образуется тройная, еще более легкоплавкая 
эвтектика (плавится при 150 °С). Свинец растворяется в твердом цинке 
еще меньше (< 0 ,0002  %). Действие указанных примесей приводит к воз­
никновению трещин при обра­
ботке давлением и при охлажде­
нии затвердевших отливок. При 
температурах выше 150 °С доста­
точно небольших напряжений, 
чтобы вызвать межзеренное раз­
рушение.

Изложенное относится также 
к сплавам на основе цинка. Со­
держание олова и свинца в цинке 
и его сплавах ограничивается 
тысячными или сотыми долями 
процента. Содержание железа 
также должно быть незначитель­
ны^ ( < 0 ,1  %), так как его соеди­
нение с цинком (б-фаза) придает 
сплаву значительную хрупкость.
Содержание железа в твердом 
растворе составляет < 0 , 0 0 1  % и 
б-фаза всегда имеется в том или 
ином количестве, если в состав 
сплава входит железо. Рис. 321. Микроструктура литого сплава

Для изготовления мелких, не- 96  % Zn> 4  % А1: дендриты В-фазы (свет-_____ ___лые), частично распавшаяся fx2 фаза (тем-
Ответственных изделии, получае- ныд фон) ХЮО (М. В. Мальцев, Т. А. Бар-
МЫХ В производстве методом ЛИТЬЯ сукова, Ф. А. Борин)
под давлением, применяют ли­
тейные цинковые сплавы, легиро­
ванные алюминием (до 4,5% ) и медью (до 5,0% ) порознь или совместно. 
Отливки, полученные под давлением, не подвергают дальнейшей механиче­
ской обработке; они имеют точно заданные размеры, гладкую блестящую 
поверхность, но очень пористы. Поры, однако, не выходят на поверх­
ность.

На рис. 321 показана микроструктура цинкового сплава, содержащего 
4 % А1. Характер этой структуры можно понять, обратившись к диаграмме 
фазового равновесия AI—Zn (рис. 322). В виде светлых дендритов выдели­
лась первичная (3-фаза (почти чистый цинк). Темный фон на микрофотогра­
фии соответствует переохлажденной а2-фазе монотектоидного состава (78 % 
Zn, 22 % А1). Не исключено, что в некоторой степени уж е прошел моно- 
тектоидный распад и темное поле шлифа состоит из фаз си и р. Опреде­
лить, произошел такой распад или нет, можно только при очень большом 
увеличении или по твердости и другим свойствам сплава. Ввиду того, что 
эвтектика содержит 95%  Zn и 5%  А1, а предельная концентрация алюми­
ния в твердом растворе при эвтектической температуре составляет 1 %, 
рассматриваемый сплав с 4 % А1 должен был бы содержать 75 % эвтек­
тики и 25 % избыточной (3-фазы. Однако в данном случае эвтектической 
колонии как самостоятельной структурной составляющей нет и в сплаве 
при затвердевании образовались (3- и а 2-фазы. При охлаждении в соответст­
вии с диаграммой равновесия из аг-фазы выделяется |3-фаза, но если сплав 
охлаждается быстро, то выделение идет не до конца. В дальнейшем даже
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при комнатной температуре оно продолжается и сплав упрочняется, т. е. 
происходит старение. При старении возникает нежелательное явление — 
сплав изменяет свои размеры и коробится. Для устранения этого дефекта 
в состав вводят до 0,1 % Mg, который стабилизирует а г фазу в пересы­
щенном состоянии.

Сплавы, содержащие медь, не упрочняются при старении, хотя по диа­
грамме равновесия Zn—Си (см. рис. 288) из пересыщенного твердого ра­
створа на основе цинка выделяется е-фаза. Отсутствие упрочнения, по-види­
мому, обусловлено структурным и размерным соответствием цинка и е-фазы, 
имеющих гексагональную решетку, и их почти одинаковыми удельными 
объемами, вследствие чего при образовании 8 -фазы не возникают искажения 
решетки. Для упрочнения при старении в сплав вводят алюминий.
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Рис. 322. Диаграмма равновесия AI—Zn (в скобках даны про­
центы по массе)

Наиболее часто для литья под давлением применяют цинковый сплав 
с 4 % А1, 3 % Си и 0,1 % Mg, характеризующийся сравнительно высокими 
литейными и механическими свойствами (а в= 360  МПа, 6 = 2 ,5  %). Благо­
даря магнию он стабилен и отливки из него мало изменяют свои размеры 
в эксплуатации. Для защиты от коррозии их никелируют или создают на 
поверхности какое-либо иное покрытие.

Деформируемые цинковые сплавы также легируют — алюминием (до 
15 %), медью (до 5 %) и магнием 0,03—0,05 %. Их прокатывают в листы, 
обрабатывают глубокой вытяжкой и прессуют в горячем состоянии. В не­
которых случаях они заменяют латуни. Высоколегированные сплавы обла­
дают значительной прочностью при удовлетворительной пластичности. На­
пример, при 15 % А1 и 0,05 % Mg а в=460  МПа при 6 = 6  % и К С =  
=  0,2 М Дж/м2.

Применяют также припои на основе цинка. Они служат для пайки 
алюминия, магния и их сплавов. Припои состоят из цинка и кадмия. В наи­
более распространенном для пайки магниевых сплавов припое содержится 
40 % Cd, он плавится при 266 °С (эвтектическая температура). Система 
Zn—Cd образует эвтектику и ей соответствует диаграмма типа изображен­
ной на рис. 109. Растворимость в твердом состоянии невелика. При 266 °С
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в цинке растворяется 2,15 % Cd ([3-фаза), а в кадмии — 2,95% Zn (а-фаза). 
Эвтектический сплав содержит 17,4 % Zn. Этот припой состоит из избы­
точной |3-фазы и эвтектики (а + Р ) . Его временное сопротивление о»** 
=  100 МПа при 6 = 5  %•

Благодаря хорошим литейным свойствам и сопротивляемости истиранию 
цинковые сплавы, легированные алюминием, медью и магнием, широко при­
меняются как типографские для отливки шрифтов ручного и машинного 
набора. Некоторые из них, используемые для линотипов и монотипов, со­
держат 2 % M g при 4—5 % А1 и 4 % Си.

7. Олово, свинец и их сплавы

Олово и свинец — легкоплавкие, пластичные металлы с повы­
шенной стойкостью против коррозии в атмосферных условиях и 
в некоторых растворах кислот.

К ак  было описано на с. 89, олово испытывает аллотропи­
ческое превращение. Разновидность a-Sn  (полупроводник) 
хрупка и рассы пается в виде порошка. П рактическое примене­
ние имеет p-Sn как  чистый металл или основа оловянных спла­
вов. Свинец аллотропических превращений не испытывает.

Олово и свинец после наклепа рекристаллизую тся при тем ­
пературе ниж е комнатной. Д еф орм ация этих металлов при ком­
натной температуре является, таким  образом, горячей обра­
боткой давлением и не упрочняет их.

Чистое олово широко применяют для луж ения жести, чистый 
свинец — для футеровки аппаратуры  сернокислотного производ­
ства (до концентраций 90 % H 2SO 4) и контейнеров* соляной 
кислоты (до концентраций 10%  НС1). Небольш ие количества 
примесей значительно ухудш аю т их кислотоупорность.

Д л я  защ иты  подземных кабелей от почвенной коррозии, ко­
торая усиливается блуж даю щ ими токами, особенно в районах 
движения электротранспорта, применяют свинцовые кабельные 
оболочки. Их изготовляю т из низколегированного свинца, со­
держ ащ его 98 % РЬ и более. В качестве легирующих элементов 
вводят 2 %  Sn, или 0 ,5%  Sb, или 0 ,5%  Sb +  0,25 % Cd и др. 
Эти небольшие количества примесей заметно повышают темпе­
ратуру рекристаллизации свинца и позволяю т путем наклепа 
при комнатной температуре повысить его прочность с 1 2  до 
20 М П а и более. Такое упрочнение заметно ощ ущ ается при 
прокладке кабеля, так  как  м ягкая свинцовая оболочка вы тя­
гивается и истирается.

Н а основе свинца и олова создан ряд легкоплавких спла­
вов, имеющих большое практическое значение. Среди них сле­
дует упомянуть сплавы для пайки (припои), для типографских 
шрифтов, анатомических слепков, плавких предохранителей и 
других назначений. Эти сплавы в большинстве своем содерж ат 
три или четыре компонента: свинец, олово, висмут и кадмий. 
П опарно эти компоненты образую т шесть систем с легкоплав­
кой эвтектикой без промежуточных ф аз и химических соеди­
нений при сравнительно незначительной растворимости в твер­
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дых металлах-компонентах. Соответствующие диаграммы  равно­
весия аналогичны изображенной на рис. 113. Четы ре тройные 
системы на основе этих компонентов образую т еще более легко­
плавкие тройные эвтектики (90— 100 °С) и равновесие в них 
описывается диаграм м ам и типа изображенной на рис. 166. Н а 
рис. 169 приведена диаграм м а фазового равновесия РЬ— Sn— Bi, 
в которой растворимость в твердом состоянии столь мала, что 
ее можно не учитывать. В четверной системе из этих компонен­
тов и кадм ия имеется четверная эвтектика, плавящ аяся при 
70 °С. Н а практике применяется сплав В уда (50 % Bi, 25 % 
РЬ, 12,5% Sn и 12,5%  C d), по составу близкий к эвтектиче­
скому. Д л я  получения еще более легкоплавких сплавов в их со­
став нужно вводить ртуть и индий. Н апример, для анатомиче­
ских слепков применяют четверной сплав с содерж анием 53,5 % 
Bi, 19 % Sn, 17 % РЬ и 10,5 °/о H g, затвердеваю щ ий при темпе­
ратуре ниже 60 °С. Сплав, содерж ащ ий 36 % Bi, 28 % РЬ, 6 °/о 
Cd и 30 % H g, плавится при 48 °С.

М ягкие припои (ав =  60 М П а )— это в основном сплавы си­
стемы Sn— РЬ, содерж ащ ие 3— 90 % Sn и небольшое количество 
(до 2 %) Sb. При 3—4 % Sn может быть до 6 % Sb. Т ем пера­
тура их плавления зависит от содерж ания Sn и РЬ и может 
быть приблизительно определена по двойной диаграмме равно­
весия Sn— РЬ. Припой, содерж ащ ий 61— 62%  Sn (П О С61), 
близок по составу к эвтектике; он наиболее легкоплавкий 
(190 °С) среди припоев данной системы. Припой, в котором 
17— 18%  Sn (П О С 18), плавится при 270 °С. В нем нет эвтек­
тики и его затвердевание заканчивается образованием а-р ас­
твора на основе свинца. Доэвтектический припой, содержащ ий 
39— 40 % Sn (П О С 40), плавится при 240 °С, а заэвтектический 
с 80— 90 % Sn (ПОСЭО) — при 210 °С.

Н аиболее распространенные типографские сплавы  — это 
сплавы системы РЬ— Sb, легированные оловом и в некоторых 
случаях медью. В наиболее качественных сплавах содержится 
4— 7 % Sn.

П одш ипниковы е  сплавы, созданные на основе олова или 
свинца, заливаю т в стальную  или чугунную обойму подшип­
ника (литейные сплавы ). Л иквационная неоднородность сущ е­
ственно ухудш ает их эксплуатационны е свойства. В ращ аю ­
щийся вал и вкладыш  (залитый сплав) истирают друг друга 
при любой, д аж е очень хорошей, смазке. В производственных 
условиях стремятся к тому, чтобы истирался главным образом 
вкладыш , заменить который сравнительно просто. Вал должен 
быть значительно тверж е и изнаш иваться гораздо меньше, чем 
вкладыш . М атериал трущ ейся пары (в данном случае вал — 
вкладыш ) подбираю т таким, чтобы получить минимальный ко­
эффициент трения при хорошей теплопроводности вклады ш а. 
Среди чистых металлов в паре со сталью  этим условиям удов­
летворяет только серебро, которое из-за дороговизны приме- 
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няют лишь для особо ответственных авиационных подшипников 
малого разм ера.

Большую  роль в работе вкладыш а играет его прирабаты- 
ваемость к валу. Под прирабатываемостыо деталей машин по­
нимают их способность взаимно приш лифовываться путем неко­
торого истирания, в результате чего на трущейся поверхности 
трение уменьшается. В паре вал — вкладыш  прирабатывается 
в основном вкладыш . Однако при прочих равных условиях 
нужно все ж е стремиться к минимальному износу вкладыш а. 
К ак  указы вает А. А. Бочвар, создается двойственное полож е­
н и е— материал вклады ш а долж ен быть и твердым и мягким 
одновременно.

В оловянных и свинцовых сплавах такое сочетание противо­
положных свойств осущ ествляется, если они двухфазны или 
д аж е многофазны. Одна из составляю щ их долж на быть твер­
дой, а другая мягкой и пластичной. Твердой составляющей 
долж но быть меньше и ее кристаллы  в виде включений должны 
быть равномерно распределены в мягкой составляю щ ей (ос­
нове). В процессе прирабатываемости сначала истирается мяг­
кая основа и включения твердой составляю щ ей оказываю тся 
выступающими (в рельеф е), далее трение в основном перено­
сится на них. Их обтекает см азка, находящ аяся в зазоре между 
валом и вкладыш ем, и 'задерж ивается ими. Давление, возни­
каю щ ее в отдельных точках, амортизируется благодаря тому, 
что твердые включения сплава вдавливаю тся в мягкую основу.

Сплавы на основе олова, т а к  назы ваемы е баббиты, приме­
няю тся в качестве подшипников подвижного состава ж елезно­
дорожного транспорта. Они легированы сурьмой (до 12% ) и 
медью (до 6 ,5 % ). С труктура их в основном определяется диа­
граммой равновесия S n— Sb (рис. 323). Н а рис. 324 приведена 
микроструктура сплава Б83. Он состоит из мягкой а-ф азы  (тем­
ная на рис. 324) и твердых кристаллов p-фазы (светлые квад­
раты  на рис. 324). Ф аза р при затвердевании, как  видно из 
рис. 323, вы падает в двойном сплаве Sn—iSb в первую очередь. 
В p-ф азе сурьмы значительно больше, чем в жидкой фазе, из 
которой она выпадает. Олово отличается гораздо большей плот­
ностью, чем сурьма, и поэтому p-ф аза всплывает — образуется 
ликвация по плотности. Чтобы предотвратить ее, вводят медь. 
М едь вместе с оловом образует е-фазу ( — C usSn), причем она 
тугоплавка и вы падает при затвердевании раньш е p-фазы. По 
плотности она близка к жидкой ф азе и поэтому при выпадении 
распределяется равномерно по всему ее объему. После нее из 
жидкости выпадаю т кристаллики p-фазы, но их всплыванию 
в тройном сплаве Sn— Sb— Си препятствуют мелкие кристал­
лики е-фазы, которые на рис. 324 имеют вид звездочек и лан- 
цетиков. К ристаллы p-фазы застреваю т на них и могут расти. 
Подшипниковые сплавы на основе олова — это лучш ие сплавы, 
но они дороги и содерж ащ ееся в них олово дефицитно.
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Рис. 323. Диаграмма равновесия 
S n -S b

Сплавы на основе свинца являю тся их заменителями. Трой­
ные сплавы легируют сурьмой (16— 18% ) и медью (до 3 % ).
В тройных сплавах, содерж ащ их 3 % Си, сурьма выделяется
в виде правильно ограненных первичных кристаллов и явл я­
ется твердой составляю щ ей подшипникового сплава. М ягкой 
основой служ ит эвтектика P b— Sb. Хотя она содержит 87 %
РЬ, все ж е она тверж е и хрупче, чем a -ф аза в баббитах на
основе олова. Л иквация по уд. весу в сплавах P b— Sb еще 
больше, чем в сплавах S n— Sb, так  как свинец имеет большую 
плотность, чем олово, а сурьма (твердая ф аза) легче р-фазы

в сплавах Sn— Sb. Введением меди 
в свинцовые сплавы преследуют ту ж е 
цель, что и введением ее в сплав Б83. 
Она образует соединение Cu2Sb, кото­
рое равномерно взвешено в жидкой
фазе, обогащенной свинцом, и препятст­
вует всплыванию кристаллов сурьмы.

Д ля  повышения пластичности и при- 
рабаты ваемости в подшипниковые 
сплавы на основе свинца, кроме сурьмы, 
вводят олово (до 16 % ). А. М. Бочвар 
на основе анализа диаграммы  равнове­
сия P b— Sb— Sn (рис. 325) предложил 
состав сплава, содерж ащ его 16 % Sn и 
16 % Sb. Из этой диаграммы  видно, что 
частичное введение в сплав РЬ +  16 % Sbrnv.. и. vaauuuc равиивс-

сие при низких температу- О Л О В а ВМвСТО С В И Н Ц а ПРИВО ДИТ К ТОМУ, 
рах в тройной системе ^ п *
P b _sn -sb  что образуется ||3-фаза, состоящ ая при-
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Рис. 324. Микроструктура литого сплава 
Б83 (Sn — 11 % Sb — 6 % Си): a -фаза (ос­
нова), 0-фаза (крупные кристаллы) и
g-фаза (в виде звездочек и ланцетиков). 
Х100
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близительно из 57 % Sb и 
43 % Sn, и вместо избыточной 
сурьмы выпадаю т кристаллы 
6-фазы — твердого раствора 
олова и свинца в сурьме.
В этом растворе всего только 
~ 5 %  Sn и < 1  % РЬ ,однако 
его кристаллы  значительно 
пластичнее, чем кристаллы из­
быточной сурьмы в безоловя- 
нистых сплавах РЬ— Sb. Ф азы 
Р и б представляю т собой твер­
дую, а двойная эвтектика б +
+Y — мягкую составляющую 
подшипникового сплава. Р а с ­
сматриваемый тройной сплав 
68/16/16 (Б 16) не слишком 
легкоплавок — температура 
начала его плавления состав­
ляет 245 °С. В него такж е вводят 1,5—2 % Си для предотвра­
щ ения ликвации по плотности. Содержание в нем примесей 
(Fe, AI, Zn, Bi) ограничиваю т величиной около 0,1 % каждого 
элемента.

Н а рис. 326 показана микроструктура сплава Б 16 у казан ­
ного состава. Темный фон — м ягкая эвтектическая составляю ­
щ ая, белые крупные включения — смесь кристаллов р и б. Кроме 
того, видны мелкие игольчатые образования C u2Sb. В сплавы 
типа Б 16 для улучшения их антифрикционных свойств вводят 
Ni, Cd, As (до 1 % ), Те (до 0,1 % ). Теллур вводят для упроч­
нения Y-фазы, кадмий и мыш ьяк — для получения твердого со­
единения.

8. Тугоплавкие и благородные металлы 
и сплавы на их основе

В связи с развитием ракетной и ядерной техники, появлением методов пря­
мого преобразования тепловой энергии в электрическую, широким распро­
странением электровакуумной техники большое значение приобрели туго­
плавкие металлы: хром, ванадий, цирконий, ниобий, тантал, молибден, воль­
фрам, рений и сплавы на их основе.

Хром  (температура плавления 1875 °С) представляет интерес в связи 
с хорошим сопротивлением окислению и широкой распространенностью его 
в природе. Однако возможности его применения ограничиваются высокой 
хрупкостью. В основном его применяют для легирования стали и других 

t сплавов.
Ванадий (температура плавления 1919 °С) стоек против окисления 

до 600 °С, имеет относительно небольшую плотность. Сплавы ванадия пер­
спективны в авиационной, ракетной и атомной технике, а также в химиче­
ской промышленности благодаря их высокой коррозионной стойкости.

Ниобий (температура плавления 2468 °С) характеризуется удачным 
сочетанием тугоплавкости, высокой прочности, пластичности и малого коэф­
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фициента захвата тепловых нейтронов. Легирование ниобия другими метал­
лами лишь незначительно повышает его хрупкость, что выделяет ниобий 
среди других тугоплавких металлов. Недостатком ниобия и его сплавов 
является их высокая окисляемость на воздухе при повышенных темпера­
турах.

В области разработки конструкционных ниобиевых сплавов перспек­
тивной является система Nb—W—Мо—Zr. Сплавы этой системы частично 
упрочняются вследствие выделения дисперсных частиц Z r02 и ZrC. При 
1200 °С временное сопротивление и удлинение сплава ниобия с 15 % W,
5%  Мо и 1 % Zr равны соответственно 240 МПа и 35% . Выпускае­
мый в СССР сплав РН - 6  (5,3 % W, 5,3 % Мо, 1 % Zr) имеет после де­
формации и отжига ств= 890  МПа. Его применяют для изготовления ли­
стов.

Защита ниобиевых сплавов от окисления (например, покрытием Мо Si2) 
позволяет использовать их при высоких температурах в реактивных турби­
нах и космической технике. Благодаря высокой пластичности и жаропроч­
ности, хорошей свариваемости, высокой температуре плавления ниобий яв­
ляется перспективной основой для создания жаропрочных сплавов. Хорошая 
коррозионная стойкость и малый коэффициент захвата тепловых нейтронов 
делают ниобий перспективным конструкционным материалом для ядерных 
реакторов.

Ниобий является основой для создания сверхпроводящих материалов: 
критическая температура перехода в сверхпроводящее состояние сплавов 
Nb—Zr около 11 К, a Nb3 Sn—20 К.

Цирконий (температура плавления 1852 °С) не может быть использо­
ван для высокопрочных сплавов, так как при 865 °С он испытывает алло­
тропическое превращение, которое приводит к разупрочнению. На основе 
циркония разработаны высокопрочные теплоустойчивые до 500—700 °С кон­
струкционные сплавы, способные работать в химически активных средах и 
при низких температурах. Из-за малого коэффициента захвата тепловых 
нейтронов и высокой коррозионной стойкости цирконий и его сплавы нахо­
дят применение для изготовления оболочек тепловыделяющих элементов, 
труб охлаждения и других деталей В| ядерных реакторах.

Наиболее характерными сплавами на основе циркония являются цирка- 
лой-2 (1,5% Sn) и разработанные в СССР сплавы HI (Zr— 1% Nb) и 
Н2,5 (Zr—2,5 % Nb). В них содержатся примеси Fe, Ni, AI, Si, Ti, С, О, 
N в количествах порядка 10- 2— 10_ 3  %. Эти сплавы имеют однофазную 
структуру твердых растворов. При 400 °С временное сопротивление и удли­
нение сплавов циркалой-2 и Н2,5 равны соответственно 70 и 180 МПа 
и 36 и 38 %.

Молибден (температура плавления 2610 °С) имеет высокие значения 
модуля упругости, электропроводности, теплопроводности и малый коэффи­
циент расширения. Технический молибден из-за высокого содержания при­
месей внедрения хрупок при комнатной температуре. Он плохо сваривается 
и сильно окисляется при повышенных температурах. Наибольшее распро­
странение в СССР приобрел жаропрочный сплав ЦМ2А, содержащий по
массе 0,15% Ti, 0,12% Zr, 0,004 % С. При 1200 °С он имеет <тв =
=  220 МПа и 6 = 1 8  %.

Наиболее перспективными для изготовления обшивки и деталей кар­
каса ракет и сверхзвуковых самолетов являются молибден и ниобий и их
сплавы.

Тантал (температура плавления 3000°С) обладает высокой пластично­
стью до очень низкой температуры. Для сплавов тантала характерны вы­
сокая прочность и высокая температура рекристаллизации (для сплава Та— 
20 % W, например, она составляет 1600 °С). Сплавы тантала с вольфрамом, 
изготовляемые промышленностью, имеют структуру твердых растворов. 
Чистый тантал применяют в электронной технике (для пружин, конденсато­
ров, сопротивлений и т. д .).

Вольфрам (температура плавления 3380 °С) обладает исключительной 
тугоплавкостью и высокой прочностью. Однако малая пластичность и силь­
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ная окисляемость при пысокнх температурах затрудняют разработку и при­
менение сплавов вольфрама.

В радиоэлектронике и светотехнике широко применяют пелегированный 
вольфрам, а также вольфрам с добавками ТаС и ТЬОг, и сплапы системы 
W—Мо, изготовляемые методами порошковой металлургии. Твердость кар­
бида вольфрама WC выше, чем мартенсита закаленной стали. Из него из­
готовляют твердые сплавы для режущего инструмента, шаровых мелыши 
и других изделий. Твердый сплав «победит» состоит из карбида WC и ко­
бальтовой связки. Карбид WC вкраплен и кобальтовую связку. Имеются 
твердые сплавы, в которых одновременно с WC присутствует карбид TiC. 
Твердые сплавы с карбидом вольфрама мпркируют ВК6 , ВК8 , ВК.10, где 
число указывает на содержание кобальта (% по массе). Обозначения Т5К10 
(5%  TiC), Т14К8 (14%  TiC), Т30К6 (30%  TIC) п др относятся к сплавам 

на основе WC и TiC. Первые два содержат два карбида: (W, Ti)C и (Ti, 
W)C, последний содержит один карбид (Ti, W)C с преобладающим содер­
жанием титана. Твердые сплавы, как и вольфрам, готовят методом порош­
ковой металлургии. Преимуществом их перед закаленной сталью, исполь­
зуемой для производства режущих инструментов, является то, что они 
тверже и не отпускаются при нагреве во время работы, как закаленная 
сталь. Твердость карбидов — это их естественная минералогическая твер­
дость. При нагреве она уменьшается, при охлаждении восстанавливается.

В промышленности все более широко применяют благородные металлы 
Ag, Au, Ru, Rh, Pd, Os, Ir, Pt, Hg. Основным практически важным свой­
ством является их высокая химическая стойкость. В таких из них, как 
Pt, Os, Ir, Pd, она сочетается с высокой температурой плавления. Осмий 
плавится при 3045 °С, иридий — при 2445 °С, рутений — при 2250 °С. Кроме 
этого, благородные металлы обладают интересными физическими свойст­
вами, что позволяет использовать их для изготовления прецизионных 
сплавов.

Так, сплавы Pd—W обладают высоким и относительно стабильным 
электросопротивлением (р=1,1  мкОм • м, а р = 5  • 10- 5К-1 ). Сплавы Pt—Rh и 
Ir—Rh используют для высокотемпературных термопар, так как они обла­
дают хорошей коррозионной стойкостью и высокой стабильностью термо­
электрических свойств.

Губчатую платину используют в качестве катализатора химических реак­
ций. Из платиновой жести делают химические тигли для прокаливания и 
особо кислотоупорную аппаратуру. Платину и золото применяют как анти­
коррозионные покрытия деталей измерительных приборов высокого класса 
точности и чувствительности.
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П р и л о ж е н и е  1

ПРОСТРАНСТВЕННЫЕ РЕШЕТКИ И ИХ ДЕФЕКТЫ

На рис. П1 изображены схемы элементарных ячеек, из которых могут быть 
построены решетки. На рис. П2 приведены обозначения в индексах Миллера 
некоторых плоскостей и направлений в кубической решетке. Как видно из 
этих рисунков, наиболее плотноупакованными в ГЦК решетке являются 
плоскости { 1 1 1 } и направления < 1 1 0 > ,  а в ОЦК решетке — соответственно 
{110} и <  111 > .  В ГП решетке наиболее плотноупакованной плоскостью 
является основание (базис) гексагональной призмы (см. рис. П1).

Рис. П1. Схема расположения атомов в кубической гране- 
центрированной (а), кубической объемноцентрированной 
(б) и гексагональной плотноупакованной (в) решетках

Рис. П2. Основные кристаллографические плоскости (индексы в фигурных скобках) 
и направления (индексы в ломаных скобках) в кубической решетке

Металлоиды и полупроводники, например I, С, Si, Ge, Se и др., обра­
зуют кристаллы при помощи ковалентной связи, которая осуществляется 
парами электронов, принадлежащими одновременно двум соседним ионам. 
Число таких пар равно 8 —р, где р — число валентных электронов. Каждый 
ион стремится окружить себя восемью валентными электронами, для чего 
вступает во взаимодействие со своими ближайшими соседями. Отсюда 
в случае ковалентной связи координационное число v = 8 —р. Для алмаза 
v = 4 , для селена v = 2 , для иода v = l  и т. п. На рис. ПЗ приведены модели 
решеток алмаза и селена, а на рис. П4 — иода. Иод — неметалл, решетка 
иода состоит из прочных двухатомных молекул, внутри которых связь ко­
валентная и при сублимации не разрушается. Связь же между молекулами, 
наоборот, слабая. Сравнительно малое координационное число приводит 
к тому, что элементы с ковалентной связью имеют неплотносложенные ре­
шетки и относительно малую плотность. Кристаллы с ковалентной и ме­
таллической связью можно рассматривать как одну гигантскую молекулу
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Рис. ПЗ. Схема размещения атомов в решетках алмаза (а) и селена (б)

с направленными связями между ионами в первом случае и ненаправлен­
ными во втором.

Точечные дефекты. На рис. П5 схематически изображены основные виды 
точечных дефектов. Наиболее распространенными из них являются вакан­
сии — незанятые узлы в решетке. Вакансии могут возникать в кристалле 
по разным причинам, например в результате облучения, пластической дефор­
мации и т. д. Однако характерно следующее: образование вакансий может 
быть вызвано термической активацией атомов в решетке. Иными словами, 
вакансии присущи решетке кристалла — это дефекты, которые имеются 
в решетке при любой температуре выше О К.

В кристалле всегда найдется некоторое число атомов, кинетическая 
энергия которых выше средней кинетической энергии, соответствующей тем­
пературе данного кристалла. Если один из таких атомов, находящийся 
вблизи поверхности, выйдет на поверхность кристалла, а его место займут 
другие атомы из более глубоких слоев, то в кристалле возникает вакансия 
(механизм Шоттки, см. рис. П5, а). В этом случае равновесная концентра­
ция вакансий, согласно принципу Больцмана составляет свосехр(— Q/kT), 
где Q — энергия активации образования вакансий; k — константа Больцмана; 
Г — абсолютная температура.

Ниже приведены значения равновесной концентрации вакансий св в меди 
при различных температурах:

Г, К . . . .  О 300 1 0 0 0  1356*
св, % . . . .  0 3 .10 - 13 4-10- 3 6-10-2

* Температура плавления.

Точно так же можно представить себе механизм образования дислоци­
рованного атома (рис. П5, б), только в этом случае, напротив, атом уходит 
с поверхности в глубь кристалла, попадая в междоузлия решетки. При 
достаточно высокой кинетической энергии 
атом внутри кристалла может уйти из узла 
решетки и попасть в Междоузлие, образовав 
тем самым парный дефект — вакансию и дис- 

> лоцированный атом (дефект Френкеля, 
рис. П5, в). Энергия активации образования 
таких дефектов выше энергии активации об­
разования только вакансий, благодаря чему их 
равновесная концентрация значительно ниже, 
чем вакансий.

Присутствие в кристалле точечных дефек- Рис- П4 Схема размещения 
тов приводит к изменению свойств кристалла. атомов в решетке иода
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Рис. П5. Точечные дефекты в кристалле: а — вакансия; б — дисло­
цированный атом; в — дефект Френкеля; г  — примесные атомы за­
мещения (большой) и внедрения (маленький). Стрелками указаны 
направления смещений атомов в решетке

Наличие вакансий в кристалле позволяет атомам перемещаться и спо­
собствует диффузии и протеканию фазовых превращений в твердом со­
стоянии.

Линейные дефекты. Чтобы представить, что такое дислокация, проде­
лаем следующий воображаемый эксперимент (рис. П6 ). Возьмем идеальный 
кристалл и надрежем его вдоль какой-нибудь атомной плоскости. Сместим 
одну часть кристалла относительно другой у надреза так, чтобы атомы 
поверхности одной стороны надреза вновь расположились напротив атомов 
поверхности другой его стороны, затем склеим кристалл по месту надреза. 
В результате получим дислокацию*, которая является внутренней грани-

1 Описанный эксперимент приводит к получению полной дислокации. 
Если после смещения атомы одной стороны не расположены перед ато­
мами другой стороны, то дислокация является неполной (частичной).

А

Я

Рис. П6. Краевая (а), винтовая (б) и смешанная (в) 
дислокации в кристалле. Смешанная дислокация 
в точке А имеет краевую ориентацию, в точке В — 
винтовую
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б

Рис. П7. Сечение простой кубической решетки с краевой дислокацией (а) 
и без дислокации (б)

цей надреза. На рис. П6  изображены три варианта такого эксперимента. 
Во всех случаях линия АВ  является линией дислокации. Линия, показанная 
на рис. П6 , а, называется краевой дислокацией, на рис. П6 , б  — винтовой, 
а на рис. П6 , в — смешанной (чисто краевая в точке А и чисто винтовая 
в точке В ). На рис. П7, а и П8 , П9 приведены проекции на плоскость чер­
тежа простой решетки с краевой, винтовой и смешанной дислокациями со­
ответственно.

Как видно из рис. П7, а, смещение одного края S t надреза относи­
тельно другого его края S% привело к образованию дислокации, перпенди­
кулярной плоскости чертежа (проек­
ция в виде точки L). Дислокация 
L аналогична дислокации АВ  на 
рис. П6 , а. На рис. П7, а видно так­
же, что дислокация L является кра­
ем лишней полуплоскости, образо­
вавшейся в кристалле в результате 
указанного смещения. Поэтому эту 
дислокацию называют краевой. 
Можно принять, что изображенная 
на рис. П7, а дислокация является 
положительной. Тогда край лишней 
полуплоскости, образовавшейся при 
смещении точек Si и S2 в противопо­
ложном по сравнению с рис. П7, а 
направлении, будет отрицательной 
краевой дислокацией (условные обо­
значения _L и Т  соответственно).

Винтовая дислокация, как и 
краевая, представляет собой прямую 
линию (см. рис. П6 ). Название этой 
дислокации связано с тем, что ее 
введение в кристалл превращает 
семейство параллельных атомных 
плоскостей в сплошную винтовую 
поверхность. Линия дислокации яв­
ляется осью этой поверхности. На­
правление винта может быть правым 
и левым, в связи с чем винтовые 
дислокации имеют противоположные 
знаки.

Рис. П8. Проекция простой кубической 
решетки с винтовой дислокацией АВ. 
Кружки — атомы, расположенные над 
плоскостью проекции; точки — атомы, на­
ходящиеся под плоскостью проекции

325



Рис. П9. Проекция простой кубической решетки со смешан­
ной дислокацией АВ. Обозначения такие же, как на рис. П8

Смешанная дислокация, как следует из ее названия, может быть раз­
ложена на краевую и винтовую составляющие; она имеет форму кривой 
линии.

Чтобы определить, является ли рассматриваемый линейный дефект дис­
локацией, делают следующее построение (см. рис. П7). В идеальном кри­
сталле через узлы решетки проводят замкнутый контур EFCDE (рис. П7, б). 
Затем точно такой ж е контур (с тем ж е числом «шагов» в каждой стороне 
в том же направлении) строят вокруг дефекта в реальном кристалле. Если 
в реальном кристалле контур не замыкается (см. рис. П7 , а), то рассмат­
риваемый дефект является дислокацией. Вектор 6 , замыкающий контур, на­
зывается вектором Бюргерса, а контур — контуром Бюргерса. Легко пред­
ставить, что контур Бюргерса, проведенный вокруг цепочки вакансий V на 
рис. П10, замкнется. Следовательно, дислокация отличается от уже рас­
смотренных дефектов тем, что создает в кристалле внутренние смещения, 
величину и направление которых характеризует вектор Бюргерса.

На рис. П11 показано построение контура и вектора Бюргерса для 
винтовой дислокации. Как видно из рис. П7, вектор Бюргерса перпендику­
лярен линии краевой дислокации. В случае винтовой дислокации вектор

Бюргерса параллелен линии дис­
локации (см. рис П11). В дисло­
кациях разного знака векторы 
Бюргерса имеют противополож­
ные направления. Внутри кри­
сталла дислокации не обрываются, 
они образуют трехмерную сетку. 
Дислокации пересекают кристалл 
в разных направлениях. Точки 
встреч нескольких дислокаций 
образуют узлы сетки, причем 
сумма векторов Бюргерса дисло­
каций, встречающихся в узле, 
равна нулю. Это обеспечивает 
полную компенсацию смешений 
от разных дислокаций, встречаю­

©ееео ооооо
ООоОС)о ого о ооооо  ̂ооооо ооооо

ооооооооооооооо
JJ Q_ ь -и о

Рис. П10. Замкнутый контур Бюргерса, 
проведенный в простой кубической ре­
шетке вокруг цепочки вакансий: а — ре­
шетка с цепочкой вакансий V, перпенди­
кулярной плоскости чертежа; б — идеаль­
ная решетка
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щихся в узле. Сторона ячейки дислокационной сетки составляет 1 мкм. Дисло­
кации могут также выходить на поверхность кристалла.

Величина вектора Бюргерса характеризует энергию поля упругих иска­
жений W, связанного с дислокацией в кристалле. Для металлов порядок 
величины W составляет 10 кДж/м. Положительная краевая дислокация соз­
дает сжимающие напряжения над линией дислокации (в области внедрения 
лишней полуплоскости) и растягивающие под линией дислокации. Энергия 
искажений для краевой дислокации приблизительно равна W = G b 2/ 2 ( l —|х), 
а для винтовой дислокации W —Gb2/2, где G — модуль сдвига; b — вектор 
Бюргерса; ц — коэффициент Пуассона.

Дислокации в соответствии с величиной вектора Бюргерса делятся на 
единичные (вектор Бюргерса равен одному межатомному расстоянию) и 
многократные (дислокации большой мощности, в которых вектор Бюргерса 
равен нескольким межатомным расстояниям). Краевую дислокацию боль-

Рис. П11. Построение контура Бюргерса и определение 
вектора Бюргерса винтовой дислокации: а — кристалл
с винтовой дислокацией; б — идеальный кристалл

шой мощности можно представить как край нескольких лишних полуплос­
костей. Из уравнений W следует, что дислокация большой мощности соз­
дает в решетке более значительные искажения, чем несколько единичных 
дислокаций. Легко понять что (2b)2>&s+&2. В таком случае дислокация 
большой мощности энергетически неустойчива и должна распадаться на 
единичные дислокации.

При перемещении в кристалле точечные дефекты скапливаются около 
линий дислокаций, в результате чего энергия упругих искажений в кри­
сталле понижается. Например, примесные атомы, беспорядочно распреде­
ленные в кристалле, вызывают в нем большие искажения, чем при располо­
жении их у линии дислокации. Скопление примесных атомов внедрения 
у дислокации называется облаком (атмосферой) Коттрелла.

Если дислокации в кристалле расположены так, что поля создаваемых 
ими упругих искажений накладываются, происходит взаимодействие дисло­
каций. Если дислокации, лежащие в одной плоскости, имеют одинаковый 
знак, то они отталкиваются, поскольку их сближение вызывает увеличение 
энергии упругих искажений. Дислокации разных знаков притягиваются и 
взаимно уничтожаются. Параллельные краевые дислокации, лежащие не
в одной плоскости, взаимодействуют сложнее.

в
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ЗАВИСИМОСТЬ СВОЙСТВ ОТ СТРУКТУРЫ
Структурно чувствительные свойства в широких пределах меняются в зависи­
мости от изменений структуры. Создание сплавов с заданными свойствами 
базируется на теории этих свойств и зависимостях свойств от структуры. 
Диаграмма фазового равновесия в этом исследовании играет подчиненную 
роль, так как при одном и том же фазовом состоянии сравнительно небольшие 
изменения структуры могут существенно изменять свойства. Например, из­
мельчение зерна однофазного сплава может на порядок повысить коэрцитив­
ную силу или предел текучести, десятые доли процента вакансий повышают 
на десятки процентов электросопротивление и т. д.

Ниже приведены примеры подобного влияния. Подробно зависимость 
свойств от структуры рассмотрена в специальном курсе «Физические и ме­
ханические свойства металлов и сплавов».

Влияние дефектов решетки

Можно сказать в общей форме, что все дефекты решетки упрочняют металлы 
и их сплавы и делают их менее пластичными. Так, при возрастании концент­
рации дефектов возрастают твердость, предел текучести и временное сопро­
тивление, уменьшаются остаточное удлинение и сжатие поперечного сечения 
при растяжении, сопротивление удару надрезанного образца. Дефекты повы­
шают коэрцитивную силу, электросопротивление, склонность к коррозии и 
изменяют другие структурно чувствительные свойства. Изменения таких 
свойств обусловлены полем упругих напряжений, возникающим вокруг де­
фектов. В частности, влияние дислокаций на механические свойства было уже 
рассмотрено при описании холодной пластической деформации. Искажения во­
круг точечных дефектов, дислокаций и дефектов упаковки препятствуют дви­
жению дислокаций, междомённых границ в ферромагнетиках, рассеивают 
электроны проводимости и, создавая локальные электрические заряды, повы­
шают отрицательный электрохимический потенциал. Соответственно повыша­
ется упрочнение (пластичность падает), растут коэрцитивная сила (магнитная 
проницаемость падает) и электросопротивление; коррозионная стойкость и 
стойкость в кислотах понижаются.

Влияние величины зерна

При рассмотрении упрочнения при холодной пластической деформации было 
показано, что оно вызывается затруднениями, возникающими при движении 
дислокаций. Эти затруднения обусловлены взаимодействием дислокаций. На­
ряду с ним при деформации поликристаллических тел взаимодействуют дис­
локации с большеугловыми границами зерен. Чем более развита зерногранич­
ная поверхность, т. е. чем мельче зерно, тем сильнее это взаимодействие и тем 
прочнее металл или сплав.

Упрочнение полнее всего характеризуется пределом текучести а т, кото­
рый для поликристаллического образца имеет тот же смысл, что и критиче­
ское скалывающее напряжение для монокристалла. Зависимость о т от линей­
ной величины зерна D можно описать уравнением

ат =  Сто +  k D ~ ll2,
где k — постоянная величина для взятого металла или сплава; а0 — сопро­
тивление решетки движению дислокаций в отсутствие границ зерен.

При измельчении зерна повышаются твердость и временное сопротивле­
ние. Как и измельчение зерна, на повышение предела текучести, временного 
сопротивления и твердости влияет измельчение блоков внутри зерна, разде­
ленных, как известно, малоугловыми границами. Между логарифмами D e 
(размер блока) и а т наблюдается линейная зависимость. Другими словами, 
граница между блоками, как и граница между зернами, препятствует про­
хождению дислокации при пластической деформации.
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При измельчении зерна повышается удельное электросопротивление. 
Ниже приведены данные для технического железа:

Число зерен 
на 1 мм2

Удельное 
сопротивление. 

Oil *11
30
65

105
160

12,548-10-8  
12,581•10- 8 
12,630-10~8 
12,652-10"8

Электросопротивление повысилось в связи с тем, что электроны проводимости 
рассеиваются границами зерен и тем в большей степени, чем больше они раз­
виты.

На с. 94 показано, что намагничивание ферромагнетиков осуществляется 
смещением границ доменов. Чем в меньшем магнитном поле Н происходит это 
смещение, тем легче намагничивается тело до определенной индукции В и 
тем выше проницаемость ц=В /Н .  Наоборот, коэрцитивная сила Я с (А/м) 
в таком случае уменьшается. Д о некоторой степени Нс — величина обратная 
по отношению к |А. Если (X характеризует способность тела намагничиваться, 
то Нс — способность его размагничиваться. Оба эти свойства очень струк­
турно чувствительны. Повышение плотности дислокаций, например, резко 
уменьшает р. и увеличивает Я с благодаря тому, что этим повышением сильно 
затрудняется смещение границ доменов. Границы зерна влияют на него та­
ким же образом. # с железа сильно возрастает с увеличением 1/D (м_ 1) ,т . е. 
с измельчением зерна:

Влияние мелкодисперсных частиц

Наличие мелкодисперсных включений повышает прочность сплавов и изме­
няет многие другие свойства. Если дислокация не может пройти через ча­
стицу, перерезав ее, то она ее обходит и оставляет вокруг частицы петлю 
дислокации. Таков один из возможных механизмов пластической деформации 
(сдвиг в плоскости чертежа) в присутствии включений второй фазы. Оценить 
предел текучести при упрочнении включениями можно по формуле

где G — модуль сдвига; 6  — вектор Бюргерса; d  — расстояние между части­
цами.
Эта формула верна до определенного максимального значения о т. По дости­
жении максимума 0 Т уменьшается, хотя d  также продолжает уменьшается.

Рассмотрим зависимость предела текучести меди с шаровидными вклю­
чениями кобальта, растворимость которого в меди очень мала. Общий объем 
включений постоянен (2 % Со), но средний радиус их меняется. Чем больше 
этот радиус, т. е. чем крупнее частицы при постоянном их общем объеме, тем 
больше и расстояние между ними. Максимальное значение предела текучести 
получается при радиусе частицы кобальта, равном приблизительно 9 нм 
(90 А). При большем количестве кобальта, чтобы сохранить высокий предел 
текучести, нужно было бы придать сплаву такую структуру, при которой 
частицы оставались бы на прежних расстояниях, т. е. они должны были бы 
быть крупнее. Максимальное упрочнение получается при определенном рас­
стоянии между частицами, которое называется критическим.

Наличие мелкодисперсных включений повышает электрическое сопротив­
ление сплава, если эти включения по своим размерам соизмеримы с длиной 
свободного пробега электронов проводимости. Чаще всего такое повышение 
электросопротивления происходит на начальной стадии старения некоторых 
сплавов, когда в отдельных местах кристаллов твердого раствора (еще до 
того, как начнется выделение второй фазы) образуются зоны, обогащенные

Hc/( l /D)  =  1 , 6 -Ю- 4 Ам2.

стт =  Gbld,
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атомами растворенного компонента. Эти зоны называются зонами Гинье — 
Престона (см. с. 285). Их размер равен 2,5—5 нм (25—50 А) и их рассеи­
вающее действие на электроны проводимости такое же, как и включений 
второй фазы таких ж е размеров.

Если в ферромагнитном теле имеются мелкие включения пара- или диа­
магнитной (т. е. неферромагнитной) фазы, то они препятствуют движению 
междомённой границы и затрудняют намагничивание. При этом уменьшается 
проницаемость и растет коэрцитивная сила. При расчете получаем

Нс да / sa 1/2 6 /d,

где Is — удельный магнитный момент в состоянии магнитного насыщения; 
а  —■ объемная доля включений; б — толщина границы между доменами; d — 
диаметр включения.

Формула дает правильные результаты до 6 /d = l .  При этом значении от­
ношения б Id, т. е. при равенстве размера включения и толщины междомённой 
границы, получается максимальная коэрцитивная сила, а при 6 /r f> l значение 
Нс снижается. При изменении размера частиц Fe3C, присутствующих в виде 
включений в железе, коэрцитивная сила его проходит через максимум. Ве­
личина rf=120 нм (1200 А), соответствующая максимуму, приблизительно 
равна толщине домённой границы, которая по другим данным оценивается 
в 100 нм (1000 А). Если d  не изменяется, то прирост коэрцитивной силы дол­
жен определяться объемом включений а точнее а 1'2.

Из сказанного следует, что, изменяя фазовое состояние и структуру спла­
вов, можно воздействовать на их свойства в широком диапазоне величин. 
Изменять фазовое состояние можно, подбирая состав сплавов, а структуру — 

■путем создания соответствующей технологии обработки: термической, пла­
стической, магнитной и др.

Создание новых сплавов с заданными свойствами — это одна из важней­
ших, если не самая важная, задач металлургии. Эта задача решается как 
эмпирически, так и теоретически с использованием металлографии, физики ме­
таллов и технологических наук. Понимание того, как зависят свойства от 
состава и структуры сплавов, позволяет решить и другую задачу: пользо­
ваться измерением физических и механических свойств для исследования фа­
зового равновесия и структуры. Совокупность физического анализа и прямых 
методов структурного анализа — это основа современной экспериментальной 
физики металлов.
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П РЕДМ ЕТНЫ Й УКАЗАТЕЛЬ

А
Аллотропия металла 79
— сплавов 147 
 железа 243
— стали 184 
Алюминий 283
Анализ физико-химический 26 
Анизотропия 12 
Атомы примесные 14, 324 
Аустенит 188, 193
— кинетика распада 213
Б
Баббит 317 
Бейнит верхний 216
— нижний 216 
Бочвара правило 72 
Бронза 277
В
Вакансия 15, 323
Возврат после деформации 69
------ старения 286, 311
Г
Гиббса правило 79 
Гомогенизация 114, 275 
Граница зерна 17, 48
— когерентная 19, 83
— некогерентная 83, 91 
Графит 187
— пластинчатый 195
— шаровидный 196

Д
Данкова-Конобеевского принцип 36,
83
Двойник 52, 267, 281 
Дендрит 44, 239 
Деформация пластическая 53 
Диаграмма равновесия 106
------ предельная 137
Дислокация 324 
Диффузионный слой 236 
Диффузия безызбирательная 114
— разделительная 111, 150, 306
Ж
Железа карбид 187, 230 
Железо 184 
Жидкость 27 
Жидкотекучесть 139

Закалка 228, 282 
Зародыш двухмерный 40 
—, скорость образования 41 
Зарождение гетерогенное 35
— гомогенное 31 
Зерна рост 48
И

Излом 24
— вязкий 24
— хрупкий 24 
Инвар 312
К
К-состояние 310 
Квазиизотропия 13 
Кластер 310 
Коалесценция 144 
Колония перлитная 202
— эвтектическая 125 
Коновалова правило 111 
Константан — 308 
Кристаллизация направленная 115
Л

Лавеса фаза 105 
Латунь 274 
Ледебурит 198
Ликвация дендритная 112, 239, 275
— зональная 138, 240 
Людерса линии 53
М
Магний 295
Магнитное превращение 25, 93, 185 
Макроструктура волокнистая 242
— дендритная 239 
Манганин 309 
Мартенсит 152, 217
— особого рода (омега) 302
— отпуска 229
— термоупругий 154 
Медные сплавы 273 
Медь 271 
Мельхиор 282 
Металл 9
Металлическая связь 12 
Методы косвенные 25
— структурные 23 
Механизм диффузионный 85

3
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— мартенситный 92, 152
— массивный 150
— растворноосадительный 145 
Модифицирование 38, 195, 292
Монель 308 
Монокристалл 46
Н

Наклеп 6 6
— фазовый 93, 205 
Нейзильбер 282 
Никелевые сплавы 308 
Никелин 308 
Никель 307
Никельарсенидные фазы 102 
Нихром 309 
Нормализация 227

О

Олово 314 
Отпуск 228

П

Перекристаллизация 205 
Переохлаждение концентрационное
37
Перлит 202 
Плавка зонная 116 
Подложка 34 
Полосы деформации 55
— скольжения 54 
Пористость рассеянная 139 
Превращение второго рода 25, 98
— монотектическое 135
— монотектоидное 313
— первого рода 25, 98
— перитектическое 130, 134
— перитектоидное 149
— синтектическое 136
— эвтектическое 118, 129 
— эвтектоидное 149 
Припои 315

Р

Равновесие 80, 94
— метастабильное 2 1 , 188 
Радиус критический 32, 286 
Раковина усадочная 140, 239 
Раствор твердый 96 
Раствора распад 142 
Рекристаллизация 69 
Рекристаллизация вторичная 77
— первичная 72
— собирательная 49, 75 
Решетка вычитания 102 
Роста скорость 41
-------спирали 42
Рычага правило 107, 161

С
Свинец 315 
Сдвиг 54
Сетка перлита 241 
Силумин 292 
Скольжения линии 54 
Скольжения полосы 55 
С-кривая 41, 153, 222, 260, 505 
Слиток 45, 239 
Солидус неравновесный 113 
Сорбит 216
Составляющая структурная 21 
Спирали роста 42 
Сплавы алюминиевые 289
— магниевые 295
— олова 315
— подшипниковые 315
Сталь класса аустенитного 247, 252
------- ледебуритного 252
—■ — перлитного 252
— — полуферритного 249, 252 
 ферритного 248, 252
— кремнистая 269
— мартенситно-стареющая 264
— марганцевая 253
— никелевая 262
— хромистая 255
— хромоникелевая 267 
Старение 145
— сплавов алюминия 284 
  магния 298
------- меди 282
-------титана 306
— железа 232 
 закалочное 233
— -— деформационное 234 
Структура видманштеттова 87, 143, 
207
— волокнистая 242
— строчечная 261
— субзеренная 73
— ячеистая 61 
Сфероидизация 145
Т

Твердый раствор 96 
------ внедрения 97
— •— замещения 96
— — упорядоченный 98 
Текстура 58, 271 
Термическая обработка 212 
Титан 299
Титановые сплавы 305 
Треугольник концентрационный 162 
Тройные системы 160 
Троостит 216
У
Углерод отжига 211 
Улучшение 232
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Упорядочение 98, 156 
Упрочнение при наклепе 58 
-------старении 145, 232, 282, 298

Ф

Фаза промежуточная 99
— сигма 103, 255 
 внедрения 103
— Юм Розери 100 
Феррит 188
— дельта 188
Франка — Рида источник 65 

Ц
Цементация 237 
Цементит 187
Центра тяжести правило 161 
Цинк 312
— сплавы 313, 314

Чугун 191
— белый 197
— ковкий 210
— половинчатый 199
— серый 194
-------на основе перлита 209
------ -------феррита 208
--------------  феррита и перлита 208
Ш

Шайля классификация 125 
Э

Эвтектика двойная 122
— нормальная 125
— разделенная 128
— тройная 163 
Эвтектоид 137, 148 
Элинвар 312



У Ч Е Б Н И К

Борис Григорьевич Ливш иц 

МЕТАЛЛОГРАФИЯ

Редактор издательства И. Д . Н и з о в ц е в а  
Художественный редактор А. А. Я к у б е н к о  
Технический редактор Г. Б. Ж  а р о в а 
Корректоры И. М. М а р т ы н о в а ,  В. М.  Г р и д н е в а

И Б № 3677

Сдано в набор 06.12.89. Подписано в печать 25.04.90. Т-06173. Формат бумаги 
60x90*/i6' Бумага книжно-журнальная. Гарнитура литературная. Печать вы­
сокая. Уел. печ. л. 21,0. Уел. кр.-отт. 21,0. Уч.-изд. л. 22,07. Тираж 12 500 экз. 
Заказ 2203. Цена 1 р. 20 к. Изд. № 1936.

Ордена Трудового Красного Знамени издательство «Металлургия» 119857, 
ГСП, Москва, Г-34, 2-й Обыденский пер., д. 14

Ленинградская типография № 4 ордена Трудового Красного Знамени Ленин­
градского объединения «Техническая книга» им. Евгении Соколовой Госу­
дарственного комитета СССР по печати. 191126, Ленинград, Социалистиче­
ская ул., 14.



В 1991 г. ИЗДАТЕЛЬСТВО «МЕТАЛЛУРГИЯ»
готовит к выпуску

АКШЕНЦЕВА А. П. Металлография коррозионностойких сталей и спла­
вов: Справ, изд.— М.: Металлургия, 1991 (III кв.).— 20 л.— ISBN 5-229-00792-3 
(в пер.): 1 р. 50 к. (№ 117).

Обобщены и систематизированы данные, полученные при металлографи­
ческих исследованиях микроструктуры, фазового состава, механических 
свойств и коррозионной стойкости в зависимости от режима термической об­
работки горячекатаного листового проката, коррозионностойких сталей и 
сплавов. Приведены их микроструктуры после различных нагревов. Рассмот­
рен характер коррозионного разрушения сварных соединений: коррозия «но­
жевого» типа, структурно-избирательная и межкристаллитная в зоне терми­
ческого влияния после испытания в азотной, серной и фосфорной кислотах. 
Рекомендованы режимы термической обработки, обеспечивающие высокую 
коррозионную стойкость сталей и их сварных соединений.

ГУБЕНКО С. И. Деформация неметаллических включений в стали.— М.:
Металлургия, 1991 (II кв.).— 15 л,— ISBN 5-229-00776-1 :3  р. (№ 99).

Рассмотрены атомное строение, виды, структура и свойства неметалличе­
ских включений в сталях как типичных представителей фаз внедрения. Пока­
зано их влияние на механические, технологические и эксплуатационные свой­
ства стали. Исследована деформируемость неметаллических включений раз­
личных типов при разных температурах обработки давлением. Описано влия­
ние включений на развитие динамической и статической рекристаллизации и 
формирование структуры деформированной стали.

ОРЛОВ А. Н., ПЕРЕВЕЗЕНЦЕВ В. Н„ РЫБИН В. В. Структура и свой­
ства границ зерен,— М.: Металлургия, 1991 (III кв.).— 20 л.—
ISBN 5-229-00780-Х (в пер.) : 4 р. 50 к. (№ 103).

Подробно изложены современные представления о структуре границ зе­
рен в поликристаллах — геометрическая теория, структурные дефекты, атом­
ная теория с учетом энергетических параметров, взаимодействие границ 
с примесными атомами и т. д. Рассмотрены механизмы, определяющие проч­
ностные и другие физические свойства поликристаллов, а также механизмы 
миграции и перестройки границ, зернограничного проскальзывания и охруп­
чивания (трещинообразования), сегрегации и диффузии примесей, представ­
ляющие значительный научный и практический интерес. Книга содержит ре­
зультаты оригинальных исследований авторов, а также новые данные совет­
ских и зарубежных исследований.

Структурный микроанализ. Опыт металлургов ГДР: Сб. науч. трудов. 
Пер. с нем.— М.: Металлургия, 1991 (IV кв.).— Юл.— Пер. изд.: ГДР, 1986— 
1987 гг.— ISBN 5-229-00818-0 : 2 р. (№ 104).

Представлены результаты актуальных исследований специалистов Фрай­
бергской горной академии, посвященные проблемам дифракционного анализа 
реальных поликристаллов с неоднородной структурой и покрытиями, оста­
точным напряжением в материалах, неоднородности строения, выполненные 
с помощью стохастической геометрии и других методов.


