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ВВЕДЕНИЕ 

Классическое металловедение и современное материаловедение 
основную часть своих усилий направляют на установление тех зави-
симостей, которые связывают конечные свойства (механические и 
функциональные) и работоспособность изделий машиностроения с 
технологией – условиями их формирования и составом металла, и в 
первую очередь – с особенностями процесса кристаллизации, что по-
зволяет мобилизовать накопленные знания для управления качеством 
изделий. Важным инструментом этого анализа, который освоило за 
последние десятилетия  современное материаловедение, является ап-
парат компьютерного моделирования физико-химических процессов 
при фазовых переходах, сделавший возможным появление и развитие 
«вычислительной термодинамики» как синтеза термодинамики и фи-
зической химии с компьютерными технологиями. Это научное на-
правление и ее новый инструментарий уже стали неотъемлемой ча-
стью исследований, проводимых в области создания новых сплавов и 
разработки технологии производства изделий из них. 

Независимо и одновременно с этим развитие математических мо-
делей различного физико-химического профиля в области выплавки 
металлов, их литья, сварки, термической и пластической обработки 
привело к созданию программных средств моделирования процессов 
формирования структуры и свойств металлических изделий при их 
изготовлении, т.е. к созданию основ «вычислительного материалове-
дения» как синтеза физики металлов, материаловедения и компью-
терных технологий. 

Предлагаемое учебное пособие предназначено для решения двух 
пионерных для материаловедения задач: 
 – ввести студента-металлурга в круг новых научных идей и помочь 

в освоении современного математического аппарата термодина-
мического моделирования фазовых превращений в многокомпо-
нентных промышленных сплавах; 
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 – ознакомить студента с приложениями вычислительной термоди-
намики при синтезе компьютерных моделей для решения много-
образных научно-технических и технологических задач современ-
ного материаловедения. 
Структура пособия отвечает программе учебной дисциплины 

«Вычислительная термодинамика в материаловедении», разработан-
ной в качестве дисциплины магистерской подготовки по направлениям 
«Металлургия» и «Материаловедение», и обобщающего опыт, накоп-
ленный в течение ряда лет (с 2002 г.) на кафедре «Физико-химия ли-
тейных сплавов и процессов» при изложении ряда разделов вычисли-
тельной термодинамики как дополнительных глав учебной дисципли-
ны «Теория литейных процессов». Чтение лекций сопровождалось 
соответствующим компьютерным практикумом с использованием ра-
нее разработанного программного комплекса «POLYTHERM» в соче-
тании с подготовленными учебно-методическими и научными публи-
кациями [1, 2]. 

При освоении данной учебной дисциплины важно, что она отно-
сится к числу общеметаллургических, т.е. ориентирована на исполь-
зование широким кругом студентов и специалистов различного про-
филя, в связи с чем реализует общеметодический подход к изложе-
нию постановки задач и выбору объектов исследования, а также 
содержит многочисленные примеры обработки результатов термоди-
намического моделирования для получения информации о ходе про-
цессов и ее использования при решении научно-технических и техно-
логических задач. Стиль изложения материала в пособии предполага-
ет возможность его многообразного использования в качестве: 
 – методического пособия для самостоятельного освоения научных 

основ термодинамического моделирования фазовых превращений 
при выполнении магистерских и кандидатских диссертационных 
работ и самостоятельной работe с различными программными 
комплексами (ThermoCalc, FactSage, Pandat, POLYTHERM и др.); 
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 – учебного пособия для ознакомления с проблематикой и методоло-
гией нового научного направления – вычислительной термодина-
мики – при изучении соответствующей дисциплины или родст-
венных специальных учебных дисциплин; 

 – пособия при выполнении учебно-вычислительного практикума в 
рамках преподавания или освоения дисциплины «Вычислительная 
термодинамика в материаловедении», а также углубленного изу-
чения учебной дисциплины «Физическая химия». 
Для успешного освоения дисциплины «Вычислительная термо-

динамика в материаловедении» необходимо, чтобы ему предшество-
вало изучение комплекса базовых дисциплин – материаловедения, 
физической химии и прикладной математики (разделы программиро-
вания и численного решения нелинейных уравнений), сочетание зна-
ний которых позволяет формировать методологию термодинамиче-
ского моделирования. 
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1. ТЕОРЕТИЧЕСКИЕ ОСНОВЫ 
ВЫЧИСЛИТЕЛЬНОЙ ТЕРМОДИНАМИКИ 

Важнейшей составной частью углубленных физико-химических 
исследований сплавов является количественный термодинамический 
анализ, для которого нужны сведения не только о термодинамических 
характеристиках индивидуальных веществ, но и о бинарных и более 
сложных системах, в том числе в расплавленном состоянии. Для прак-
тического использования наиболее удобно представление результатов 
экспериментов по определению термодинамических характеристик 
сплавов не отдельными значениями, а моделями различной структуры 
с применением эмпирических параметров. Исторически модели про-
шли эволюцию от наиболее простых (идеальный раствор) до значи-
тельно более сложных (субрегулярный раствор). В последние десяти-
летия усилиями международной группы ученых SGTE (Scientific Group 
Thermodata Europe), возглавляемой профессором М. Хиллертом, опи-
сана структура модели субрегулярного раствора, обработаны значи-
тельные объемы экспериментальной информации и получены количе-
ственные оценки параметров моделей для двойных, тройных и некото-
рых четверных металлических систем, находящих широкое 
применение в промышленности. Одной из особенностей модели явля-
ется ее универсальность: с ее помощью можно описать свойства фаз 
различной физико-химической природы, выделить и учесть вклад хи-
мического и магнитного упорядочения. Модель может быть легко 
обобщена для случая многокомпонентных сплавов. Описание свойств 
сплавов и их исследование на основе таких представлений, в том числе 
расчет диаграмм состояния многокомпонентных систем, получили об-
щепринятое обозначение CALPHAD-метода (CALculation of PHAse 
Diagrams). 
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1.1. ОПИСАНИЕ СВОЙСТВ ВЕЩЕСТВ И СПЛАВОВ 
1.1.1.  Простые вещества 

Металлургическое производство наиболее часто сталкивается с 
конденсированными средами (твердыми, жидкими), находящимися 
при постоянном давлении 1 атм. Поэтому состояние металлургиче-
ской системы в целом ряде случаев удобно характеризовать изобарно-
изотермическим потенциалом – мольной энергией Гиббса. Экспери-
ментальные данные о мольной энергии Гиббса ∆°Gi простого вещества i 
представляют в виде полинома 
 ∆°Gi = aоi + bоiT + cоiT lnT + Σ dniTn, (1.1) 
где aоi, bоi, cоi, dni – постоянные для данного вещества и определенного 
температурного интервала коэффициенты; показатели степени n обыч-
но выбирают равными 2, 3 и –1, Т – абсолютная температура, ноль сле-
ва от буквы G указывает, что величина относится к простому (чисто-
му) веществу. Поскольку абсолютное значение энергии Гиббса °Gi не 
определено, то рассчитывают относительную величину ∆°Gi, значение 
которой отсчитывают от энтальпии избранного стандартного состоя-
ния Hi

SER (SER – Stable Element Reference) для элемента i при 298,15 K, 
т.е. ∆°Gi = °Gi – Hi

SER. Далее знак ∆ опущен, под °Gi понимается отно-
сительная мольная энергия Гиббса. 

Для подавляющего числа химических элементов в различных алло-
тропных модификациях экспериментально определены коэффициенты в 
выражениях вида (1.1), оптимизированные значения которых приводят-
ся в литературе. Другие мольные термодинамические характеристики: 
энтропию °Si, энтальпию °Hi и теплоемкость при постоянном давлении 
°cpi – рассчитывают через коэффициенты выражения (1.1). 

Для ферромагнитных и антиферромагнитных материалов учиты-
вают вклад магнитного упорядочения mgGi в мольную энергию Гиббса 
в виде 
 mgGi = RT ln(β0+1) f (τ),  
где βо – средний магнитный момент на атом; f (τ) – функция относи-
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тельной температуры τ, которая зависит от типа кристаллической 
структуры: 
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где коэффициент р зависит от кристаллической структуры; для ОЦК 
р = 0,40, для других фаз р = 0,28. 

В Приложении приведены данные для некоторых фаз чистых же-
леза, углерода, кремния, хрома, никеля, алюминия и меди. 

1.1.2. Термодинамические модели растворов 
Термодинамические модели растворов для двухкомпонентной 

системы представляют наиболее простой случай. 
Идеальный раствор. Наиболее простой моделью, которой могут 

описываться свойства двойного сплава, является модель идеального 
раствора. Идеальным называют раствор, для компонентов которого 
при всех составах и температурах выполняется закон Рауля: 
 pi = pi°xi, (1.2) 
где pi – давление насыщенного пара компонента i над раствором, pi° – 
давление насыщенного пара компонента i над чистым компонентом при 
той же температуре, xi – мольная доля компонента i в растворе. Измене-
ние энергии Гиббса при образовании идеального двухкомпонентного 
раствора равно [3]: 
 ∆Gid = RT(x1lnx1+x2lnx2), (1.3) 
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где R – универсальная газовая постоянная, Т – абсолютная температу-
ра. Энтальпия образования идеального раствора равна нулю. 

Модель идеального раствора не требует эмпирических парамет-
ров. Однако экспериментальное исследование двойных сплавов пока-
зало, что очень небольшое их количество подчиняется соотношениям 
для идеальных растворов (в частности, сплавы Fe-Co, Fe-Cr, Fe-Ni 
близки к идеальным растворам), причем модель идеального раствора 
может использоваться в ряде случаев для получения информации о 
поведении системы в нулевом приближении. 

Для описания свойств реальных растворов используют различные 
модели, учитывающие их отклонения от идеальности. При этом вво-
дится понятие избыточной энергии Гиббса Gex, которая в сумме с (1.3) 
дает изменение энергии Гиббса при образовании реального раствора. 
Вместо понятия «мольная доля» хi для компонента i реального раство-
ра вводится понятие «активности» ai, связанной с мольной долей ком-
понента соотношением: 
 ai = γi xi, (1.4) 
где γi – коэффициент активности. Активность также связана с относи-
тельной парциальной энергией Гиббса компонента iG : 

 





=

RT
Ga i

i exp . (1.5) 

Во многих реальных металлургических системах в жидкой металли-
ческой фазе один из компонентов содержится в преобладающем количе-
стве, а растворенных веществ несколько. Влияние компонентов на актив-
ность друг друга в разбавленном растворе учитывается с помощью пара-
метров взаимодействия. 

Разбавленный раствор. Аппарат параметров взаимодействия был 
предложен Вагнером. Основу метода составляет разложение соответст-
вующей избыточной термодинамической функции (Gi

ex
 , Hi или Si

ex) в ряд 
Тейлора около точки, соответствующей чистому растворителю. В боль-
шинстве случаев ограничиваются членами ряда нулевой и первой степе-
ни. Для более точных расчетов в формулы вводят члены второй степени. 
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Остальными членами ряда пренебрегают. Если за стандартное состояние 
принимают чистый компонент i, то для логарифма коэффициента актив-
ности lnγi = Gi

ex/RT получают: 

 .lnln ,20
2222

xxxx kj
kj

ij
j
ij

j
iii

n

k

n

j
kj

n

j

n

j
ρ∑∑+ρ+ε+γ=γ

==
<

==
∑∑  (1.6) 

Величина εi
j характеризует влияние растворенного вещества j на 

коэффициент активности также растворенного вещества i. 
Ограничения в применении этого метода связаны с тем, что экс-

периментально определены параметры взаимодействия компонентов 
практически только в железе и никеле, причем в подавляющем боль-
шинстве случаев только параметры взаимодействия первого порядка; 
для небольшого числа компонентов есть информация о температур-
ной зависимости параметров взаимодействия. Параметры взаимодей-
ствия отражают влияние только одного компонента, что не позволяет 
их непосредственно применять при расчетах диаграмм состояния. 
Метод дает надежную информацию об активности растворенного 
компонента в ограниченной области его концентрации. Также необ-
ходимо отметить, что сами значения параметров взаимодействия, 
приводимые в литературе с конца 40-х до конца 80-х годов XX века, 
для одних и тех же систем имеют разброс более ±50 %. В частности, 
для системы Fe-C при 1600 °С есть данные lnγ°C = –0,53; εC

C = 11,2; 
ρC

C = –5,6 (1970 г.), и lnγ°C = –0,562; εC
C = 7,84; ρC

C = 10,88 (1990 г.), 
т.е отличия достигают по модулю 35…65 %, а ρC

C отличаются знаком. 
Более того, исследования показали, что хронологически не происхо-
дит сходимости данных к некоторому значению. 

Следовательно, аппарат параметров взаимодействия Вагнера не 
может быть применен для описания поведения компонентов сплава в 
широком температурно-концентрационном интервале. 

Регулярный раствор. Для определенной группы растворов с 
небольшим отклонением от идеального поведения можно принять, что 
изменение парциальной мольной энтропии каждого из компонентов 
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при его переходе в раствор данного состава равно этой же величине 
для идеального раствора, а теплота смешения  
 γ=+=γ+= ln,lnlnlnln RTHxRTHRTxRTaRT iiiiiii  (1.7) 

является единственной причиной отклонений от идеальности. Такие 
растворы по предложению Гильдебранда называют регулярными. 
Концепция регулярных растворов благодаря существенному расши-
рению расчетных возможностей получила довольно широкое распро-
странение для металлических, солевых и оксидных расплавов [3]. Ко-
эффициенты активности компонентов ряда сплавов удовлетворитель-
но подчиняются соотношениям регулярных растворов. 

Анализ данных, представленных в литературе, позволяют сделать 
вывод о том, что на основе моделей идеальных, регулярных и атер-
мальных [3] растворов не могут быть описаны термодинамические 
свойства систем с сильным взаимодействием между компонентами. 
Такими системами являются, в частности, системы Fe-C и Fe-Si. Они 
характеризуются значительной энтальпией смешения, а существенное 
различие свойств компонентов растворов приводит к тому, что обра-
зование некоторых пар частиц является предпочтительным, т.е. сис-
тема оказывается более упорядоченной, чем идеальная. Следователь-
но, избыточные термодинамические характеристики для таких систем 
могут быть получены только на основе экспериментальных данных, 
которые представляют в виде температурно-концентрационных рядов 
при ненулевых значениях энтальпии или энтропии смешения сплавов. 
Такие описания принято называть моделью субрегулярного раствора 
(раздел 1.1.4). 

1.1.3. Расчет избыточных термодинамических функций 
многокомпонентной системы по данным о бинарных 

системах 
Термодинамические свойства растворов описывают с помощью 

полиномиальных функций различных типов. Тройные и более слож-
ные системы характеризуют путем усреднения свойств граничных 
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бинарных систем с использованием различных схем суммирования. 
Параметры взаимодействия, специфичные для многокомпонентных 
систем, могут быть выведены из достаточно точных эксперименталь-
ных данных. 

Для большинства многокомпонентных систем избыточные харак-
теристики образования растворов могут быть удовлетворительно вос-
произведены при помощи эмпирических уравнений, оперирующих сте-
пенными рядами или геометрически взвешенными суммами параметров 
граничных бинарных систем, для которых имеется больше опытной 
информации. Преимущество этих аналитических уравнений состоит в 
том, что они используют одни и те же выражения для описания харак-
теристик смешения многокомпонентных систем и позволяют обойтись 
без явного решения систем нелинейных уравнений. Однако если прихо-
дится учитывать члены высокого порядка, то их введение не всегда 
имеет надежное теоретическое обоснование. 

Выведено несколько типов уравнений, основывающихся на «гео-
метрическом» принципе суммирования параметров смешения бинар-
ных систем (рис. 1.1). 

j k 

i i 

j jk k 

б) в)i а) 

 
Рис. 1.1. Графическая иллюстрация к методам Колера (а), Колине (б), 
Муггиану (в) суммирования параметров смешения бинарных систем 

Методы Колера, Колине и Муггиану симметричны по компонен-
там. Они не приводят к одинаковым результатам для тройных систем. 
Если избыточные характеристики смешения бинарных систем описы-
вают с помощью модели субрегулярных растворов, то методы Колине 
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и Муггиану дают одинаковые результаты. Если значения, рассчитан-
ные по какому-то уравнению, отличаются от экспериментальных дан-
ных, то эта разность может быть представлена степенными рядами, ко-
эффициенты которых рассчитывают методами оптимизации. 

Метод Редлиха-Кистера требует аналитического представления 
исходных данных. Для исходных граничных двойных систем, напри-
мер для системы i-j, зависимость exG от состава должна быть пред-
ставлена в следующем виде:  

 .)( ])([ 2
,

21
,

0
, K++−+= −xxJxxJJxxG jijijijijiji

ex  (1.8) 

Здесь rJi,j – коэффициенты, определяемые из экспериментальных данных. 

Для тройной системы i-j-k 
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 (1.9) 

Коэффициенты rJi,j в уравнении (1.9) относятся к соответствующим 
двойным системам; rJi,j,k определяют по экспериментальным данным для 
тройной системы. По данным [3] для жидких металлических систем впол-
не достаточно учитывать первые три слагаемые в уравнении (1.9), коэф-
фициенты, характеризующие тройные системы, определять нет необхо-
димости. Для более сложных многокомпонентных систем выражение для 
мольной избыточной энергии Гиббса может быть получено по аналогии с 
(1.9) при учете влияния параметров двойных и тройных систем. 

1.1.4.  Многокомпонентные фазы 
Ниже представлены модели, применяемые для аппроксимации 

полной энергии Гиббса фаз различной природы в многокомпонентной 
системе: растворов замещения и внедрения, фаз постоянного состава, 
которые используют для представления термодинамических параметров 
стабильных и метастабильных фаз системы Fe-C: расплава (l), феррита 
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(α, δ), аустенита (γ), графита (g), цементита (с). 
Раствор замещения. В большинстве многокомпонентных систем 

жидкие, а также твердые фазы рассматривают как растворы замещения, 
где атомы химических элементов расположены в одной подрешетке. 
Экспериментальные данные о свойствах такого раствора (активность 
компонентов, парциальные и интегральные термодинамические величи-
ны, равновесные составы фаз) подвергают строгому отбору, оптимизи-
руют и результат представляют в виде выражения для полной мольной 
энергии Гиббса Gϕ раствора замещения ϕ  

 GGGxG exid
K

i
ii ϕϕ

=

ϕϕ ++°= ∑
1

, (1.10) 

где xi – атомная доля компонента i в сплаве, °Gi
ϕ – энергия Гиббса 

чистого компонента i в модификации ϕ в гипотетическом немагнит-
ном состоянии, idGϕ – идеальная компонента энергии смешения, exGϕ – 
избыточная энергия Гиббса, учитывающая взаимодействие между 
компонентами сплава. Физический смысл такой модели состоит в 
следующем: раствор замещения представляют в виде равномерной 
смеси атомов компонентов; первое слагаемое (1.10) включает энер-
гию Гиббса системы, состоящей из компонентов, взятых в таких же 
количествах, что и в растворе, но не смешанных друг с другом; вто-
рое – уменьшение энергии Гиббса за счет конфигурационного вклада 
энтропии при перемешивании без учета взаимодействия компонентов, 
которое учитывает третье слагаемое. В модели при необходимости 
учитывают вклад магнитной составляющей в энергию Гиббса фазы.  

Идеальная составляющая энергии Гиббса равна изменению эн-
тропии при образовании идеальной K-компонентной смеси, умно-
женному на температуру: 

 ∑
=

ϕ =
K

i
ii

id
xxRTG

1
ln .  

Избыточная энергия Гиббса exGϕ представляется полиномом Ред-
лиха-Кистера-Муггиану в виде 
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где Ji,j – параметры взаимодействия между компонентами i и j, r – номер 
параметра взаимодействия.  

Зависимость параметров rJi,j от температуры описывают функцией 
 rJi,j = rAi,j + rBi,j T, (1.12) 

где rАi,j и rВi,j – постоянные коэффициенты для параметра взаимодействия r. 
Раствор внедрения. При растворении углерода C в матрице желе-

за Fe его атомы занимают часть свободных октаэдрических и тетраэд-
рических пустот, деформируя решетку Fe. Аналогичным образом 
размещаются в твердых растворах на основе Fe атомы азота N и дру-
гих элементов с малым атомным радиусом. По этой причине рассмат-
ривают такой твердый раствор как состоящий из двух подрешеток 
(замещения и внедрения), элементы которых взаимодействуют между 
собой внутри одной подрешетки и между разными подрешетками. В 
качестве элемента внедрения в дальнейшем рассматривается только 
углерод. 

Особенности такого описания следующие. 
1. «Формульную» единицу твердого раствора записывают в виде 

(Fe)a(C,va)b, где va обозначает пустоту, не занятую атомом C, т.е. вакан-
сию. Таким образом, в систему включается еще один компонент – вакан-
сии, расположенные в подрешетке внедрения. В подрешетке замещения 
вакансий нет. Индексы а и b показывают соотношение числа узлов в 
подрешетках. Так, в ГЦК твердом растворе на один узел подрешетки за-
мещения приходится одна пора, т.е. позиция в подрешетке внедрения; 
для такого раствора а = b = 1. Для ОЦК твердого раствора на один узел 
подрешетки замещения приходится три поры, поэтому а = 1 и b = 3. Та-
ким образом, компонентами раствора являются атомы введенных в него 
химических элементов и вакансии в подрешетке внедрения. 

2. Для аппроксимации энергии Гиббса фазы атомные доли компо-
нентов xi заменяют на доли узлов yi, занятых этими компонентами в 
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его подрешетке. Соотношение между этими величинами для случая 
размещения в подрешетке внедрения только атомов C следующее 

 1
1 C

)1( =
−

=
x

xyi
i , 

x
x

b
a

y
−

=
1 C

C)2(
C , yy −= 1 )2(

C
)2(

va .  

Надстрочными индексами (1) или (2) обозначены подрешетки за-
мещения и внедрения соответственно.  

3. Модель позволяет учесть вклад в энергию Гиббса магнитного 
упорядочения. 

Подрешеточная модель для твердых растворов внедрения на осно-
ве железа на моль соединения (Fe, Si, Cr, ...)a(va, C, N, ...)b имеет вид: 
 ,]lnln[ 2211

:
21 GGyybyyaRTGyyG m

mg
m

ex
j jji iij i

h
jijim ++++°= ∑∑∑∑  (1.13) 

где ∏+∏= ∑∑ j
NCvaiiji j

jCrSiFejim
ex
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21  – избыточ-

ная энергия Гиббса, описывающая взаимодействие между компонентами 
сплава. 

Для пересчета значения энергии Гиббса на моль сплава она ум-
ножается на (1 – хС). Подробно вопрос о выражении значений термо-
динамических функций в расчете на моль сплава и моль соединения 
рассмотрен в [3]. 

Концентрационная зависимость параметра взаимодействия дается 
выражениями 
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Число r параметров взаимодействия для каждой пары компонен-
тов выбирают на основе анализа экспериментальных данных. Темпе-
ратурную зависимость параметров rJ дает выражение (1.12).  

Графит и цементит. При моделировании фазовых равновесий в 
системе Fe-C принимают, что графит является фазой, состоящей только 
из атомов C, и другие элементы в нем не растворяются [4]. Энергия Гиб-
бса чистого графита зависит, таким образом, только от температуры: 



 19

 
.102,110643,22562600

10723,4ln3,2473,17017369
310281

24

TTT

TTTTGg

−−−

−

⋅+⋅−+

+⋅−−+−=°
 (1.14) 

При описании энергии Гиббса цементита его представляют состоя-
щим из двух подрешеток: металлической и углеродной. Первая из них 
полностью заполнена атомами металлов (Fe и легирующих элементов Cr, 
Mn, Ni и т.д.), а вторая – атомами C. Тогда формулу цементита записы-
вают в виде (Мe)3(C)1.  

Энергия Гиббса цементита вычисляется по формуле (1.13) с уче-
том того, что y )2(

C =1, y )2(
va =0, a=3, b=1. Зависимость параметра Gñ

i C:  от 
температуры дает выражение вида (1.1). Значение энергии Гиббса рас-
считывают таким образом на моль соединения. Для пересчета на моль 
сплава ее делят на 4 (на сумму стехиометрических коэффициентов). 

В Приложении приведены данные для расчета энергии Гиббса 
двухкомпонентных систем Fe-C, Fe-Si, Fe-Cr, Fe-Ni, Al-Si, Al-Cu. 

1.2. ТЕРМОДИНАМИЧЕСКИЙ РАСЧЕТ ФАЗОВЫХ 
РАВНОВЕСИЙ  

1.2.1.  Химический потенциал и условия равновесия 
в многокомпонентной гетерогенной системе 

Функцией состояния системы при изобарно-изотермических ус-
ловиях является энергия Гиббса G. Этот потенциал системы при по-
стоянных температуре и давлении уменьшается при неравновесных 
процессах и остается постоянным при равновесных условиях. Во всех 
фазах равновесной гетерогенной системы температура и давление 
одинаковы, и химические потенциалы каждого компонента i во всех 
Ф-фазах равны: 

  µ==µ=µ )Φ()2()1(
iii K .  (1.15) 

На основании равенств (1.15) можно составлять независимые 
уравнения, так как химический потенциал одного и того же компо-
нента в различных фазах описывается различными функциями кон-
центраций и температуры. Поэтому при описании всех фазовых рав-
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новесий в качестве независимых переменных принимают температу-
ру и концентрацию элементов (кроме основы сплава) в рассматривае-
мых фазах. 

Геометрически условие (1.15) для двухкомпонентной системы 
означает, что найдено положение общей касательной к кривым, опи-
сывающим энергии Гиббса фаз. Если при заданной температуре най-
дено положение такой касательной, то точки касания этой прямой к 
кривым энергий Гиббса определяют состав фаз, находящихся в рав-
новесии. 

В K-компонентной системе для нахождения решения системы 
уравнений (1.15) требуется отыскать положение гиперплоскости, кото-
рая касается поверхностей, описывающих энергии Гиббса фаз в K-
мерном пространстве. Однако вопрос отыскания химического потен-
циала компонента в многокомпонентной системе не является триви-
альным. При использовании сложных моделей для представления тем-
пературно-концентрационной зависимости энергии Гиббса (1.10) он 
может быть решен только численно. 

Ниже вывод расчетных формул приведен полностью, так как он 
отсутствует в классических учебниках по физической химии, в кото-
рых системы с числом компонентов более трех не рассматриваются. 

Вывод соотношения для расчета химических потенциалов компо-
нентов в фазах многокомпонентной системы начинают с общего соот-
ношения для энергии Гиббса G фазы: 

 ∑
=

µ=
K

i
iixG

1
. (1.16) 

Определение полного дифференциала от G, согласно уравнению 
(1.16), дает 

 ∑ ∑
= =

µ+µ=
K

i

K

i
iiii dxdxdG

1 1
. (1.17) 

Используя уравнение Гиббса–Дюгема, получают 
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 ∑
=

=µ
K

i
ii dx

1
0 (1.18)  

при постоянных T и p. Уравнение (1.17) с учетом (1.18) приобретает 
вид 

 ∑
=

µ=
K

i
ii dxdG

1
. (1.19) 

Для получения связи между µi и G в выражении (1.19) выбирают 
x2, x3, ..., xK в качестве независимых переменных и переписывают 
(1.19) в виде 

 ∑
=

µ+µ=
K

i
ii dxdxdG

2
11 . (1.20) 

Из закона сохранения массы вещества следует: 

 1
1

=∑
=

K

i
ix ; (1.21) 

откуда 

 ∑
=

−=
K

i
ixx

2
1 1  (1.22) 

и 

 ∑
=

−=
K

i
idxdx

2
1 . (1.23) 

Подстановка выражения (1.23) в формулу (1.20) дает 

 ( )∑∑ ∑
== =

µ−µ=µ+µ−=
K

i
ii

K

i

K

i
iii dxdxdxdG

2
1

2 2
1 . (1.24) 

Поскольку переменные хi (i = 2, 3, ..., K) независимы друг от дру-
га, из выражения (1.24) следует 

 
x
G

ii ∂
∂=µ−µ 1  или 

xi
G

i ∂
∂+µ=µ 1        ( i = 2, 3, ..., K ). (1.25) 

 Подстановка выражения (1.25) в (1.16) дает 
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 ∑
= ∂

∂−=µ
K

i i
i x

GxG
2

1 ,  
xi
G

x
GxG

K

i i
ii ∂

∂+
∂
∂−=µ ∑

=2
. (1.26) 

При K = 2 и 3 получаются известные соотношения [3]. 
Совместное использование модели субрегулярных растворов 

(1.10) с набором эмпирических параметров, выражений для расчета 
химического потенциала (1.26) и условий равновесия (1.15) позволяет 
от теоретических выкладок перейти к практическим расчетам состава 
фаз, находящихся в равновесии при заданной температуре. Причем 
привлечение специальных программных средств термодинамического 
анализа (ThermoCalc, ChemSage, FactSage и др.) не является обяза-
тельным. В случае двухкомпонентной системы достаточно эффектив-
но эту задачу можно решить с помощью электронных таблиц (MS 
Excel и др.) или математических пакетов (MathCAD и др.). 

1.2.2. Равновесие двух фаз переменного состава 
Расчет равновесия между фазами переменного состава в K-

компонентной системе представлен ниже на примере вычисления тем-
пературно-концентрационных границ области сосуществования жидко-
сти (l) и аустенита (γ) в четырехкомпонентной системе Fe-C-Si-Cr. Так-
же более подробно рассмотрена структура выражений (1.10) и (1.13). 

Для описания равновесия аустенита с жидкостью требуется знать 
покомпонентный состав сосуществующих фаз xi

l, xi
γ и температуру их  

равновесия Т, т.е. значения семи независимых переменных. Состав фаз 
по содержанию железа определяют на основании закона сохранения мас-
сы вещества (1.21). Функция (1.10), описывающая энергию Гиббса жид-
кости, приобретает для системы Fe-C-Si-Cr следующий вид:  
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Функция (1.13), описывающая энергию Гиббса аустенита Gγ, при-
мет вид 
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 (1.28) 

При расчете энергии Гиббса аустенита вклад магнитного упорядо-
чения не учитывают в силу его пренебрежимой малости. Для аустенита  
а = b = 1. Численные значения термодинамических параметров модели 
даны в литературе. 

Расчет химических потенциалов основы – Fe и других компонен-
тов в фазе ϕ выполняют по формулам (1.25) и (1.26): 

 ∑
=

ϕ
ϕϕ

∂
∂−=µ

K

i i
iFe x

GxG
2

,    
x

G
i

Fei
∂
∂+µ=µ

ϕ
ϕϕ    (i = 2,3,4). (1.29) 

Из условий равновесия (1.15) для области l + γ получают систему  
уравнений 
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 (1.30) 

Ее решение позволяет определить только четыре независимые 
переменные, а значение трех других может быть выбрано произволь-
но (из области допустимых значений переменных). Так, может быть 
задан состав жидкости (xl

С, xl
Si, xl

Cr), а равновесная температура и со-
став аустенита получены решением (1.30). 

Система (1.30) является нелинейной и может быть решена только 
методами оптимизации. Их применение приводит к большим затра-
там машинного времени для расчета. Однако метод решения системы 
(1.30) можно выбрать любой.  

Ниже для полноты изложения приведены разностные уравнения 
и алгоритм расчета для метода линеаризация невязок между правыми и 
левыми частями уравнений. 

Систему (1.30) представляют в виде 
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Полный дифференциал невязок Fr записывают через неизвестные 
переменные и систему (1.31) представляют в виде  
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При стремлении значений переменных к искомым функции Fr 
стремятся к нулю. При заданных составе жидкой фазы xi

l (i = C, Si, Cr) 
и приближенных значениях xi

γ(0) и Т(0)  решение системы (1.31) дает 
невязки ∆Т и ∆xi

γ для уточнения значений искомых величин на (k + 1)-м 
шаге расчета: 
 ., )(,)1(,)()1( xxxTTT i

k
i

k
i

kk ∆−=∆−= γγ+γ+  (1.33) 
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Экспериментальным путем при проведении серии расчетов уста-
новлено, что при корректном задании начального приближения зна-
чений температуры и состава аустенита описанная процедура сходит-
ся и уточнение этих значений производится до достижения поправка-
ми ∆Т и ∆xi

γ наперед заданных малых значений eT и ex. Однако вопрос 
выбора начальных приближений требует дополнительного исследо-
вания с привлечением необходимых математических процедур. 

Для выбора оптимальных значений ei (eT = ex) проведена серия рас-
четов для разных значений ei от 10–1 до 10–7. Установлено, что в качестве 
оптимального значения ei следует выбирать 10–5. 

Решение системы линейных уравнений (1.32) на каждой итерации 
можно выполнить методом Гаусса с выбором ведущего элемента.  

На рис. 1.1 представлен алгоритм расчета термодинамического 
равновесия жидкости и аустенита в системе Fe-C-Si-Cr. Алгоритм 
включает девять этапов. В блоках 2 и 3 производят ввод состава жидко-
го сплава, для которого будут определены температура ликвидуса и 
равновесная концентрация компонентов в аустените, начальные значе-
ния состава аустенита и температуры ликвидуса, необходимые для вы-
полнения первого шага расчета, а также значения поправок, при дости-
жении которых вычислительный процесс останавливается. Задание этих 
значений достаточно малыми дает возможность получить концентрации 
и температуры с требуемой степенью вычислительной точности.  

Заданные концентрации и температура позволяют вычислять 
значения невязок в формуле (1.32) по известным химическим потен-
циалам (1.29), которые в свою очередь рассчитываются с использова-
нием энергий Гиббса фаз (формулы (1.27) и (1.28)). Расчет производ-
ных по концентрации компонента i от энергий Гиббса Gϕ фазы ϕ про-
водят по симметричной центральной схеме (для получения более 
точного значения производной) 

 ( ) ( )
h

hxTGhxTG
x
G

x

xixi

i 2
,, −−+

=
∂

∂ ϕϕϕϕ

ϕ

ϕ
, (1.34) 
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Рис. 1.1. Алгоритм расчета термодинамического 

равновесия жидкости и аустенита в системе Fe-C-Si-Cr 
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где hx – малый шаг сетки по концентрации; чем меньше выбран этот 
шаг, тем точнее получается значение производной.  

Вычисление производных от рассчитанных невязок Fr по методу, 
аналогичному (1.34), и формирование матрицы системы линейных 
уравнений (1.32) проводят в блоке 4 алгоритма.  

В следующем блоке алгоритма реализуется метод Гаусса с выбором 
ведущего элемента для определения неизвестных поправок в уравнении 
(1.32). Решения системы, полученные на этом этапе, сравнивают в блоке 6 
алгоритма со значением требуемой погрешности расчета температуры еТ и 
концентрации ех.  

Если необходимая точность расчета не достигнута, то производят 
корректировку значения температуры и концентрации в соответствии 
с (1.33) и выполнение блоков 4 – 6 повторяют. 

При достижении необходимой точности вычисления результата, т.е. 
при выполнении условия блока 6, в блоке 8 результаты расчета выводят 
на печать. 

1.2.3.  Равновесие фаз переменного и постоянного 
состава 

Равновесие с участием графита. Расчет равновесия фазы постоян-
ного состава с фазой переменного состава в K-компонентной системе 
выполнен на примере определения температурно-концентрационных 
границ области сосуществования жидкости (l) и графита (g) в четы-
рехкомпонентной системе Fe-C-Si-Cr. 

Для описания равновесия графита с жидкостью требуется знать со-
став жидкости по всем компонентам xi

l и равновесную температуру Т, т.е. 
значения четырех независимых переменных. Состав графита, как фазы 
постоянного состава, известен: 

1C =xg , 0=xg
i , (i = Si, Cr) 

и, следовательно, дополнительного определения не требует. 
Состав фаз по железу определяют на основании закона сохране-

ния массы вещества (1.21). Функция, описывающая энергию Гиббса 
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жидкости для системы Fe-C-Si-Cr, имеет вид (1.27). Энергия Гиббса 
чистого графита задается температурным рядом (1.14). 

Геометрический смысл условия химического равновесия между 
жидкостью и графитом для системы Fe-C показан на рис. 1.2: требуется 
отыскать такое положение касательной (плоскости) к кривой (поверх-
ности), задающей энергию Гиббса жидкости, при котором она (след по-
верхности) проходит через точку, определяющую значение энергии 
Гиббса графита (в скобках указаны названия геометрических образов 
для K-компонентной системы). 

 

Gl
°GgG

xС0 xC
l 

µl
Fe

µC
l=°Gg 

 
Рис. 1.2. Геометрическая интерпретация условия  

химического равновесия между жидкостью  
и графитом в системе Fe-C 

Поскольку все компоненты сплава не растворяются в графите, то 
его энергия Гиббса при их добавлении в раствор не изменяется, по-
этому для любой системы условие равновесия жидкости и графита 
имеет вид 

 Ggl °=µC .  (1.35) 

Расчет химического потенциала углерода выполняют по формуле (1.29). 
Для расчета фазовых границ области сосуществования графита с 

жидкостью требуется решить уравнение (1.35), причем для описания 
такого фазового равновесия в системе Fe-C-Si-Cr необходимы значения 
четырех независимых переменных. Значение одной из них определяет 
уравнение (1.35) при заданных трех других. Например, при задании со-
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става жидкости определяется равновесная температура ликвидуса. 
Решение уравнения (1.35) получают любым известным методом. 
Равновесие фаз с цементитом. Отдельное рассмотрение таких рав-

новесий вызвано тем, что цементит в системе Fe-C имеет относительно 
сложный химический состав Fe3C, а это требует особой записи условия 
равновесия других фаз с цементитом. Более того, при усложнении соста-
ва многокомпонентной системы растворение некоторых химических 
элементов в цементите приводит к необходимости рассматривать его как 
фазу постоянного состава по углероду и переменного по растворенным в 
нем другим компонентам. 

Из простейших геометрических соображений получим условие 
равновесия фазы переменного состава ϕ с цементитом в бинарной сис-
теме Fe-C. Оно означает, что касательная к кривой, описывающей энер-
гию Гиббса фазы ϕ, должна проходить через точку, отвечающую энер-
гии Гиббса цементита при составе xC = 0,25. Графически это условие 
представлено на рис. 1.3. Энергия Гиббса цементита должна быть опре-
делена в расчете на моль сплава. 

 

0 xС0,25 

G Gϕ 

µϕ
Fe

µϕ
C 

°Gc 

xϕ
C  

Рис. 1.3. Геометрическая интерпретация условия  
химического равновесия между фазой переменного  

состава ϕ и цементитом в системе Fe-C 

Уравнение касательной прямой к кривой, описывающей энергию 
Гиббса фазы ϕ, находим в виде  
 G = k1xC + b1.  (1.36) 
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Значение коэффициента k1 определяется значением производной  
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а параметра b1 – длиной отрезка, отсекаемого касательной на оси G, 
т.е.  
 ( )µ= ϕ

ϕFe1
Cx

b .  (1.38) 

При подстановке (1.37) и (1.38) в (1.36) получено 

 ( )µ+
∂

∂
= ϕ

ϕ

ϕ
ϕ









FeC
C C

C
x

x
x

x

G
G . (1.39) 

Далее используют условие прохождения касательной, описывае-
мой уравнением (1.39), через точку (0,25; °Gc): 
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Первые два слагаемых правой части  этого выражения  представ-
ляют собой значение химического потенциала углерода в фазе ϕ, вы-
численное в точке xφC, тогда 

( ) ( )µ+µ=° ϕϕ
ϕϕ FeC CC

34
xxGñ . 

Таким образом, условие равновесия между фазой ϕ переменного 
состава и цементитом бинарной системы Fe-C выглядит следующим 
образом: 
 µ+µ=° ϕϕ

CFe34 Gñ . (1.40) 

В системе Fe-C цементит рассматривается как фаза постоянного со-
става. Такое же условие равновесия используют при рассмотрении рав-
новесия фаз в системе, где другие компоненты (Si, Cu, P и др.) не раство-
ряются в цементите, т.е. он остается стехиометрическим соединением. 

Описание равновесия фазы ϕ с цементитом стехиометрического 
состава в K-компонентной системе требует знания n независимых пе-
ременных (покомпонентный состав фазы ϕ и равновесная температу-
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ра). Состав цементита известен: 
xсC = 0,25, xсFe = 0,75. 

 Задание состава фазы ϕ позволяет определить равновесную темпера-
туру. Решение уравнения (1.40) производят любым известным методом. 

Более сложен расчет фазовых равновесий с участием цементита, в 
котором часть атомов Fe замещена атомами другого элемента, например, 
Cr: (Fe,Cr)3C. Цементит формально рассматривают как фазу, состоящую 
из смеси карбидов: реального Fe3C и гипотетического Cr3C. В реальной 
системе Cr-C образуются карбиды Cr23C6, Cr7C3, Cr3C2, а Cr3C не сущест-
вует [5]. По аналогии с термодинамическим описанием систем на базе 
чистых элементов описывают свойства сложного цементита на базе ком-
понентов Fe3C и Cr3C, используя понятие химического потенциала Fe3C 
и Cr3C в цементите [6]. Графически это представлено на рис. 1.4. 

Тогда химические потенциалы Fe3C и Cr3C в цементите опреде-
ляют по формулам, аналогичным (1.29): 
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где yy )1(
CrCCr3

≡  – мольная доля Cr3C в цементите или Cr в металличе-

ской подрешетке цементита. Энергия Гиббса цементита должна быть 
выражена в расчете на моль сплава. 
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Рис. 1.4. Графическое представление энергии Гиббса  

цементита (Fe,Cr)3C в псевдобинарном сечении 
диаграммы Fe-C-Cr по линии Fe3C – Cr3C 
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Геометрическим условием равновесия легированного цементита с 
фазой переменного состава ϕ является нахождение касательной к кри-
вой энергии Гиббса цементита в плоскости, касательной к поверхности, 
описывающей энергию Гиббса фазы ϕ. Алгебраически это означает, что 
при равновесии фазы ϕ со сложным цементитом выполняются следую-
щие условия: 
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  (1.41) 

Для описания равновесия фазы ϕ с цементитом переменного со-
става требуются значения четырех независимых переменных (в трех-
компонентной системе, например,  Fe-C-Cr): состав фазы ϕ по C и Cr, 
состав цементита по Cr (xсCr = 0,75yсCr,  хсС = 0,25) и температура. Для 
их определения имеются два уравнения, следовательно, две другие 
переменные можно задавать произвольно в области их допустимых 
значений. Так, задавая состав фазы ϕ, определяют состав цементита 
по Cr и равновесную температуру, при которой фазы такого состава 
находятся в равновесии. Решение системы (1.41) можно выполнить 
методом, описанным в разделе 1.2.2. 

Возможна другая запись условия равновесия (1.41) фазы пере-
менного состава с цементитом при применении понятия «химический 
потенциал соединения»: 
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1.2.4.  Многофазные равновесия в многокомпонентной 
системе 

Двухкомпонентные системы. В бинарной системе Fe-C экспери-
ментально обнаружены следующие нонвариантные превращения с 
участием трех фаз: 1) перитектическое: l + δ  γ; 2) эвтектическое: 
l  γ + g или l  γ + c; 3) эвтектоидное: γ  α + g или γ  α + c. 

Расчет равновесия между тремя фазами переменного состава в 
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двухкомпонентной системе Fe-C представлен на примере вычисления 
температуры и концентраций фаз, находящихся в равновесии при пери-
тектическом превращении. Число степеней свободы С такой реакции, 
вычисленное по правилу фаз Гиббса при условии постоянства давления  
 С = K – Ф + 1, (1.43) 
где Ф – число фаз в системе, равно нулю. Следовательно, для  расчета 
такого фазового равновесия не требуется задание состава какой-либо 
из сосуществующих фаз xl

C, xγ
C, xα

C или равновесной температуры Т. 
Функция, описывающая энергию Гиббса жидкости для системы Fe-C, 
представляется формулой (1.10), для аустенита  и феррита – (1.13). 

Условия равновесия (1.15) для перитектической реакции имеют вид 
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Решение этой системы уравнений позволяет определить значения 
всех четырех независимых переменных.  Для решения системы (1.44) 
можно использовать метод, описанный в разделе 1.2.2. 

Трехкомпонентные системы. В трехкомпонентных системах трех-
фазные равновесия являются моновариантными, так как число степеней 
свободы С = 3 – 3 + 1 = 1. Следовательно, для их расчета требуется за-
дание значения одной независимой переменной. Например, задав зна-
чение концентрации кремния в жидкости xl

Si, рассчитывают другие не-
зависимые переменные (состав жидкости xl

C и аустенита xi
γ и темпера-

туру Т), описывающие трехфазную стабильную эвтектику в системе 
Fe-C-Si, используя соответствующие условия равновесия  
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Систему уравнений (1.45) можно решить методом, описанным в 
разделе 1.2.2. 

Подходы, описанные выше, предполагают в ряде случаев задание со-
става фазы (полного или по некоторым компонентам). При моделирова-
нии затвердевания сплавов с числом компонентов более трех это приво-
дит к неразрешимым трудностям, т.к. для его реализации необходимо по-
лучать составы равновесных фаз по температуре и составу сплава. 
Поэтому названные подходы обеспечивают моделирование поведения 
только двух- и трехкомпонентных сплавов. 

Рассмотрим подробно особенности расчета равновесий с разным 
числом степеней свободы в многокомпонентной системе. 

Нонвариантные равновесия. Число степеней свободы для такого 
равновесия в соответствии с (1.43) С = K – Ф + 1 = 0. Таким образом, 
нонвариантные равновесия реализуются в случае, когда число фаз на 
единицу превышает число компонентов системы. Следовательно, к та-
ким равновесиям относятся трехфазные равновесия в двухкомпонент-
ной системе, четырехфазные равновесия в трехкомпонентной системе 
и т.д. Составы всех фаз и температура определяются из условий хими-
ческого равновесия (1.15), а количества фаз можно рассчитать, решив 
систему уравнений, состоящих из условий сохранения массы каждого 
элемента, введенного в сплав: 

 ∑
=ϕ

ϕϕ° =
Ô

1
ii xfx ,     ( i = 2…K)   (1.46) 

где x°i – состав сплава по компоненту i. 
Моновариантные равновесия. Число степеней свободы для тако-

го равновесия в соответствии с (1.43) С = K – Ф + 1 = 1. Таким обра-
зом, моновариантные равновесия реализуются в случае, когда число 
фаз равно числу компонентов системы. Следовательно, к таким рав-
новесиям относятся двухфазные равновесия в двухкомпонентной сис-
теме, трехфазные равновесия в трехкомпонентной системе и т.д. Со-
ставы всех фаз определяют из условий химического равновесия (1.15) 
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при задании только равновесной температуры. Количества фаз рас-
считывают по (1.46). 

Поливариантные равновесия. Число степеней свободы для таких 
равновесий в соответствии с (1.43) превышает 1. Таким образом, по-
ливариантные равновесия реализуются в случае, когда число фаз 
меньше числа компонентов системы. Такие равновесия отсутствуют в 
двухкомпонентной системе. К поливариантным относятся двухфаз-
ные равновесия в трехкомпонентной системе, двух- и трехфазные 
равновесия в четырехкомпонентной системе и т.д. Для определения 
состава равновесных фаз при заданной температуре с использованием 
исходного состава сплава необходимо одновременное применение 
условий химического равновесия (1.15) и закона сохранения массы 
компонентов в соответствии с (1.46): 
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Рассмотрим в качестве примера двухфазное равновесие в трех-
компонентной системе. Система (1.47) будет иметь вид: 
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Система (1.48) включает шесть переменных при заданных T, x°2, 
x°3: xα2, xβ2, xα3, xβ3, f α, f β, значения которых вычисляют, решая шесть 
уравнений системы. 

Геометрически первые три уравнения системы (1.48) задают поло-
жение коноды в двухфазной области, а вторые три обеспечивают условие 
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прохождения коноды через точку (x°2, x°3), отвечающую составу сплава 
(рис. 1.5). 

x2 xα2 x°
2 xβ 2

xβ3 

x3 

x°
3

xα3 f β
f α

α 

β 

α+β

1  
Рис. 1.5. Двухфазное равновесие в трехкомпонентной системе 

Решение системы уравнений (1.48) возможно методом, описан-
ным в разделе 1.2.2.  

Таким образом, описанная методика расчета температурно-
концентрационных условий может быть реализована для всех видов 
равновесий (нон-, моно- и поливариантных), встречающихся в много-
компонентных системах. 

Необходимо также отметить, что система (1.48) задает условия 
многофазного равновесия для многокомпонентной системы в самом 
общем виде. 
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2. ДИАГРАММЫ СОСТОЯНИЯ 
МНОГОКОМПОНЕНТНЫХ СПЛАВОВ 

2.1. ДИАГРАММЫ СОСТОЯНИЯ БИНАРНЫХ СИСТЕМ 
НА ОСНОВЕ ЖЕЛЕЗА 

2.1.1. Диаграмма состояния Fe-C 
Расчет диаграмм состояния преследует несколько целей. Диа-

грамма состояния сплава – основа для синтеза сплавов. Расчетные ме-
тоды позволяют предсказать неизвестные диаграммы состояния. 

Основой сталей и чугунов являются сплавы системы Fe-C, по-
этому получение диаграммы этой системы с достаточной точностью 
имеет важное значение. Стабильная (железо-графит) и метастабиль-
ная (железо-цементит) диаграммы состояния системы Fe-C рассчита-
ны на основе параметров модели субрегулярного раствора.  

На обсуждаемых диаграммах состояния экспериментально выявле-
ны области существования следующих фаз: жидкости (l), аустенита – 
твердого раствора углерода в ГЦК железе (γ), феррита – твердого раство-
ра углерода в ОЦК железе – низкотемпературного (α) и высокотемпера-
турного (δ), графита (g) на диаграмме стабильных равновесий и цементи-
та (c) на диаграмме метастабильный равновесий. Отыскание набора фаз, 
стабильных (метастабильных) на данном температурно-
концентрационном интервале, производят из условия обеспечения 
минимума энергии Гиббса системы. 

При расчете равновесий l + δ, l + γ, α + γ, δ + γ фаз переменного со-
става задают состав одной из фаз по углероду, в результате расчета полу-
чают состав второй фазы и равновесную температуру. Расчет равновесий 
l + g, l + c, γ + g, γ + c, α + g, α + c фаз переменного и постоянного состава 
начинают с задания концентрации углерода в фазе переменного состава 
(l, γ, α), в результате расчета получают температуру их равновесного со-
существования. Определение температурно-концентрационных коорди-
нат точек нонвариантных превращений (перитектического l + δ  γ, эв-
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тектических l  γ + g, l  γ + c, эвтектоидных γ  α + g, γ  α + c) произво-
дят, задавая начальные приближения составов фаз и равновесной темпе-
ратуры. В результате расчета получают точные значения концентрации C 
и равновесную температуру. 

На рис. 2.1 показаны в одной системе координат стабильная и 
метастабильная диаграммы Fe-C. Такое представление упрощает ана-
лиз сплавов, в которых одновременно присутствуют обе высокоугле-
родистые фазы. В табл. 2.1 представлены расчетные координаты то-
чек диаграмм в сопоставлении с наиболее достоверными литератур-
ными данными. 
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Рис. 2.1. Расчетные стабильная (сплошные линии) и  

метастабильная (штриховые линии) диаграммы состояния Fe-C 

Анализ табл. 2.1 показывает, что использованные термодинамиче-
ские параметры системы Fe-C, а также разработанные алгоритмы и их 
программная реализация позволяют достоверно качественно (по конфи-
гурации и размеру фазовых областей) и точно количественно (с погреш-
ностью определения концентрационных координат точек менее 
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0,05 % ат. и температурных координат – до 5 К) описать диаграмму со-
стояния сплавов этой системы. 

Таблица 2.1 
Расчетные и экспериментально определенные  
координаты критических точек диаграммы Fe-C 

Эксперимент Расчет Эксперимент Расчет Точки  
(рис. 2.1) Т, °С C, % ат. Т, °С C, % ат.

Точки 
(рис. 2.1) Т, °С C, %ат. Т, °С C, %ат.

A 1539 0,00 1538 0,00 H 1499 0,46 1495 0,43 
B 1499 2,42 1495 2,41 N 1400 0,00 1395 0,00 
J 1499 0,74 1495 0,79 G 910 0,00 912 0,00 

Стабильная система 
C 1153 17,08 1154 17,41 S 738 3,14 738 3,09 
E 1153 9,13 1154 8,78 K 738 ~ 100 738 100 
P 738 0,14 738 0,08      

Метастабильная система 
C′ 1147 17,29 1149 17,56 P′ 727 0,15 727 0,09 
D′ 1225 25,00 1225 25,00 S′ 727 3,62 727 3,44 
E′ 1147 9,26 1149 8,88 K′ 727 ~ 25,00 727 25,00 

 
 

2.1.2. Диаграмма состояния Fe-Si 
Кремний относится к компонентам чугуна, оказывающим большое 

влияние на его строение и свойства. Поэтому требуется точный количе-
ственный учет поведения этого компонента в термодинамической мо-
дели сплавов Fe-С-Xi

1. 
Проверка корректности используемых термодинамических кон-

стант для системы Fe-Si была произведена путем построения диа-
граммы состояния этой системы (рис. 2.2). Сопоставление координат 
характерных точек диаграммы, полученных расчетным путем, с экс-
периментальными данными, приведенными в литературе, представ-
лено в табл. 2.2. 

                                        
1 Здесь и далее на фрагментах расчетных диаграмм состояния присутству-
ют только фазы, непосредственно выделяющиеся из расплава или сущест-
вующие в области температур, близких к ликвидусу сплавов. 
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Рис.  2.2. Расчетная диаграмма состояния системы Fe-Si 

Таблица 2.2 
Расчетные и экспериментально определенные координаты  

характерных точек диаграммы Fe-Si 
Эксперимент Расчет Точки  

(рис. 2.2) Т, °С Si, % ат. Т, °С Si, % ат. 
A 1538 0,00 1538 0,00 
B 1200 29,8 1182 29,5 
C 1212 33,3 1214 33,3 
D 1203 34 1202 35,7 
E 1410 50,0 1409 50,0 
F 1212 67,0 1203 67,2 
G 1220 69-72,5 1208 70,0 
H 1207 73,5 1205 72,5 
I 1414 100,00 1411 100,0 
J – 3,8 1170 3,8 

На диаграмме (рис. 2.2) в рассматриваемом интервале температур 
и концентраций присутствуют фазы переменного состава: жидкость 
(l), ОЦК твердый раствор Si в Fe (α), ГЦК твердый раствор Si в Fe (γ), 
а также фазы постоянного состава: чистый кремний (Si) и соединения 
Fe2Si, FeSi, Fe3Si7, плавящиеся конгруэнтно. При моделировании при-
нимали, что соединения имеют постоянный состав, т.к. они имеют 
достаточно узкие области гомогенности. 
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Анализ табл. 2.2 показывает, что расчетная диаграмма воспроиз-
водит экспериментальную с достаточной степенью точности (по-
грешности определения температуры и концентрации не превосходят 
1,5 %). Наибольшая ошибка в расчете температурной координаты 
возникает для точки В. Это является следствием того, что имеющее 
место химическое упорядочение в ОЦК твердом растворе Fe-Si не 
принималось во внимание. Такое допущение вполне возможно при 
исследовании поведения чугунов. 

2.1.3. Диаграмма состояния Fe-Cr 
Наиболее часто применяемым легирующим элементом для получе-

ния чугуна с отбеленной или половинчатой структурой, а также сталей с 
особыми свойствами, является хром. Поэтому его включение в термо-
динамическую модель железо-углеродистых сплавов также необходи-
мо. Эмпирические параметры модели субрегулярного раствора пред-
ставлены в литературе. Корректность принятых констант проверена пу-
тем построения диаграммы состояния системы Fe-Cr. 

В области температур 820...1870 °С на диаграмме состояния Fe-
Cr присутствуют жидкий (l), ГЦК (γ) и ОЦК (α) твердые растворы Fe 
и Cr (рис. 2.3).  
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Рис. 2.3. Расчетная диаграмма Fe-Cr 
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Диаграмма состояния имеет следующие особенности. В системе 
наблюдается неограниченная растворимость компонентов в жидком и 
твердом состоянии, α-твердый раствор существует во всем концен-
трационном и широком температурном (1515...1907 °С) интервалах. 
Характерной особенностью линии ликвидуса является наличие на ней 
минимума при относительно малом содержании Cr в ОЦК твердом 
растворе и жидкости. Область существования γ-твердого раствора 
полностью изолирована областью ОЦК твердого раствора с узкой об-
ластью их сосуществования.  

Для проверки корректности результатов расчета в табл. 2.3 дано 
сравнение значений температуры и концентрации в характерных точках 
диаграммы. 

Таблица 2.3 
Расчетные и экспериментально определенные  

координаты характерных точек диаграммы Fe-Cr 
Эксперимент Расчет Точки  

(рис. 2.3) Т, °С Cr, % ат. Т, °С Cr, % ат.  
A 1539 0,0 1538 0,0 
B 1507 

(min) 
23  

(11-31,5)
1515 17,0 

C 
1830 
1890 
1907 

100,0 1907 100,0 

D 1390 0,0 1394 0,0 
E ~ 1000 12,5 (18)  

(max) 
990 14,3 

F 850 (min) 7-8 853 7,4 
G 910 0,0 910 0,0 

Сопоставление экспериментальных результатов, полученных раз-
ными авторами, с результатами расчетов на базе сформированной тер-
модинамической модели показывает, что полученные расчетные значе-
ния согласуются с экспериментальными исследованиями и могут рас-
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сматриваться как уточнение некоторых приведенных эксперименталь-
ных данных, которые дают широкие интервалы для характерных точек 
диаграммы состояния. Например, мнения большого числа авторов отно-
сительно положения минимума на линии ликвидуса сплавов Fe-Cr рас-
ходятся и дают большой интервал значений (11...31,5 % ат.). Расчеты 
приводят к значению 17 % ат. Cr. 

Положительные результаты проверки термодинамических пара-
метров для систем Fe-Xi дают возможность на их основе строить мо-
дели многокомпонентных сплавов Fe-C-Xi. 

2.2. ДИАГРАММЫ СОСТОЯНИЯ БИНАРНЫХ СИСТЕМ 
НА ОСНОВЕ АЛЮМИНИЯ 

2.2.1. Диаграмма состояния Al-Si 
Основой силуминов являются сплавы системы Al-Si, поэтому по-

лучение диаграммы этой системы с достаточной точностью имеет важ-
ное значение. 

Диаграмма состояния Al-Si (рис. 2.4) относится к эвтектическому 
типу – в равновесии находятся твердый ГЦК раствор кремния в алю-
минии и кремний (Si). Отыскание набора фаз производили из условия 
обеспечения минимума энергии Гиббса системы. В табл. 2.4 представ-
лены расчетные координаты точек диаграммы в сопоставлении с наи-
более достоверными литературными данными [7]. Анализ табл. 2.4 по-
казывает, что использованные термодинамические параметры системы 
Al-Si, а также алгоритмы и программные средства вычислительной 
термодинамики позволяют достоверно качественно (по конфигурации 
и размеру фазовых областей) и точно количественно (с погрешностью 
определения концентрационных координат точек менее 0,05 % ат. и 
температурных координат – до 5 К) описать диаграмму состояния 
сплавов этой системы. 

2.2.2. Диаграмма состояния Al-Cu 
Медь вводят в термически упрочняемые алюминиевые сплавы 

главным образом в пределах до 33% ат., поэтому диаграмма состоя-
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ния была рассчитана именно в этих концентрационных интервалах 
(рис. 2.5), где отмечены области существования следующих фаз: жидко-
сти (Ж), твердого раствора меди в ГЦК алюминии (ГЦК) и θ фаза, име-
нуемая фазой CuAl2, кристаллизуется непосредственно из расплава при 
32,85% ат. Cu и 595,78°С (по данным [7] соответствующая эксперимен-
тальная точка равна 32,82 % ат. и 591 °С). Она имеет ограниченный ин-
тервал существования 31,75…32,85 % ат. Cu, который не достигает сте-
хиометрического содержания меди 33,44 % ат.  

Со стороны алюминия образуется эвтектика Ж → ГЦК + CuAl2 
при 547,72 °С и 17,48 % ат. Cu (экспериментальная диаграмма дает 
нам соответственно 547°С и  17,43 % ат. Cu) (табл. 2.4). Медь имеет 
ограниченную растворимость в ГЦК твердом растворе алюминия, ко-
торая имеет максимум 2,54 % ат. (экспериментально определенная 
точка 2,50% [7]) при эвтектической температуре и уменьшается с по-
нижением температуры. 

Таким образом, анализ экспериментальной и расчетной диаграмм 
состояния (критические точки и конфигурация областей) позволяют 
судить о том, что приведенная диаграма состояния постоена с доста-
точной степенью достоверности и термодинамические параметры 
этой системы могут быть использованы для изучения более сложных 
диаграмм. 

Таблица 2.4 
Температура и составы фаз в точках 
нонвариантных превращений 

Состав фаз, % ат. Система, 
реакция  Т, °С 1 2 3 

Al-Si р 579 12,14 1,70 100,0 
Ж→← ГЦК+Si [7] 577 12,07 1,59 99,48 

Al-Cu р 548 17,48 2,54 31,76 
Ж→← ГЦК+Al2Cu [7] 547 17,43 2,50 31,94 
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Рис.  2.5. Фрагмент расчетной диаграммы состояния Al-Cu 

2.3. ДИАГРАММЫ СОСТОЯНИЯ ТРОЙНЫХ СПЛАВОВ 
Расчет двойных и тройных фазовых диаграмм производится для 

проверки корректности применяемых термодинамических констант 
(разд. 1), оценки точности описания с их помощью геометрии диа-
грамм состояния и получения исходных данных для изучения термо-
динамики (разд. 3) и кинетики (разд. 5) кристаллизации сплавов. 
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2.3.1. Разрезы диаграмм состояния сплавов Fe-C-Xi 
Определение состава и количества фаз, находящихся в равновесии 

при определенной температуре, возможно только с помощью изотерми-
ческого разреза диаграммы состояния трехкомпонентного сплава. На по-
литермическом разрезе такой диаграммы возможно проследить только 
фазовый состав сплава в зависимости от температуры, т.к. составы спла-
ва в двухфазных областях, расположенные на изотерме, не являются 
концами одной коноды. 

Изотермические разрезы. Рассмотрим изменение в зависимости от 
температуры положения границ фазовых областей на примере железного 
угла системы Fe-C-Si и проследим относительно них расположение точ-
ки, отвечающей заперитектическому составу сплава с 1 % ат. C и 2 % ат. 
Si. Будем наблюдать за взаимным расположение фазовых границ и точки 
состава на политермическом (рис. 2.6) и изотермических (рис. 2.7) разре-
зах диаграммы. Разрезы, представленные на указанных рисунках, полу-
чены термодинамическим расчетом, т.е. не являются схемами. Необхо-
димо отметить, что треугольные области равновесного сосуществования 
трех фаз l + δ + γ присутствуют на разрезах обоих типов, однако на изо-
термическом разрезе стороны треугольника являются прямыми, т.к. это 
коноды, соединяющие равновесные при выбранной температуре составы 
фаз. На политермическом разрезе стороны треугольника криволинейны. 

При температуре 1510 °С выбранный сплав находится в жидком со-
стоянии, его состав лежит в области жидкости (рис. 2.7, а). Однако спла-
вы менее богатые кремнием и углеродом при этой температуре могут на-
ходиться в состоянии затвердевания или в твердом состоянии. 

При температуре 1504,4 °С линия xC = 1 пересекает линию ликвиду-
са политермического разреза (рис. 2.6). Следовательно, эта температура 
является температурой ликвидуса исследуемого сплава. При этом точка 
его состава лежит точно на границе l/(l+δ) (рис. 2.7, б). Качественный со-
став сплавов системы Fe-C-Si при этой температуре остается прежним. 
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Рис.  2.6. Политермический разрез диаграммы состояния Fe-C-Si 

при содержании кремния 2 % ат. 

Снижение температуры до 1480 °С приводит к качественному из-
менению вида изотермического разреза диаграммы: появляются область 
трехфазного перитектического равновесия l + δ + γ, двухфазные области 
δ + γ и l + γ, однофазная область существования γ-фазы. Состав изучае-
мого сплава находится в двухфазной области δ + l (рис. 2.7, в). 

Линия xC = 1 пересекает границу трехфазной области на политерми-
ческом разрезе при 1466,8 °С. При этой  температуре состав сплава лежит 
на коноде, соединяющей равновесные составы жидкости и δ-фазы (рис. 
2.7, г). Следовательно, с этой температуры в сплаве начинается перитек-
тическое превращение. 

Окончание перитектического превращения происходит при 
1462,7 °С, когда состав сплава располагается на коноде, соединяющей 
равновесные составы жидкости и γ-фазы (рис. 2.7, д). 

При более низкой температуре 1455 °С состав сплава находится в 
двухфазной области l + γ, что можно установить как по политермиче-
скому (рис. 2.6), так по изотермическому (рис. 2.7, е) разрезам. 

Окончание выделения из жидкости γ-фазы происходит при 1450 °С. 
Это температура солидуса сплава. Состав сплава на изотермическом раз-
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резе (рис. 2.7, ж) лежит при этой температуре на границе γ/(γ + l). На по-
литермическом разрезе линия xC = 1 пересекает кривую солидуса. 
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Дальнейшее снижение температуры в широком интервале (рис. 
2.6) не изменяет фазовый состав сплава. Так, при 1440 °С состав сплава 
лежит в однофазной области существования γ-фазы (рис. 2.7, з). 

Политермические разрезы. Рассчитанные в разделе 2 стабильная и 
метастабильная диаграммы состояния Fe-C хорошо отражают строение и 
поведение синтетических сплавов, не содержащих обычных примесей и 
ряда компонентов стали и чугуна (Mn, P, S и др.). Эти диаграммы обычно 
используются и при анализе фазовых равновесий в промышленных спла-
вах, содержащих примеси в небольших количествах. Линии равновесия в 
этих условиях смещаются лишь на несколько градусов и на сотые доли 
процента углерода. Этими смещениями часто можно пренебречь. В тех 
случаях, когда концентрации обычных примесей и легирующих элемен-
тов более высоки, приведенными выше диаграммами состояния уже 
нельзя пользоваться для определения параметров равновесия и для ана-
лиза процессов в сталях и чугунах. Вводимые в сплавы элементы, взаи-
модействуя с атомами Fe и C, входят в состав жидких и твердых раство-
ров, растворяются в цементите, заметно изменяют термодинамические 
характеристики фаз и условия их равновесия. Наиболее полно эти изме-
нения учитываются тройными и более сложными диаграммами состоя-
ния. В некоторых случаях при малом количестве примеси в сплаве мож-
но пользоваться политермическими разрезами тройных диаграмм. 

С введением третьего компонента, согласно правилу фаз Гиббса, по-
является дополнительная степень свободы, поэтому перитектические и эв-
тектические равновесия наблюдаются уже не при постоянной температу-
ре, а в интервале температур. При небольших концентрациях третьего 
компонента сплавы тройных систем складываются из тех же по природе 
фаз, что и сплавы системы Fe-C (α, γ, δ, l, g, с), усложняется лишь их со-
став. При бóльших концентрациях третьего компонента (например, 
1,5…2  % ат. кремния или хрома) наблюдается появление новых фаз, по-
казанных на соответствующих политермических разрезах диаграмм со-
стояния. Поэтому для простоты при анализе сдвига линий равновесия 
этих систем ограничимся 1 % ат. третьего компонента. 
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Политермические разрезы диаграмм состояния сплавов перитек-
тического типа. Рассмотрим влияние 1 % ат. ряда компонентов стали 
на положение критических точек диаграммы Fe-C в области перитекти-
ческих сплавов. На рис. 2.8 показано взаимное положение линий двой-
ной диаграммы Fe-C и тройной диаграммы Fe-C-Si. При введении в 
двойной сплав кремния точки B, H и J смещаются по температуре и 
концентрации довольно существенно. Добавление других компонентов 
не приводит к значительному изменению положения этих точек, пока-
зать их в графической форме затруднительно. 

Политермические разрезы диаграмм состояния сплавов эвтекти-
ческого типа. Сравнительное влияние добавки 1 % ат. кремния и хро-
ма на положение линий и точек диаграмм стабильных и метастабиль-
ных эвтектических равновесий представлено на рис. 2.9. 
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Рис.  2.8. Влияние введения 1 % ат. кремния на сдвиг линий 
диаграммы состояния Fe-C 

Графит при расчете равновесий в системах Fe-C-Xi считают фа-
зой постоянного состава, состоящей только из атомов углерода. Так-
же принимают, что кремний в цементите не растворяются. Растворе-
ние в цементите хрома приводит к изменению его энергии Гиббса, и 
она описывается формулой 
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Добавка к системе Fe-C третьего компонента приводит к дефор-

мации областей существования фаз и к появлению новых областей 
фазовых равновесий. Одной из них является область сосуществования 
трех фаз (γ, g и l в стабильной или γ, c и l в метастабильной системе), 
которая соответствует двухфазной эвтектике в тройной системе.  

Сравнение величины смещения линий равновесия (рис. 2.9, а – б) 
показывает, что добавление кремния приводит к более значительному 
сдвигу границ фазовых областей и их деформации, чем добавление в 
таком же количестве хрома. 

Кремний (рис. 2.9, а) понижает температуры аустенитного и 
цементитного ликвидуса, а также аустенитного солидуса, повышает 
температуру графитного ликвидуса, смещает в сторону меньших кон-
центраций углерода линии равновесия γ/γ+g и γ/γ+c; максимум на це-
ментитном ликвидусе смещается в сторону меньших концентраций 
углерода. Следовательно, кремний повышает активность углерода aC 
в жидкости и аустените, понижает растворимость цементита в жидко-
сти и повышает – в аустените. 

Хром (рис. 2.9, б) незначительно повышает температуры аустенит-
ного ликвидуса и солидуса, существенно понижает графитный и незна-
чительно – цементитный ликвидус, смещает в сторону больших кон-
центраций углерода линию равновесия γ/γ+g и в сторону меньших кон-
центраций углерода линию γ/γ+c; максимум на цементитном ликвидусе 
не претерпевает смещения вдоль оси концентраций углерода. Следова-
тельно, хром понижает aC в жидкости и аустените, понижает раствори-
мость цементита в жидкости и повышает – в аустените. 

Полученные данные соответствуют экспериментальным резуль-
татам по анализу влияния элементов на аС [8, 9] и служат их количе-
ственному уточнению. 
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Рис.  2.9. Влияние 1 % ат. Si (а), Cr (б) на сдвиг линий стабильной (сплош-
ные линии) и метастабильной (пунктирные линии) диаграмм состояния 
Fe-C (тонкие линии – диаграмма Fe-C, толстые линии – Fe-C-Xi) 

2.3.2. Поверхности ликвидуса сплавов Fe-C-Xi 
Поверхность ликвидуса трехкомпонентной системы представляет 

собой геометрическое место линий трехфазных моновариантных рав-
новесий, которые ограничивают области различных первичных фаз, 
выделяющихся из расплава заданного состава в первую очередь, и пе-
ресекаются в точках четырехфазных нонвариантных равновесий с 
участием жидкости. Знание топографии поверхности ликвидуса необ-
ходимо при анализе и расчете хода кристаллизации трехкомпонент-
ных сплавов. Значения координат линий трехфазных эвтектических 
равновесий используются в соответствующих алгоритмах при расчете 
кристаллизации трехкомпонентных сплавов (разд. 3). 

Выбор фазы, которая будет выделяться из жидкости первой, про-
изводят на основе критерия максимальной температуры ликвидуса. 
Он является следствием критерия минимального значения энергии 
Гиббса системы. При температуре, несколько меньшей стабильного 
ликвидуса, энергия Гиббса метастабильной системы (выше ее ликви-
дуса) равна энергии Гиббса жидкости, а энергия Гиббса стабильной 
системы уменьшается за счет выделения некоторого количества твер-
дой фазы. Поэтому стабильным будет равновесие с той фазой, кото-
рая обеспечивает наибольшую температуру ликвидуса. 
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Положение линий и точек фазовых превращений рассчитывают на 
основе термодинамической модели, записанной для соответствующих 
трехкомпонентных систем. При этом для трехфазного равновесия в 
трехкомпонентной системе существует одна степень свободы, т.е. при 
расчете одна из независимых переменных должна быть задана. В каче-
стве такой переменной задают концентрацию третьего компонента в 
жидкой фазе. В результате расчета находят концентрацию углерода в 
жидкости, состав второй и третьей фаз (если они являются фазами пе-
ременного состава) и температуру их равновесного сосуществования. 
Для расчета точек нонвариантных превращений требуется задание на-
чальных значений независимых переменных. 

С использованием описанной методики получены фрагменты 
расчетных поверхностей ликвидуса стабильной (рис. 2.10, а) и мета-
стабильной (рис. 2.10, б) систем Fe-C-Si, Fe-C-Cr (рис. 2.10, в). 

Увеличение содержания кремния в эвтектической жидкости ста-
бильной системы (рис. 2.10, а) приводит к снижению концентрации в ней 
углерода. Получена зависимость содержания углерода в эвтектической 
жидкости Ce от соответствующего содержания кремния Sie (в % ат.) 
Сe = 17,41 – 0,7720 Sie+ + 0,0112Sie2, которая согласуется с положением 
точки С диаграммы Fe-C (при Siе = 0), т.е. обогащение эвтектической 
жидкости Si ведет к снижению содержания в ней C.  На линии двойной 
эвтектики γ+g выявлена особенность, состоящая в том, что при содержа-
нии Si в жидкости менее 8,5 % ат. температура эвтектики с увеличением 
содержания в сплаве Si увеличивается, а при более высоких – падает 
вплоть до температуры тройной эвтектики γ + g + δ, состав фаз и темпе-
ратура которой приведены в табл. 2.5. Следовательно, сплавы этой сис-
темы можно разделить на две группы. К первой группе относятся спла-
вы, которые содержат относительно меньшее количество Si,  кристалли-
зуются с обеднением жидкости Si и заканчивают кристаллизацию в точке 
е1 двойной эвтектики Fe-C. Ко второй группе относятся сплавы, более 
богатые Si, кристаллизующиеся с обогащением жидкости Si и заканчи-
вающие кристаллизацию в точке тройной эвтектики Е1. 
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Рис.  2.10. Расчетные фрагменты поверхностей ликвидуса систем: 
стабильной Fe-C-Si (а), метастабильной Fe-C-Si (б), Fe-C- Cr (в). 
Пунктиром показаны линии метастабильных эвтектических 

 тальвегов γ+с 
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На проекции поверхности ликвидуса метастабильной системы от-
сутствует графит, его заменяют две метастабильные фазы  – цементит c и 
Fe8Si2C (рис. 2.10, б). Сосуществование графита с этими фазами термоди-
намически невозможно. Если эвтектическим сплавам системы Fe-C-Si 
обеспечены кинетические условия для кристаллизации по метастабильно-
му варианту, то эти сплавы заканчивают кристаллизацию в точке тройной 
эвтектики Е1 (рис. 2.10, б). Температура и составы фаз для этой тройной 
эвтектики приведены в табл. 2.5. Кристаллизация сплавов происходит с 
уменьшением содержания в эвтектической жидкости C при увеличении 
концентрации Si в соответствии с уравнением (в % ат.): 

Сe = 17,56 – 0,5066 Sie +  0,0389 Sie2. 
Таблица 2.5 

Температура и составы фаз в тройных эвтектиках сплавов Fe-C-Xi 
Состав фазы, % ат. 

Система Компо-
нент Т, °С xi

l xi
γ xi

g xi
c xi

δ CSiFe
ix 28

С 10,3 4,1 100,00 – 1,5 – Fe-C-Si 
стаб. Si 1170,8 10,6 10,9 0,00 – 13,7 – 

С 16,0 7,4 – 25,0 – 9,1 Fe-C-Si 
метастаб. Si 1087,8 7,1 9,5 – 0,0 – 18,2 

С 17,6 8,9 100,0 25,0 – – Fe-C-Cr Сr 1149,4 0,6 0,3 0,0 0,9 – – 

Хром, растворяясь в цементите, изменяет его свободную энергию 
таким образом, что в системе Fe-C-Cr оказывается термодинамически 
возможным существование нонвариантного превращения l  γ + g + c 
(точка Е1 на рис. 2.10, в), в котором участвуют одновременно графит и 
стабильный цементит. В системе Fe-C такого стабильного равновесия 
не существует. Состав и температура этого эвтектического превращения 
приведены в табл. 2.5. Концентрационный сдвиг линий эвтектики опи-
сывается выражениями (в % ат.) Сe = 17,42 + 0,3340 Cre для аустенито-
графитной и Сe = 17,58 + 0,0583 Cre для ледебуритной эвтектики, т.е. 
увеличение содержания в сплаве Cr приводит к увеличению 
концентрации С в эвтектической жидкости для обеих эвтектик. 
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Кристаллизация эвтектических сплавов с небольшим содержанием 
хрома (Cr ≤ 6 % ат.) заканчивается в точке тройной эвтектики Е1. В 
структуре более богатых хромом сплавов появляется другой карбид 
(Fe, Cr)7C3. 

2.3.3. Поверхности ликвидуса сплавов Al-Xi-Xj 
Система Al-Si-Mg. Основой большинства промышленных силу-

минов являются сплавы Al-Si-Mg. В структуре этих сплавов при кри-
сталлизации двойной или тройной появляется соединение Mg2Si (рис. 
2.11). Поскольку оно оказывает на свойства сплава двоякое действие 
(охрупчивание, упрочнение), то необходим контроль за количеством 
соединения в структуре сплава. Сплавы с относительно малым со-
держанием магния (до 4 % ат.) кристаллизуются с обогащением двой-
ной эвтектики кремнием в соответствии с уравнением: 

Sie = 12,14 + 0,1068 Mge + 0,0046 Mge
2. 
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Рис. 2.11. Фрагмент расчетной поверхности ликвидуса системы Al-Si-Mg 

Система Al-Si-Cu. Четвертым компонентом целого ряда про-
мышленных силуминов является медь. Поэтому для моделирования 
поведения промышленных сплавов важно изучить геометрию по-
верхности ликвидуса системы Al-Si-Cu (рис. 2.12). Эвтектические 
сплавы этой системы заканчивают свою кристаллизацию в точке 
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тройной эвтектики с выделением фазы Al2Cu. При выделении двой-
ной эвтектики ГЦК+Si происходит обеднение жидкости кремнием в 
соответствии с уравнением: Sie = 12,04 – 0,3331 Cue. 
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Рис. 2.12. Фрагмент расчетной поверхности ликвидуса системы Al-Si-Cu 

 

2.4. ПОЛИТЕРМИЧЕСКИЕ РАЗРЕЗЫ ДИАГРАММ 
СОСТОЯНИЯ ПРОМЫШЛЕННЫХ СПЛАВОВ 

2.4.1. Литейные стали  
Для выявления положения многокомпонентных промышленных 

сплавов на диаграмме состояния (квазибинарной) относительно концен-
трационных границ перитектического превращения (H, J, B) и опреде-
ления критических температур в качестве примера рассмотрены расчет-
ные политермические разрезы диаграмм состояния, включающие соста-
вы литейных сталей 20Х5МЛ, 20Х8ВЛ, 20ФЛ и 40ХФЛ. Составы 
сталей и значения критических температур для среднемарочного соста-
ва приведены в табл. 2.6. 

При моделировании стали 20Х5МЛ использовали систему  
Fe-C-Si-Cr-Mn-Ni-Mo. Исследованная сталь относится к доперитектиче-
ским сплавам (рис. 2.13). Перитектическая реакция в ней начинается 
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при 1448 °С и заканчивается при 1435 °С. Температура окончания δ  γ 
превращения 1345 °С. Существенное уменьшение этих температур по 
сравнению с двойным сплавом Fe-C связано с наличием в стали зна-
чительного количества α-стабилизирующих элементов Si, Cr, Mo. 

При моделировании стали 20Х8ВЛ использовали систему 
Fe-C-Si-Cr-Mn-Ni-W. Исследованная сталь относится к доперитекти-
ческим сплавам (рис. 2.14). Перитектическая реакция в ней начинает-
ся при 1418 °С и заканчивается при 1408 °С. 
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Рис. 2.13. Квазибинарный разрез диаграммы состояния системы  
Fe-C-Si-Cr-Mn-Ni-Mo (сплошные линии) с интервалом  

концентрации С в стали 20Х5МЛ (пунктир) в сопоставлениями 
с линиями диаграммы состояния Fe-C (точки) 

При охлаждении стали ниже температуры солидуса она в широ-
ком интервале температур продолжает оставаться в области сосуще-
ствования фаз δ + γ. Значительное уменьшение критических темпера-
тур по сравнению с двойным сплавом Fe-C связано с наличием в этой 
стали еще большего по сравнению со сталью 20Х5МЛ количества α-
стабилизирующих элементов Si, Cr, W. 
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Таблица 2.6 
Химический состав и критические температуры литейных сталей  

Состав, % мас. TL TS ∆TLSМарка C Si Cr Mn Ni Mo W V °С 
20Х5МЛ 
марочный 

0,15-
0,25 

0,35-
0,70 

4,0- 
6,5 

0,4-
0,6 ≤ 0,5 0,40-

0,65 – – – – – 

расчетный 0,2 0,5 5,0 0,5 0,4 0,5 – – 1497 1435 62 
20Х8ВЛ 
марочный 

0,15-
0,25 

0,30-
0,60 

7,5- 
9,0 

0,30-
0,50 ≤ 0,5 – 

1,25-
1,75 – – – – 

расчетный 0,2 0,5 8,0 0,4 0,4 – 1,5 – 1491 1408 83 
20ФЛ 

марочный 
0,14-
0,25 

0,2-
0,52 – 0,7-1,2 – – – 

0,06-
0,12 – – – 

расчетный 0,2 0,3 – 1,0 – – – 0,10 1512 1463 49 
40ХФЛ 

марочный 
0,35-
0,45 

0,20-
0,50 1,0-1,4 0,50-

0,80 – – – 
0,15-
0,30 – – – 

расчетный 0,4 0,3 1,2 0,6 – – – 0,2 1494 1424 70 
Примечание: В составе сталей по ГОСТ 977-88 допускается наличие не более 
0,04…0,05 % мас. S и 0,04…0,05 % мас. P. 
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Рис. 2.14. Квазибинарный разрез диаграммы состояния системы  

Fe-C-Si-Cr-Mn-Ni-W (сплошные линии) с интервалом  
концентрации С в стали 20Х8ВЛ (пунктир) в сопоставлении 

с линиями диаграммы состояния Fe-C (точки) 

При моделировании стали 20ФЛ использовали систему Fe-C-Si-Mn-V. 
Исследованная сталь относится к перитектическим сплавам (рис. 2.15). 
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Перитектическая реакция в ней начинается при 1473 °С и заканчивает-
ся при 1463 °С. Температура окончания δ  γ превращения 1450 °С. 
Уменьшение этих температур по сравнению с двойным сплавом Fe-C 
связано с наличием в стали легирующих элементов Si, Mn, V. 

При моделировании стали 40ХФЛ использовали систему 
 Fe-C-Si-Cr-Mn-V. Исследованная сталь относится к заперитектиче-
ским сплавам (рис. 2.16). Перитектическая реакция в ней начинается 
при 1473 °С и заканчивается при 1460 °С. Уменьшение критических 
температур по сравнению с двойным сплавом Fe-C связано с наличи-
ем в этой стали значительного количества α-стабилизирующих эле-
ментов Si, Cr, V. 
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Рис.  2.15. Квазибинарный разрез диаграммы состояния системы  

Fe-C-Si-Mn-V (сплошные линии) с интервалом  
концентрации С в стали 20ФЛ (пунктир) в сопоставлении 

с линиями диаграммы состояния Fe-C (точки) 
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Рис.  2.16. Квазибинарный разрез диаграммы состояния системы  

Fe-C-Si-Cr-Mn-V (сплошные линии) с интервалом  
концентрации С в стали 40ХФЛ (пунктир) в сопоставлении 

с линиями диаграммы состояния Fe-C (точки) 

2.4.2. Чугуны 
Рассмотрим политермические разрезы диаграмм состояния, 

включающие составы промышленных чугунов с целью определения 
их критических температур и положения на диаграмме состояния от-
носительно критических точек Е и С. Расчетный состав чугуна приве-
ден в табл. 2.7. 

Таблица 2.7 
Расчетный химический состав чугуна 
Элемент C Si Cr Mn 
% мас. 4,3 2,5 0,2 0,4 
% ат. 16,9 4,2 0,2 0,3 

При моделировании чугуна использовали систему Fe-C-Si-Cr-Mn, 
при этом рассматривалась как стабильная (железо-графит), так и ме-
тастабильная (железо-цементит) диаграммы состояния. Исследован-
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ный чугун относится к заэвтектическим сплавам (рис. 2.17). Темпера-
тура ликвидуса при затвердевании серого чугуна составляет 
1424,7 °С, белого – 1131,3 °С. Эвтектическая реакция в системе желе-
зо-цементит начинается при 1119 °С , а железо-графит – при 1163°С. 
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Рис. 2.17. Диаграммы состояния исследуемых чугунов при 
кристаллизации по стабильному (а) и метастабильному (б) 

варианту (пунктир – двойная диаграмма Fe-C) 

2.4.3. Алюминиевые сплавы 
В качестве примера рассмотрены сплавы АЛ1, АЛ7В, В-15, ма-

рочные и расчетные составы, а также вычисленные значения критиче-
ских температур которых приведены в табл. 2.8.  

При моделировании сплава АЛ1 использовали систему 
Al-Cu-Mg-Si-Ni. Исследованный сплав относится к сплавам, в незна-
чительной степени претерпевающим эвтектическое превращение 
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(рис. 2.18, а). Эвтектическая реакция в сплаве начинается при 497 °С 
и заканчивается при 496 °С. Следует заметить, что введение магния, 
кремния и никеля привело к существенному уменьшению этих темпе-
ратур по сравнению с двойным сплавом Al-Cu (545 °C). 

При моделировании дюралюмина АЛ7В использовали систему 
Al-Cu-Si. Исследованный сплав относится к сплавам, в незначитель-
ной степени претерпевающим эвтектическое превращение (рис. 2.18, 
б). Эвтектическая реакция в ней начинается при 499 °С и заканчива-
ется при 498 °С. Значительное уменьшение критических температур 
по сравнению с двойным сплавом Al-Cu связано с наличием в этом 
сплаве Si. 

При моделировании сплава В-15 использовали систему Al-Cu-Mg-
Zn. Исследованный сплав относится к сплавам, не претерпевающим эв-
тектического превращения (рис. 2.18, в). Существенное уменьшение 
критических температур по сравнению с двойным сплавом Al-Cu связа-
но с наличием в этом сплаве значительного количества Zn. 

Таблица 2.8 
Химический состав алюминиевых сплавов 

Состав, % мас. TL TS Марка 
Mg Si Mn Cu Zn Ni Cr Fe °C 

AЛ1 
Мар. 

1,25-
1,75

≤ 0,7 – 
3,75-
4,50

≤ 0,3
1,75-
2,25

– ≤ 0,8 – – 

Расч. 1,5 0,5 – 4,0 – 2,0 – – 642 496
AЛ7В 
Мар. 

≤ 0,3 ≤ 1,5 ≤ 0,5
3,0-
5,0 

≤ 0,5 ≤ 0,3 – ≤ 1,3 – – 

Расч. – 1,0 – 4,0 – – – – 645 498
В-15 
Мар. 

1,4-
1,75

≤ 0,3 
0,2-
0,3 

0,3-
0,6 

3,5-
4,5 

– ≤ 0,25 ≤ 0,7 – – 

Расч. 1,6 – – 0,5 4,0 – – – 642 580
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Рис.  2.18. Расчетные диаграммы состояния сплавов  
АЛ1 (а), АЛ7В (б), В-15 (в) 
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3. РАВНОВЕСНАЯ КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ 
МНОГОКОМПОНЕНТНЫХ СПЛАВОВ 

Характер поэтапного выделения твердой фазы при фазовом пере-
ходе многокомпонентных сплавов из жидкого состояния в твердое яв-
ляется одной из наиболее важных характеристик процесса затвердева-
ния, которая оказывает непосредственное воздействие на ход тепловых 
и усадочных процессов, формирование структуры литого металла и 
возникновение комплекса дефектов различной природы (усадочных, га-
зовых, ликвационных, деформационных и т.д.), механизм образования 
которых связан с ходом кристаллизации m(t) и темпом выделения твер-
дой фазы dm/dt(t). Традиционно в теории литейных процессов термин 
«затвердевание» используется для обозначения превращения жидкой 
фазы в твердую, а термин «кристаллизация» связывается с формирова-
нием структуры (дендритной и др.) твердой фазы. В данном разделе 
рассматривается бесструктурная кристаллизация, поэтому ниже эти 
термины употребляются как синонимы. 

3.1. РАВНОВЕСНАЯ КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ 
ТРЕХКОМПОНЕНТНЫХ СПЛАВОВ 

При затвердевании трехкомпонентного сплава возможно выделение 
одной (первичной) фазы, двойной (двухфазной) и тройной (трехфазной) 
эвтектик, перитектические превращения. Другие превращения не рас-
сматриваются. 

Расчет хода кристаллизации произведем для более общего случая 
трехкомпонентного сплава, который претерпевает эвтектические пре-
вращения. Для вычисления хода затвердевания сплава исходного соста-
ва ( xo2 , xo3 ) при )(1 321 xxx ooo +−=  записывают закон сохранения массы ве-
щества в случае выделения одной фазы ϕ: 

 








−=
+=
+=

ϕ

ϕϕ

ϕϕ

,1
,
,

333

222

ff
fxfxx
fxfxx

l

ll

ll

o

o

 (3.1) 



 66

где xo2 , xo3  – атомные доли компонентов 2 и 3 в исходном сплаве; 

xl
2 , xl

3  – атомные доли компонентов в жидкой фазе в процессе затверде-

вания; xϕ
2 , xϕ

3  – атомные доли компонентов в выделяющейся твердой 
фазе;  f l и  f ϕ – атомные доли жидкой и твердой фаз соответственно.  

Расчет хода затвердевания сплава начинают с известного исход-
ного состава жидкой фазы. Поэтому из системы уравнений (3.1) ис-
ключают составы равновесных твердых фаз, которые вычисляют из 
равновесных атомных коэффициентов распределения компонента, 
определяемых по результатам термодинамического моделирования: 
 ., 3

/
332

/
22 xkxxkx llll ϕϕϕϕ ==   (3.2) 

Проведя преобразования системы (3.1), получают ее в виде 
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Концентрацию компонентов в жидкости выражают через другие параметры: 
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Тогда при задании значений доли выделившейся твердой фазы и 
коэффициента распределения  компонента из термодинамической мо-
дели по (3.4) определяют концентрации компонентов в жидкости. 
Выделение первичной фазы происходит до тех пор, пока концентра-
ция жидкости не достигнет линии двойной эвтектики.  

Дальнейшее затвердевание сплава происходит с выделением сразу 
двух фаз, образующихся по эвтектической реакции: l  ϕ1 + ϕ2. При 
этом составы и доли выделяющихся фаз находятся в соотношениях 
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где xi
φ – атомная доля компонента i в выделяющейся фазе ϕ;  f ϕ – 

атомная доля фазы ϕ. 
Преобразование (3.5) дает 

 ( ) ( )
( ) ( )
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Задавая изменение состава жидкости и получая составы других 
фаз по данным термодинамического моделирования, на основе (3.6) 
рассчитывают атомные доли выделившихся фаз. 

При достижении составом жидкой фазы точки тройной эвтектики из 
жидкости выделяются три фазы по реакции l  ϕ1 + ϕ2 + ϕ3. Затвердева-
ние сплава происходит при постоянной температуре и неизменном со-
ставе выделяющихся фаз, т.к. число степеней свободы системы равно 
С = 3 – 4 + 1 = 0. Компоненты распределяются  между четырьмя фаза-
ми (l, ϕ1, ϕ2 и ϕ3): 
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Составы фаз и равновесную температуру определяют по резуль-
татам термодинамического моделирования. 

На рис. 3.1 представлен алгоритм расчета затвердевания трех-
компонентного сплава, претерпевающего только эвтектические пре-
вращения. 

Алгоритм включает 22 блока. Блок 2 описывает ввод исходных 
данных для расчета: состава жидкого сплава, который ограничен по 
концентрации областями, где известна геометрия поверхности ликвиду-
са сплава. По геометрии поверхности ликвидуса в блоке 3 алгоритма 
определяют ту фазу, которая будет выделяться в первую очередь. Затем 
в блоке 4 рассчитывают на основе термодинамической модели темпера-
туру ликвидуса заданного сплава и коэффициент распределения компо-
нентов между первичной твердой фазой  и жидкостью. 
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Рис. 3.1. Алгоритм расчета хода равновесного затвердевания  
сплавов в трехкомпонентной системе 
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В блоке 5 проверяют условие достижения составом жидкости ли-
нии двойной эвтектики. Если она не достигнута, то в блоке 6 происхо-

дит выделение еще малой доли ϕ∆ 1f  твердой фазы ϕ1. Если при этом 
оказывается, что количество жидкой фазы равно нулю, т.е. сплав, кри-
сталлизующийся в виде только твердого раствора, уже затвердел, то 
блок 7, в котором проверяют это условие, передает управление блоку 
22,завершающему работу алгоритма. Если сплав не затвердел полно-
стью, то в блоке 8 по соотношению (3.4) производят расчет состава ос-
тавшейся жидкости, что позволяет вычислить температуру ликвидуса 
жидкой фазы и равновесный состав выделяющейся твердой фазы по 
термодинамической модели. Расчетные значения параметров затверде-
вания выводят в блоке 10. Далее происходит возвращение к блоку 5 для 
проверки условия достижения составом жидкости линии двойной эв-
тектики. Если состав жидкости ее не достиг, то вычисления продолжа-
ют описанным выше образом. 

В случае достижения тальвега двойной эвтектики требуется уста-
новить дальнейшее направление хода затвердевания. Его выбор осуще-
ствляют при проверке условия непрерывного охлаждения сплава в про-
цессе равновесного затвердевания: производят расчет температуры 
сплава в точке, соседней с данной, на линии двойной эвтектики по кон-
центрации третьего компонента на основе термодинамического моде-
лирования. Если в соседней точке температура сплава меньше, чем в 
данной (блок 12), то дальнейшее затвердевание сплава идет в направле-
нии увеличения концентрации третьего компонента в жидкости (в блоке 
13 задают положительный шаг по этой переменной), в противном слу-
чае концентрация жидкости по третьему компоненту в процессе даль-
нейшего затвердевания должна уменьшаться (в блоке 14 задают отрица-
тельный шаг по концентрации третьего компонента в жидкости). Даль-
нейшее вычисление хода затвердевания идет при заданном изменении 
состава жидкой фазы (блок 15). Если при модификации состава жидко-
сти в блоке 15 оказывается, что третьего компонента в ней не осталось 
(затвердевание идет с уменьшением концентрации третьего компонента 
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в жидкости), значит, сплав достиг точки нонвариантного превращения в 
бинарной системе. Оно происходит при постоянной температуре и не-
изменном составе фаз, и расчет заканчивают в блоке 22.  

Если при выделении двойной эвтектики третий компонент в жид-
кости накапливается, то в блоке 17 проверяют условие достижения со-
ставом жидкости точки тройной эвтектики (известной из термодинами-
ческого расчета). Если тройная эвтектика достигнута, то расчет прекра-
щают, так как в трехкомпонентной системе такая эвтектика является 
нонвариантным превращением, происходящим при постоянных темпе-
ратуре и составе фаз. Если тройная эвтектика еще не достигнута, то в 
блоке 18 вычисляют температуру ликвидуса оставшейся жидкости с пе-
ресчитанной в блоке 15 концентрацией жидкой фазы, составы выде-
ляющихся твердых фаз и коэффициенты распределения на основе тер-
модинамической модели. В блоке 19 формируют матрицу системы 
уравнений (3.6). Вывод вычисленных параметров затвердевания произ-
водят в блоке 21. Затем модифицируют состав жидкости в блоке 15, и 
расчет повторяют. 

Аналогичные вычислительные процедуры применяют для расчета 
хода равновесной кристаллизации перитектических сплавов. 

3.2. КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ СПЛАВОВ 
ПЕРИТЕКТИЧЕСКОГО ТИПА (СТАЛЕЙ) 

Изучение процесса затвердевания сплавов имеет целью получение 
количественной информации об этапах кристаллизации сплава, разде-
ляющих их критических температурах, составе и количестве выделяю-
щихся фаз. Эта информация позволяет установить температуры ликви-
дуса и солидуса сплава, выявить характер распределения фаз на разных 
этапах кристаллизации, рассчитать темп выделения твердой фазы, не-
обходимый для изучения тепловых процессов и анализа формирования 
усадочных дефектов (см. разд. 4). 

Исследованные перитектические сплавы по своему положению 
на диаграмме состояния и фазовому составу при первичной кристал-
лизации можно разделить на четыре условные группы (рис. 3.2): вне-
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перитектические сплавы (C0 ≤ CH или C0 ≥ CB), в которых отсутствует 
перитектическое превращение, разделяемые на предперитектические 
(C0 ≤ CH) и постперитектические (C0 ≥ CB) сплавы по своему положе-
нию относительно области перитектических сплавов (CH…CB), а так-
же перитектические сплавы (CH < C0 < CB), разделяемые на допери-
тектические (CH < C0 < CJ) и заперитектические (CJ < C0 < CB) сплавы 
по своему положению относительно перитектической точки CJ: 
 – группа I (С0 ≤ СH) – сплавы предперитектические, при первичной 

кристаллизации которых L → δ выделяется только δ-твердый рас-
твор, который в процессе дальнейшего охлаждения претерпевает 
твердофазное превращение (δ → γ); 

 – группа II (СH ≤ C0 ≤ СJ) – доперитектические сплавы, в которых 
кристаллизация δ-фазы из жидкости охватывает в отличие от 
сплавов первой группы менее 100 % жидкой фазы; сплавы этой 
группы дополнительно испытывают перитектическое превраще-
ние (L + δ → γ), которое протекает с избытком δ-фазы, поэтому 
после завершения перитектической кристаллизации происходит 
твердофазное превращение избыточной δ-фазы (δ → γ); 

 – группа III (СJ ≤ C0 ≤ СB) – заперитектические сплавы, при кристаллиза-
ции которых происходит выделение из жидкой фазы как δ-фазы на 
первом этапе (L → δ), так и γ-фазы на заключительном этапе (L → γ). 
Это происходит вследствие недостаточного количества первичной δ-
фазы и неполного протекания перитектического превращения 
(L + δ → γ), выраженного в том, что после его завершения остаточная 
жидкая фаза кристаллизуется с выделением γ-фазы; промежуточное 
положение между второй и третьей группой занимает перитектиче-
ский сплав (C0 = СJ), в котором перитектическое превращение 
(L + δ → γ) характеризуется максимальной степенью завершенности: 
сумма количеств израсходованной жидкости и δ-фазы точно равно ко-
личеству выделившейся γ-фазы; 

 – группа IV (С0 ≥ СB) – постперитектические сплавы, кристалли-
зующиеся с образованием γ-твердого раствора. 
Изменение геометрии двойной диаграммы состояния при добав-
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лении в состав сплава дополнительных компонентов приводит, как 
видно из рис. 3.2 – 3.3 (на примере тройных систем), к следующему: 
 – смещению критических точек диаграммы Fe-C относительно ис-

ходного положения (точки H, J и B) как по концентрации, так и 
по температуре, при этом температурное смещение носит во всех 
случаях характер понижения, которое неодинаково для точек H и 
B, вследствие чего перитектическая горизонталь принимает на-
клонное положение; 

 – сдвиг точки J превышает смещение точек H и B, в результате 
возникает новая область H′J′B′ квазибинарной диаграммы со-
стояния, в пределах которой перитектическое превращение, яв-
ляющееся изотермическим в бинарной системе Fe-C, происходит 
в интервале температур; 

 – сдвиг критических точек диаграммы Fe-C относительно исходно-
го положения (точки H, J и B) по концентрации может происхо-
дить как в сторону уменьшения содержания углерода (при введе-
нии Mn, Cr, Ni, Cu), так и в направлении его повышения (при 
введении Si). 
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Рис. 3.2. Изменение геометрии и положения критических точек H, J и 
B диаграммы состояния Fe-C при добавлении третьего компонента 
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Рис. 3.3. Влияние содержания кремния и углерода в сплавах Fe-C-Si 

на изменение температур ликвидуса, солидуса и 
перитектического превращения 

Следствием отмеченной деформации геометрии диаграммы со-
стояния являются многочисленные и существенные изменения ряда 
параметров, характеризующих процесс равновесной кристаллизации: 
 – изменение критических точек ликвидуса tL и солидуса tS сплавов, 

а также соответственное изменение температурного интервала 
затвердевания ∆tLS; изменение температур начала и конца пери-
тектического превращения относительно перитектической тем-
пературы системы Fe-C и появление температурного интервала 
перитектического превращения ∆tР; 

 – отклонение хода концентрации жидкой и твердой фазы в процес-
се понижения температуры при кристаллизации относительно 
соответствующих линий ликвидуса и солидуса диаграммы Fe-C; 

 – изменение количества выделяющейся твердой фазы и остаточной 
жидкой фазы относительно хода кристаллизации бинарных спла-
вов Fe-C; соответствующее изменение соотношения между коли-
чеством δ- и γ-фаз при перитектическом превращении, положе-
ния сплава C0 относительно перитектической точки CJ и характе-
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ра происходящего перитектического превращения (до- или запе-
ритектического); 

 – изменение темпа выделения твердой фазы и соответствующего тем-
па выделения теплоты кристаллизации при понижении температуры 
в процессе кристаллизации в сравнении с бинарным сплавом Fe-C. 
Указанные изменения вносят существенные коррективы в характе-

ристики сплавов, в связи с чем был выполнен количественный анализ 
происходящих при этом изменений важных параметров (см. разд. 3 – в 
части температурных параметров, разд. 4 – по теплофизическим пара-
метрам,). Качественные и количественные особенности хода кристал-
лизации сплавов различных тройных систем Fe-C-Xi (Xi = Si, Mn, Cr) 
представлены на рис. 3.4 – 3.8. 

Внеперитектические сплавы первой (С0 ≤ СH) и четвертой (С0 ≥ СB) 
групп, кристаллизующиеся без перитектического превращения, имеют 
сходный характер выделения твердой фазы, поскольку относятся к 
сплавам с коэффициентом распределения растворенных компонентов 
ki < 1, т.е. с расходящимися при понижении температуры линиями лик-
видуса и солидуса, вследствие чего им присуще снижение темпа выде-
ления твердой фазы ∂m/∂t при понижении температуры от ликвидуса к 
солидусу. Отличаются такие сплавы между собой по величине темпера-
турного интервала затвердевания, увеличение которого приводит к 
снижению темпа выделения твердой фазы, а также по величине пара-
метров ki и pi диаграммы состояния, которые образуют комплекс 
pi(1 – ki), от которого зависит темп кристаллизации на ликвидусе: 

)1(
1

0
Л kpC −

=µ , 

поскольку внеперитектические сплавы первой (С0 ≤ СH) и четвертой 
(С0 ≥ СB) отличаются разной величиной параметров ki и pi при выде-
лении δ- и γ-фазы. 

На рис. 3.4 – 3.5 сопоставлен ход кристаллизации характерных 
сплавов Fe-С-Si третьей (СJ ≤ C0 ≤ СB) и четвертой (СJ ≤ C0 ≤ СB) групп. 
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Рис. 3.4. Изменение количества жидкой L, δ- и γ-фазы при поэтапной 
кристаллизации доперитектического сплава Fe – 0,78 % ат. С –5 % ат. Si 

 
Рис. 3.5.Изменение количества жидкой L, δ- и γ-фазы при поэтапной 
кристаллизации заперитектического сплава Fe – 1,6 % ат. С – 5 % ат. Si 

В доперитектическом сплаве (рис. 3.4) выделение δ-фазы проис-
ходит, как было отмечено выше, с высоким темпом кристаллизации 
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вблизи ликвидуса, который непрерывно уменьшается при понижении 
температуры вплоть до начала перитектического превращения, когда 
в результате реакции (L + δ → γ) количество δ-фазы начинает сни-
жаться и появляется γ-фаза, доля которой непрерывно возрастает, по-
ка перитектическое превращение не заканчивается при температуре 
солидуса с сохранением некоторого избытка остаточной δ-фазы. На-
чало перитектического превращения соответствует моменту, когда 
изменяющийся состав жидкой фазы достигает концентрации СВ в 
точке В диаграммы состояния (т. В' на рис. 3.2 для тройной системы). 
Дальнейшее понижение температуры ниже солидуса сопровождается 
твердофазным превращением (δ → γ), темп которого, как можно за-
метить, непрерывно повышается, поскольку коэффициент распреде-
ления углерода kC становится больше 1. 

Отмеченные особенности выделения δ-фазы присущи всем допери-
тектическим сплавам различных тройных систем (рис. 3.6 – 3.8), при 
этом повышение содержания легирующих добавок (Si, Mn, Cr) вызывает 
значительное снижение температур ликвидуса и перитектики (совпа-
дающей с солидусом), некоторое расширение температурного интервала 
перитектического превращения, а также изменение количества δ- и γ- 
фаз, знак и величина которого зависят от сдвига критических точек H, J и 
B диаграммы состояния. 

В заперитектическом сплаве (рис. 3.5) выделение δ-фазы проис-
ходит с теми же особенностями, которые были отмечены выше для 
доперитектического сплава, т.е. с уменьшением темпа кристаллиза-
ции при понижении температуры. В результате перитектической ре-
акции (L + δ → γ) количество δ-фазы к моменту завершения перитек-
тического превращения снижается до нуля при сохранении избыточ-
ной жидкой фазы, вследствие чего ее кристаллизация продолжается с 
выделением γ-фазы, доля которой непрерывно возрастает до темпера-
туры солидуса. 
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Рис. 3.6. Изменение количества твердой S и жидкой L фазы (а, в), а 
также δ- и γ- фаз (б, г) доперитектических (а, б) и заперитектических 

(в, г) сплавов системы Fe-C-Si в зависимости от температуры 
а, б) С = 0,5 %; Si = 1 % (1); Si = 3 % (2); 
в, г) С = 1,5 %; Si = 1 % (1); Si = 3 % (2) 

Указанные особенности характерны для всех заперитектических 
сплавов различных тройных систем (рис. 3.6 – 3.8). Увеличение в них 
содержания легирующих компонентов (Si, Mn, Cr и др.) вызывает зна-
чительное снижение температур ликвидуса, перитектики и солидуса, 
расширение температурного интервала перитектического превраще-
ния, а также изменение количества δ- и γ-фаз, и, соответственно, ин-
тенсивности протекания перитектического превращения. Характер 
этих изменений зависит от направления и величины концентрационно-
го сдвига критических точек H, J и B диаграммы состояния. 
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Рис. 3.7. Изменение количества твердой S и жидкой L фазы (а, в), а 
также δ- и γ-фаз (б, г) доперитектических (а, б) и заперитектических 

(в, г) сплавов системы Fe-C-Mn в зависимости от температуры: 
(а, б): С = 0,52 %; Mn = 1 % (1); 

С = 0,38 %; Mn = 3 % (2); 
С = 0,24 %; Mn = 5 % (3); 

(в, г):  С = 1,5 %; Mn = 1 % (1); 
С = 1,5 %; Mn = 3 % (2); 
С = 1,5 %; Mn = 5 % (3) 
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Рис. 3.8. Изменение количества твердой S и жидкой L фазы (а, в), а 
также δ- и γ-фаз (б, г) доперитектических (а, б) и заперитектических 

(в, г) сплавов системы Fe-C-Cr в зависимости от температуры: 
а, б) С = 0,6 %; Cr = 1 % (1); Cr = 3 % (2); Cr = 5 % (3); 
 в, г) С = 1,5 %; Cr = 1 % (1); Cr = 3 % (2); Cr = 5 % (3) 

3.3. КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ СПЛАВОВ ЭВТЕКТИЧЕСКОГО 
ТИПА (ЧУГУНОВ) 

На основе сформированной термодинамической модели сплавов 
Fe-C-Si и рассчитанной геометрии поверхности ликвидуса проведен 
анализ хода кристаллизации эвтектического сплава Fe-C-Si с 8 % ат. 
углерода и 5 % ат. кремния. Анализ выполнен для условий равновес-
ной и нормальной неравновесной (по Шейлю) кристаллизации. Для 
более детального рассмотрения особенностей кристаллизации сплава на 
рис. 3.9 приведены в сравнении зависимости состава фаз, коэффициен-
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тов распределения и температуры от количества выделившейся твердой 
фазы и ход кристаллизации в равновесных и неравновесных условиях. 

Кристаллизация сплава (рис. 3.9) в равновесных условиях проис-
ходит в два этапа. На первом этапе из расплава выделяется первичная 
фаза – аустенит (участок ОВ на рис. 3.9, е), в котором по мере увели-
чения количества твердой фазы изменяется концентрация С и Si (рис. 
3.9, а, б). При этом происходит накопление C в жидкости (рис. 3.9, а), 
причем коэффициент распределения несколько возрастает, оставаясь 
меньшим единицы (рис. 3.9, в). Содержание Si в жидкости растет до 
28 % твердой фазы, а затем начинает снижаться (рис. 3.9, б), что вы-
звано существенной скоростью роста коэффициента распределения от 
значения 0,83 до 1,2 (рис. 3.9, г) и кристаллизацией аустенита, более 
богатого Si, чем жидкость. Выделение 82 % первичного аустенита 
происходит при плавном снижении температуры со значения 1320 °С 
до 1167 °С (рис. 3.9, д). При достижении составом жидкости тальвега 
двойной эвтектики (точка В на рис. 3.9, е) совместно с аустенитом на-
чинает выделяться графит, что происходит при практически неизмен-
ном составе фаз (рис. 3.9, а, б), значений коэффициентов распределе-
ния (рис. 3.9, в, г) и температуры (рис. 3.9, д). Заканчивается кристал-
лизация сплава в точке С (рис. 3.9, е) на линии двойной эвтектики к 
моменту полного исчезновения жидкой фазы.  

Накопление компонентов в жидкости при неравновесной кристал-
лизации сплава (штриховые линии ОВ′С′ на рис. 3.9) приводит к более 
резкому снижению температуры (рис. 3.9, д) и росту коэффициентов 
распределения компонентов (рис. 3.9, в, г), выделению первичного ау-
стенита, более богатого C и Si, чем в равновесных условиях (рис. 3.9, а, 
б).  При этом уменьшается количество выделившегося первичного ау-
стенита (на 22 %) и происходит соответствующее увеличение в струк-
туре количества двойной эвтектики. Наблюдается большáя неоднород-
ность в распределении Si в аустените двойной эвтектики: более бога-
тыми Si кристаллизуются начальные выделения, в дальнейшем 
происходит резкое уменьшение xSi в аустените двойной эвтектики, что  
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Рис. 3.9. Изменение состава фаз xC и xSi (а, б), коэффициентов 
распределения kC и kSi (в, г) и температуры (д), а также ход 

кристаллизации сплава в проекции на поверхность ликвидуса (е) при 
равновесной (сплошные линии) и неравновесной (штриховые линии) 
кристаллизации сплава Si1 системы Fe-C-Si (8 % ат. C, 5 % ат. Si). 

Пунктирные линии – тальвеги трехфазных превращений. 
О – исходный состав сплава; В (В') – начало кристаллизации эвтектики;  
С (С') – окончание кристаллизации сплава, концентрация компонен-

тов в графите условно не показана 
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связано с обеднением этим компонентом жидкости (рис. 3.9, б). При 
таком изменении концентрации Si идет накопление C в жидкости и ау-
стените (рис. 3.9, а), в результате при кристаллизации последних пор-
ций жидкости резко снижается температура до значения эвтектической 
точки в двойной системе Fe-C (рис. 3.9, д), и сплав заканчивает свою 
кристаллизацию при этой температуре в точке С′ (рис. 3.9, е). Двойной 
эвтектики Fe-C образуется менее 0,001 %. 

При неравновесной кристаллизации возникает значительное раз-
личие по концентрации компонентов в твердой фазе в начале и при 
окончании ее кристаллизации, т.е. развивается ликвационная неодно-
родность распределения элемента в твердой фазе. При неравновесной 
кристаллизации первичного аустенита наблюдается значительная ли-
квация растворенных в нем элементов. 

Кристаллизация сплава начинается с выделения аустенита, который 
характеризуется прямой микроликвацией Si, т.е. осевые зоны дендрит-
ных ветвей оказываются обедненными Si по сравнению с периферий-
ными (рис. 3.9, б). Это является следствием того, что кристаллизация 
сплава начинается при значениях коэффициента распределения, мень-
ших единицы, и происходит с его значительным увеличением вплоть до 
значений 1,05...1,2. При эвтектической кристаллизации сплава Si обо-
гащает начальные участки эвтектического аустенита, т.е. характеризу-
ется обратной микроликвацией. «Двойная» ликвация Si (сплав Si1) была 
обнаружена экспериментально Я.Н. Малиночкой [10]. 

3.4. СВЯЗЬ КОЭФФИЦИЕНТА РАСПРЕДЕЛЕНИЯ 
КОМПОНЕНТА С ИЗМЕНЕНИЕМ ЭВТЕКТИЧЕСКОЙ 

ТЕМПЕРАТУРЫ 
Температура аустенито-графитной эвтектики. При исследова-

нии взаимосвязи коэффициента распределения малого количества 
(1 % ат.) третьего компонента между аустенитом и жидкостью kX

γ/l с 
изменением температуры аустенито-графитной эвтектики для десяти 
тройных систем Fe-C-Xi (Xi = Cr, Co, Cu, Mn, Mo, Ni, P, Si, V, W) по-
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лучена простая линейная зависимость (рис. 3.10, а): 
 ∆Te

g = 14,38kX
γ/l – 15,74; (r0 = 0,999). (3.8) 

При эвтектической температуре в двойной системе Fe-C в равно-
весии находятся аустенит, жидкость и графит, при этом µγ

Fe=µl
Fe и 

µγ
C=µl

C=µg
C (рис. 3.11, а). 

Рассмотрим постадийно (гипотетически) поведение термодинами-
ческих характеристик фаз при введении в сплав Fe-C третьего компо-
нента. При неизменной температуре равновесия это приводит к умень-
шению энергии Гиббса аустенита и жидкости (с учетом того, что графит 
не растворяет примесей). Добавка в сплав Si, Cu, Ni сильнее уменьшает 
энергию Гиббса аустенита (рис. 3.11, б), а Cr, Mn, P, Mo, W, V, Co – 
жидкости (рис. 3.11, г).  

Такой характер изменения энергии Гиббса обуславливает направ-
ление перераспределения элемента между жидкостью и аустенитом: 
компонентом насыщается та фаза, энергия Гиббса которой от добавки 
элемента уменьшается сильнее, что приводит к уменьшению энергии 
Гиббса всей системы. Это определяет величину коэффициента распре-
деления компонента между фазами  (kХ > 1 или kХ < 1). Важно отметить, 
что большее относительное изменение энергии Гиббса аустенита и 
жидкости приводит к большему различию концентрации в них третьего 
компонента (рис. 3.10, а), т.е. увеличению разности |kХ – 1|. 

Перераспределение третьего компонента происходит до дости-
жения равенства µγ

X = µl
X, т.к. движущей силой диффузии является 

разность химических потенциалов компонента в фазах. 
В результате перераспределения введенного третьего компонента 

между фазами изменяются химические потенциалы µγ
C и µl

C и наруша-
ются равенства µγ

Fe = µl
Fe и µγ

C = µl
C = µg

C. Если восстановление равенств 
µγ

Fe = µl
Fe и µγ

C = µl
C возможно (частично) за счет диффузии, то равенст-

во µl
C = µg

C может быть вновь достигнуто только при изменении темпе-
ратуры. Для элементов с kХ > 1 оказывается, что µl

C > µg
C (рис. 3.11, б), а 

при kХ < 1 будет µl
C < µg

C (рис. 3.11, г).  
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к сплаву Fe-C (а) элемента с kX > 1 (б, в) или kX ≤ 1 (г, д). 

Наклонная пунктирная линия показывает положение касательной на 
рис. (а) 

Такие соотношения между химическими потенциалами углерода в 
фазах диктуют изменение температуры эвтектического превращения 
(при повышении температуры энергия Гиббса понижается, при сниже-
нии температуры – возрастает). Следовательно, для элементов с kХ > 1 
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температура эвтектического превращения должна повыситься, а с kХ < 1 – 
понизиться. При таком изменении температуры будут изменяться со-
ставы фаз, что в конечном итоге приведет к выполнению условий рав-
новесия фаз при наличии третьего компонента (рис. 3.11, в, д). 

Поддержание равенства (3.8) говорит о пропорциональности проти-
воположных влияний температуры и диффузии на энергию Гиббса фаз: 
чем в большей степени происходит перераспределение компонентов ме-
жду фазами, тем большее изменение температуры требуется для его 
«компенсации», т.е. для установления нового равновесия.  

Рассмотрение рис. 3.10, б позволяет обнаружить три особые точки 
полученной линейной зависимости (3.8).  

Точка, в которой ∆Te
g = 0, отвечает случаю такого изменения 

энергии Гиббса фаз γ и l, что для восстановления равновесия не тре-
буется изменения температуры. Необходимо особо отметить, что эта 
точка (отмечена на рис. 3.10 вертикальной чертой) отвечает коэффи-
циенту распределения Fe (kFe

γ/l = 1,1). Следовательно, влияние эле-
мента на температуру эвтектического превращения определяется из-
менением характера взаимодействия атомов введенного третьего эле-
мента с Fe и C по сравнению с теми атомами Fe, которые были на 
месте третьего компонента, поскольку его растворение можно тракто-
вать, как замещение части атомов Fe атомами третьего компонента. 
Поэтому близость расположения точки, отвечающей влиянию Ni, к 
рассматриваемой точке ∆Te

g = 0 не является случайной, поскольку 
никель является элементом – химическим аналогом Fe (одним из эле-
ментов триады железа), образующим с Fe непрерывные растворы в 
твердом и жидком состоянии. Однако окончательный вывод о спра-
ведливости этой гипотезы можно будет сделать после уточнения по-
ложения Co на рассматриваемой зависимости, т.к. сдвиг температуры 
аустенито-графитной эвтектики, полученный по данным термодина-
мического моделирования, противоположен найденному эксперимен-
тально влиянию, а Co по свойствам так же, как и Ni, близок к Fе. 
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Элемент, расположенный в точке с координатой kγ/l = 1,  одина-
ково уменьшает энергию Гиббса аустенита и жидкости (уже за счет 
конфигурационной энтропии), разность их относительного изменения 
равна нулю (рис. 3.10, а). Для такого элемента реализуется случай, 
представленный на рис. 3.11, г. Следовательно, для восстановления 
равновесия температура эвтектики при добавке такого элемента 
должна уменьшаться. Ни один из рассмотренных элементов таких 
свойств не проявляет.  

Положение точки с kγ/l = 0 определяет максимально возможное 
уменьшение температуры аустенито-графитной эвтектики каким-либо 
элементом, которое в соответствии с (3.8) составляет примерно – 16 К. 
Близкие значения температурного влияния (–18...–19 К) имеют Ti и B 
при kγ/l = 0,04…0,06. 

Теоретическое исследование влияния малой добавки третьего 
элемента на изменение температуры эвтектики [6] для случая, когда 
одна из фаз имеет постоянный состав, дает: 

 ( )ll
l

e

eg
e kk

kH
RTT γγ

γ −
∆

=∆ FeX
Fe

2 1 , (3.9) 

где ∆Не – изменение энтальпии при кристаллизации бинарной эвтек-
тики. Для аустенито-графитной эвтектики ее значение равно 
11,2 кДж/моль (см. разд. 4), тогда множитель перед скобками в (3.9) 
равен 13,73 К/% ат., что хорошо согласуется с полученным в (3.8) 
значением 14,38 К/% ат. (различие составляет менее 5 %). 

Дальнейшая проверка полученного результата проведена путем рас-
чета при дополнительном увеличении концентрации третьего компонен-
та, а также при расчете с применением (3.8) величины сдвига температу-
ры аустенито-графитной эвтектики в многокомпонентных системах. 

Изменение концентрации третьего компонента от 1 до 5 % ат. при-
водит к некоторому смещению положения точек, отвечающих этим 
элементам (рис. 3.12). Однако это смещение не превосходит для всех 
рассмотренных элементов ± 1,5 К. Следовательно, обнаруженная взаи-
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мосвязь сохраняется в случае многокомпонентных систем с содержани-
ем элементов до 5 % ат. 
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Рис.  3.12. Расположение точек для компонентов чугуна относительно 

линии (3.8) при изменении содержания третьего элемента 
в пределах 0...5 % ат 

Температура ледебуритной эвтектики. Первоначально изменение 
температуры ледебуритной эвтектики рассчитывали для компонентов, 
которые не растворяются в цементите (Si, Cu, P). Расчетные значения 
∆Te

с хорошо укладываются на прямую (рис. 3.13, а) 
 (∆Te

с) γ/l = 7,32kX
γ/l – 15,52; (r0 = 0,999).  (3.10) 

Этот результат хорошо согласуется с высказанными выше поло-
жениями о характере влияния на энергию Гиббса фаз взаимосвязи пе-
рераспределения компонентов (между аустенитом и жидкостью) с 
температурой. 

При рассмотрении влияния компонентов, растворяющихся в цемен-
тите,  требуется учесть их перераспределение между жидкостью и цемен-
титом. Связь влияния температуры и перераспределения компонентов 
между аустенитом и жидкостью на энергию Гиббса фаз будет хорошо 
обоснована, если она выполняется и для растворяющихся в цементите 
компонентов. На основе полученных по результатам термодинамического 
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моделирования значений kX
γ/l для таких элементов по (3.10) рассчитан 

вклад перераспределения между аустенитом и жидкостью (∆Te
с)γ/l. Раз-

ность ∆Te
с и (∆Te

с)γ/l, построенная на рис. 3.13, б, прямо пропорциональна 
kX
с/l с коэффициентом пропорциональности 8,32 (коэффициент корреля-

ции составляет 0,999). 
Следовательно, вне зависимости от того, растворяется компонент 

в цементите или нет, для сдвига температуры ледебуритной эвтектики 
выполняется соотношение 
 ∆Te

с = 7,32kX
γ/l + 8,31kX

с/l – 15,52. (3.11) 
Результаты расчета ∆Te

с по (3.11) отклоняются от данных термо-
динамического моделирования не более, чем на ± 0,3 К. 

Важно отметить, что соотношение (3.11) также выполняется для 
чистого Fe (kFe

γ/l = 1,1; kFe
с/l = 0,91; ∆Te

с = 0). Следовательно, гипотеза об 
определяющем влиянии относительного изменения характера взаимо-
действия компонентов при замещении части атомов Fe атомами третьего 
компонента и в этом случае находит свое подтверждение. 

На основе теоретического изучения влияния малой добавки 
третьего элемента на температуру эвтектики [6] получена следующая  
зависимость  

 ( )llcc

e

ec
e kfkf

H
RTT γγ−−
∆

=∆ XX

2
1 , (3.12) 

где ∆Не – изменение энтальпии при кристаллизации бинарной эвтек-
тики. Для ледебуритной эвтектики ее значение равно 11,6 кДж/моль 
(см. разд. 4). Тогда множитель перед скобками (предельное уменьше-
ние температуры ледебуритной эвтектики) в (3.12) равен  
– 4,48 К/% ат., что хорошо согласуется с полученным в (3.11) значением 
–15,52 К/% ат. (различие составляет менее 7 %). Для случая, когда доли 
цементита и жидкости мало изменяются при добавке третьего компо-
нента, можно записать выражение 

 ( ) ( )ll

e

elclcc

e

ec
e kkf

H
RTkkf

H
RTT γγγ −

∆
+−

∆
=∆ XFe

2

XFe

2
. (3.13) 
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Рис.  3.13. Влияние компонентов чугуна, растворяющихся (а) и  

не растворяющихся (б) в цементите, на температуру  
ледебуритной эвтектики 

Коэффициенты перед скобками (3.13) также хорошо согласуются с 
полученными в формуле (3.11) (погрешность не превосходит 8 %). Соот-
ношения (3.9) и (3.13) математически обосновывают выполнение ра-
венств (3.8) и (3.11) для железа и могут служить для доказательства вы-
двинутой выше гипотезы . 

Полученные уравнения связи позволяют оценить склонность чу-
гуна заданного химического состава к графитизации, определяемую 
характером перераспределения компонентов между фазами, через их 
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влияние на интервал между температурами эвтектик по (3.8) и (3.11) 

∆Te=Te
g – Te

с = 14,38(kX
γ/l)g – 7,32(kX

γ/l)c – 8,31kX
с/l + 4,75. 

Эта оценка, конечно, не исключает необходимости учета других 
факторов, влияющих на графитизацию [4]. Полученные количествен-
ные соотношения оценивают влияние компонентов чугуна на темпе-
ратуры стабильной и метастабильной эвтектик и на температурный 
интервал между ними, непосредственно связанный со склонностью чу-
гуна к графитизации или отбелу. Сведения о влиянии элементов на эв-
тектическую температуру, которая представляет собой температуру со-
лидуса для тройных эвтектических сплавов, позволяют перейти к ана-
лизу влияния элементов на температурный интервал кристаллизации. 
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4. ТЕПЛОФИЗИЧЕСКИЕ 
ХАРАКТЕРИСТИКИ СПЛАВОВ 

4.1. ЭНТАЛЬПИЙНЫЙ РАСЧЕТ ВЫДЕЛЕНИЯ ТЕПЛОТЫ 
ЗАТВЕРДЕВАНИЯ 

Анализ тепловых процессов при кристаллизации сплава необхо-
дим в связи с наличием весьма ограниченных и рассеянных сведений 
о тепловых свойствах сплавов, без знания которых становится не-
возможным адекватное моделирование процессов получения и обра-
ботки материалов и изделий из них. Вместе с тем, сравнительный 
анализ теплофизических параметров на различных этапах процесса 
кристаллизации в совокупности с экспериментальными данными вы-
ступает как дополнительный метод физико-химического анализа 
кристаллизации сплавов в зависимости от геометрии диаграммы со-
стояния и изменения положения сплава на ней.  

Энтальпию многокомпонентного сплава в процессе его много-
фазной кристаллизации описывают выражением 

 HfHfH
l







 ∑∑

=ϕ

ϕ

=ϕ

ϕϕ −+=
Φ

2

Φ

2
1 ,  (4.1) 

где f φ – атомная доля выделившейся из расплава фазы ϕ; Hφ и H l – энталь-
пия твердой фазы ϕ и жидкости l соответственно; Φ – общее число фаз в 
системе на данном этапе кристаллизации. Атомные доли фаз связаны со-
отношением 

 1
Φ

1
=∑

=ϕ

ϕf ,  

которое учтено в (4.1) при расчете доли жидкой фазы (ϕ = 1).  
Теплоту кристаллизации Q(T), выделяющуюся при изменении тем-

пературы сплава от ликвидуса TL до температуры T, определяют по соот-
ношению 
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В выражении (4.2) первое слагаемое определяет вклад в Q эффекта 
превращения жидкой фазы в твердую, который обычно называют скры-
той теплотой кристаллизации (L). Второе слагаемое представляет коли-
чество тепла, которое выделялось бы при неизменном количестве жид-
кой фазы в результате охлаждения жидкого сплава в интервале темпера-
тур TL

 – T. Постепенное замещение жидкости твердыми фазами, 
имеющими иную энтальпию, требует внесения во второе слагаемое со-
ответствующей поправки, определяемой третьим слагаемым. Следова-
тельно, в совокупности второе и третье слагаемые дают физическую со-
ставляющую QФ теплоты кристаллизации сплава. Дополнительно требу-
ется учесть скачкообразное изменение энтальпии при нонвариантных 
превращениях (Ln). Таким образом, выделение теплоты кристаллизации 
сплава записали в виде 
 Q = L + QФ + Ln,  

что позволяет не только рассчитать полную теплоту кристаллизации спла-
ва (при T = TS), но и выявить вклад в нее тепловых эффектов различных 
процессов. 

Теплоемкость сплава при постоянном давлении cp рассчитывают 
как производную от его энтальпии H по температуре T: 
 THcp ∂∂= ,   (4.3) 

что позволяет учитывать аномальное изменение cp в процессе кри-
сталлизации. Энтальпию фазы ϕ рассчитывают на основе известной 
температурной зависимости энергии Гиббса 

 )( TGTGH ∂∂−= ϕϕϕ ,  
которая при постоянном давлении описывается функцией состава и тем-
пературы на основе модели субрегулярных растворов (см. разд. 1.1.2). 



 94

Для осуществления физико-химического анализа процесса кристал-
лизации сплава и определения значений теплофизических параметров 
выделяющихся при этом фаз (скрытая теплота кристаллизации, удельная 
теплоемкость, температурные границы выделения и т.д.) необходимо оп-
ределить количество и равновесный состав фаз, которые выделяются из 
жидкости с заданной начальной концентрацией компонентов при кри-
сталлизации. 

Важным преимуществом названной процедуры является возмож-
ность совместного исследования хода процесса кристаллизации по 
изменению количества и состава выделяющихся фаз в сопоставлении 
с выделением теплоты фазовых превращений как для стабильных, так 
и для метастабильных фаз, для которых проведение прямых калоримет-
рических измерений затруднительно. На основе учета полного или час-
тичного подавления диффузионных процессов в твердой фазе [11] оце-
ниваются влияние неравновесного характера кристаллизации на изу-
чаемые теплофизические параметры и возможность выделения 
неравновесных фаз. 

4.2. ТЕПЛОФИЗИЧЕСКИЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ 
ПЕРИТЕКТИЧЕСКИХ СПЛАВОВ НА ОСНОВЕ ЖЕЛЕЗА 

4.2.1.  Энтальпия и теплоемкость фаз 
Использование результатов термодинамических расчетов дает 

возможность исследования хода процесса кристаллизации по измене-
нию количества и состава образующихся фаз в соответствии с выделе-
нием теплоты фазовых превращений, для которых затруднительно про-
ведение прямых калориметрических измерений. 

В качестве характерного сплава, для которого рассмотрена взаи-
мосвязь химического состава сплава (положения на диаграмме со-
стояния) с характером процесса кристаллизации и изменения энталь-
пии, представлен доперитектический сплав Fe-C-Cr с содержанием 
хрома 1 % ат. (рис. 4.1). 

Изменение энтальпии сплава, находящегося в жидком состоянии, в 
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зависимости от температуры носит прямолинейных характер. При дос-
тижении температуры ликвидуса начинается выделение первичной δ-
фазы, сопровождаемое перераспределением углерода и остальных эле-
ментов в расплаве. 

Рассматриваемый доперитектический сплав Fe-0,6 % ат. C-1 % ат. Cr 
(рис. 4.1), относящийся ко II группе сплавов (разд. 3), кристаллизуется 
в интервале температур (1525...1493 °С), включающем два этапа кри-
сталлизации: L→δ и L+δ→γ.  Перитектическое превращение L+δ→γ 
протекает практически при постоянной температуре (1493 °С), за ним 
происходит твердофазное превращение δ→γ (в интервале температур 
1493…1469 °С) с последующим охлаждением твердой  γ-фазы. 

Изменение энтальпии с понижением температуры при первичной 
(L→δ)  и вторичной (твердофазное превращение δ→γ) кристаллиза-
ции носит криволинейный характер вследствие существенной зави-
симости от температуры темпа выделения твердой фазы, а также из-
менения состава и соотношения фаз в сплаве. Скачкообразное 
уменьшение энтальпии (при 1493 °С) происходит вследствие проте-
кания перитектического превращения в малом интервале температур, 
причем величина скачка находится в прямой зависимости от степени 
использования всех фаз (L, δ и γ), участвующих в перитектическом 
превращении, т.е. от количества образовавшейся γ-фазы. 

 Характер изменения теплоемкости для доперитектического 
сплава представлен на рис. 4.1, б. Теплоемкость сплава в жидком со-
стоянии практически не изменяется (75 Дж/(моль·К)). При температу-
ре ликвидуса наблюдается резкое увеличение теплоемкости (до 
1600 Дж/(моль·К)), связанное с началом процесса выделения δ-фазы из 
жидкости L, далее происходит уменьшение теплоемкости до температу-
ры начала перитектического превращения, сопровождаемого резким 
снижением теплоемкости, по окончании которого наступает твердофаз-
ное превращение δ→γ при незначительном линейном увеличении теп-
лоемкости. После завершения твердофазного превращения теплоем-
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кость γ-твердого раствора при уменьшении температуры практически 
постоянна (49 Дж/(моль·К)). 
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Рис. 4.1. Изменение энтальпии Н (а) и теплоемкости С (б) доперитек-

тического сплава Fe-C-Cr (0,6 % ат. С, 1 % ат. Cr)  
в зависимости от температуры 
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Отличие в характере изменения теплоемкости при первичной L→δ и 
вторичной δ→γ кристаллизации (после скачкообразного увеличения теп-
лоемкости происходит интенсивное уменьшение при превращении L→γ, а 
переход δ→γ сопровождается постепенным и незначительным увеличени-
ем) связано с отличием в величине и темпе выделения скрытой теплоты 
образования δ- и γ-фазы соответственно. При повышении содержания уг-
лерода в сплавах II группы происходит увеличение темпа выделения 
скрытой теплоты кристаллизации γ-фазы и уменьшение – для δ-фазы. 

Анализ процессов, происходящих при кристаллизации рассмот-
ренного сплава,  на основании данных об изменении энтальпии позво-
ляет сделать вывод, распространяющийся и на другие системы Fe-C-Xi 
(Xi = Si, Mn, Cu, Ni), о том, что с увеличением содержания углерода 
изменение энтальпии в интервале кристаллизации изменяется несуще-
ственно (приблизительно 16 кДж/моль). 

4.2.2. Теплота кристаллизации сплавов 
На основе найденных значений изменения энтальпии сплавов 

Fe-C-Xi с помощью формул (4.1) – (4.3) могут быть рассчитаны зна-
чения полной, скрытой и физической теплоты по этапам кристаллиза-
ции (см. рис. 4.3, 4.4). 

Анализ изменения физической теплоты, выделяющейся при кри-
сталлизации сплавов Fe-C-Xi (Xi = Si, Mn, Cu, Cr, Ni) на разных этапах 
выделения твердой фазы (рис. 4.3) показывает, что величина физиче-
ской теплоты QФ и ее слагаемых (QФ

δ, QФ
Р, QФ

γ) существенно зависит 
от интервала кристаллизации сплава ∆Т (рис. 4.2) и соотношения эта-
пов выделения различных структурных составляющих (∆Тδ, ∆ТР и ∆Тγ). 
В рассматриваемых концентрационных пределах по содержанию доба-
вок (Xi до 3 % ат.) введение третьего элемента слабо сказывается на 
характере изменения теплоемкости тройных сплавов, поскольку тепло-
емкость фаз сплавов Fe-C-Xi практически не отличается от теплоемко-
сти фаз сплавов Fe-C, но значительно влияет на вид диаграммы со-
стояния, изменяя ее температурно-концентрационные пределы и темп 
выделения твердой фазы. 
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Рис. 4.2. Изменение интервала кристаллизации сплавов Fe-C-Xi  
∆T (при Хi = 3 % ат.) в зависимости от содержания углерода 

Также следует отметить, что с увеличением содержания углерода в 
сплавах I, II и IV групп (разд. 3) происходит увеличение интервала кри-
сталлизации сплава, следовательно, и физической теплоты кристалли-
зации, в то время, как уменьшение физической теплоты кристаллизации 
для сплавов II группы (CН < C < CJ) связано с более интенсивным со-
кращением интервала кристаллизации δ-фазы ∆Тδ при некотором уве-
личении интервала перитектического превращения ∆ТР. 
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Рис. 4.3. Изменение физической теплоты кристаллизации сплавов 

Fe-C-Xi QФ (при Хi = 3 % ат.) в зависимости от содержания углерода 



 99

0,5 1,0 1,5 2,0 2,5

50

100

150

200

250
L=Lδmδ+LPmP+Lγmγ 

А
LPmP

Lδmδ

Lγmγ

 FeC
 FeCSi
 FeCMn
 FeCCu
 FeCCr
 FeCNi

0 C, ат.%

L,
кДж/кг

 

0,0 0,5 1,0 1,5
200

220

240

260

Фрагмент А

 FeC
 FeCSi
 FeCMn
 FeCCu
 FeCCr
 FeCNi

C, ат.%

L,
кДж/кг

 
Рис. 4.4. Изменение скрытой теплоты кристаллизации сплавов Fe-C-Xi 

(при Хi = 3 % ат.) в зависимости от содержания углерода 

На основе анализа изменения скрытой теплоты кристаллизации 
сплавов Fe-C-Xi (Xi = 3 % ат.) в зависимости от содержания углерода 
установлено, что для предперитектических сплавов I группы некоторое 
уменьшение выделения скрытой теплоты кристаллизации связано с 
увеличением содержания углерода при выделении δ-фазы. При после-
дующем увеличении концентрации углерода в доперитектических спла-
вах II группы наряду с уменьшением выделения δ-фазы происходит 
увеличение общей величины скрытой теплоты кристаллизации сплава 
вследствие развития перитектической реакции, которая достигает своей 
максимальной степени в сплавах строго перитектического состава (при 
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С = СJ), где перитектическая реакция протекает наиболее полно. В 
сплавах III – IV групп при изменении темпа выделения и количества 
образующейся твердой δ- и γ-фазы скрытая теплота кристаллизации 
уменьшается с увеличением содержания углерода. 

Наибольший вклад в изменение величины полной теплоты кри-
сталлизации сплав Fe-C-Xi по сравнению со сплавами Fe-C вносит фи-
зическая теплота кристаллизации, зависящая от интервала кристаллиза-
ции сплава, т.е. от геометрии диаграммы состояния (рис. 4.2,  4.3). 
 В результате проведенных расчетов выявлена четкая зависи-
мость тепловых характеристик сплавов Fe-C-Xi при равновесной кри-
сталлизации от положения на диаграмме состояния: соотношение ве-
личин Qδ, Qγ  и QР находится в прямой зависимости от количества вы-
деляющейся твердой фазы mδ, mγ, mР. С увеличением содержания 
углерода в сплаве полная теплота кристаллизации увеличивается, при 
этом определяющий вклад в ее изменение вносит физическая теплота 
кристаллизации, связанная с параметрами диаграммы состояния (ин-
тервалом кристаллизации и т.д.), которые изменяются при введении 
элемента Хi (рис. 4.2). Важное значение для определяемой полной те-
плоты кристаллизации Q имеет перитектическое превращение, кото-
рое в ряде тройных систем Fe-C-Xi происходит в значительном интер-
вале температур и по величине выделяющейся теплоты составляет до 
20 % от полной теплоты кристаллизации. 

Полученные на основе термодинамической модели значения теп-
лофизических параметров способствуют уточнению расчетов и пре-
доставляют широкие возможности для анализа влияния легирующих 
элементов и примесей в исследованных тройных и многокомпонент-
ных промышленных сплавах различного состава.  

4.3. ТЕПЛОФИЗИЧЕСКИЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ 
ЭВТЕКТИЧЕСКИХ СПЛАВОВ НА ОСНОВЕ ЖЕЛЕЗА 

Анализ теплофизических параметров произведен для сплавов 
системы Fe-C, которые в зависимости от состава могут кристаллизо-
ваться в виде первичных твердых растворов (ГЦК) и высокоуглероди-
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стых фаз (графит, цементит), а также претерпевать эвтектическое 
превращение. Исходными для расчета являются данные о термодина-
мических свойствах фаз этой системы. Выбор системы Fe-C обуслов-
лен тем, что она является основой большого числа промышленных 
сплавов, а также выступает в качестве объекта многочисленных мо-
дельных расчетов при изучении процессов различной природы, про-
текание которых сопряжено с выделением тепла при кристаллизации. 
Полученные на основе термодинамической модели значения тепло-
физических параметров способствуют уточнению подобных расчетов 
и являются отправной точкой для исследования влияния легирующих 
элементов и примесей в промышленных сплавах различного состава. 

Проверка качества имеющихся термодинамических данных про-
ведена на основе анализа выражений для энергии Гиббса различных 
структур чистого железа путем расчета зависимости теплоемкости 
железа от температуры (рис. 4.5). Она совпадает с данными, приве-
денными в литературе, а также качественно и количественно хорошо 
согласуется с экспериментальными результатами. 

Следующим этапом анализа теплофизических параметров системы 
Fe-C является определение значений скрытой теплоты нонвариантных 
превращений (табл. 4.1). Значения теплоты кристаллизации стабильной 
(серой) и метастабильной (белой) эвтектик близки по величине, причем 
теплота кристаллизации белой эвтектики на 3 % больше. Эксперимен-
тальные данные  по теплоте кристаллизации серой и белой эвтектик со-
ставляют соответственно 63 ккал/кг (12,7 кДж/моль) и 55 ккал/кг 
(11,1 кДж/моль). По этим данным теплота кристаллизации белой эвтек-
тики почти на 13 % меньше соответствующей величины для серой эв-
тектики. Таким образом, расчетные значения теплоты кристаллизации 
эвтектик хорошо согласуются с экспериментальными данными.  
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Рис.  4.5. Расчетная температурная зависимость теплоемкости железа  
в сравнении с литературными данными 

Таблица 4.1 
Скрытая теплота нонвариантных превращений в системе Fe-C  

(по данным термодинамического моделирования) 

Характер 
превращения 

Содержа-
ние С, 
% ат. 

Температура 
превращения 

Т, °С 

Скрытая  
теплота L, 
кДж/моль 

Кристаллизация чистого компонента 
Железо 
Графит 

0,00 
100,00 

1538 
4492* 

13,8 
117,4* 

Эвтектическая реакция 
Аустенит-графит 17,41 1154 11,2 
Аустенит-цементит 17,57 1149 11,6 

Кристаллизация химического соединения 
Цементит Fe3C 25,00 1225 14,3 

Изменение составляющих теплоты кристаллизации сплавов в зави-
симости от положения на эвтектической части диаграммы состояния 
системы Fe-C показано на рис. 4.6. Полная теплота кристаллизации Q 
складывается из физической теплоты QФ охлаждения всех фаз сплава в 
температурном интервале затвердевания ∆TLS = TL – TS, а также из скры-
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той теплоты L выделения одной (γ, g, c) или двух (γ + eg, γ + eс, с + eс, 
g + eg и др.) структурных составляющих, в качестве которых в системе 
Fe-C выступают аустенит γ, цементит c, графит g и эвтектики eg (аусте-
нито-графитная) и ec (ледебуритная): 

 ∑∑
=ϕ

ϕϕ

=ϕ
ϕϕ +∆=+=

Φ

2

Φ

1
ср LfcfTLqQ pLS , (4.4)  

связанная с выделением различного количества стабильных и мета-
стабильных фаз в зависимости от степени графитизации Sg при кри-
сталлизации серого, белого или половинчатого чугуна ( ϕ

срf  – средняя 

величина f φ в интервале ∆TLS). 
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Рис. 4.6.Составляющие теплоты кристаллизации  
серых (а) и белых (б) чугунов 

В формуле (4.4) отражена важная особенность сплавов системы 
Fe-C: в зависимости от положения сплава на диаграмме состояния от-
носительно критических концентрационных границ выделения эвтек-
тики существенно изменяются характер выделяющихся фаз и их доли, 
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а также величина степени графитизации Sg, в результате чего, соглас-
но (4.4), изменяется соотношение между QФ и L , а также их сумма Q. 

Вследствие того, что удельные теплоемкости всех представленных в 
системе Fe-C фаз (расплав l, δ, γ, g и c) близки по величине (табл. 4.2), зна-
чение QФ изменяется пропорционально величине ∆TLS, которая варьирует-
ся в пределах от нуля при выделении чистого металла, эвтектики 
(xC = 17,4 %) или цементита (xC = 25 %) до 230 К в точке предельной рас-
творимости C в аустените (xC = 8,78 %) и до 900 К в сплаве γ-g (при 
xC = 23 %). Вклад физической составляющей теплоты кристаллизации со-
ставляет от 0,15 до 0,50Q при выделении аустенита (0,79 % < xC < 17,4 %) 
и достигает 0,7 и 0,1Q соответственно при выделении стабильной или ме-
тастабильной эвтектики (при xC = 25 %) в до- и заэвтектических сплавах. 

Полная теплота кристаллизации Q уменьшается с повышением со-
держания C от точки предельной растворимости (xC = 8,78 %) при вы-
делении как стабильной (рис. 4.6, а), так и метастабильной (рис. 4.6, б) 
эвтектики вплоть до эвтектической точки в результате одновременного 
уменьшения доли аустенита f γ и увеличения доли эвтектики f e при оп-
ределяющем влиянии снижения физической теплоты QФ по мере со-
кращения ∆TLS. 

Таблица 4.2 

Температурные зависимости теплоемкости фаз системы Fe-C 
по уравнению cp = (a + bT + dT2) + (e + f T + hT2)xC, Дж/(моль⋅К) 

Фаза 
Температ. 
интервал,  

К 

Конц. 
инт.,  
% ат.

a b d e f h 

l 1373…1823 0…25 41,56923 –0,02045 1,257513e–5 –25,92496 0,02829 –1,41462e–5
773…1033 0…5 127,40059 –0,25889 1,85816е–4 –122,76195 0,28591 –1,95907е–4

1053…1403 0…5








−

+−−×

×−+−=

x
xT

xxc p

C

C
CC

18769,1449479,86
)26015,355974,1053(exp

)10964,1314965,11()55533,1514027,39(
 α 

1403…1773 0…5 58,46744 –0,02825 1,04009е–5 –42,84699 0,03614 –1,19926е–5
γ 773…1773 0…9 23,77385 0,00860 0 –7,11984 –0,00382 0 
g 773…1873 100 11,03235 0,01399 –3,574155e–6 0 0 0 
с 773…1500 25 30,15 0 0 0 0 0 
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 В заэвтектических сплавах с повышением содержания C проис-
ходят аналогичные изменения обратного характера, связанные с уве-
личением ∆TLS и доли первичной фазы (f c и f g). Выделение стабиль-
ной эвтектики (рис. 4.6, а) сопровождается повышением полной теп-
лоты Q вследствие кристаллизации малого (до 10 %) количества 
первичного графита и преобладающего возрастания физической теп-
лоты QФ при мало изменяющейся доле стабильной эвтектики fe

g. При 
метастабильной кристаллизации (рис. 4.6, б) по мере приближения к 
точке, отвечающей чистому цементиту (xC = 25 %), полная теплота Q 
также увеличивается, однако менее интенсивно, чем при выделении 
графитной эвтектики. При этом доля метастабильной эвтектики fe

с 
снижается до нуля, до единицы возрастает доля первичного цементи-
та f c, обеспечивая существенное повышение выделяющейся скрытой 
теплоты Lc. 

При определенных условиях теплоотвода возможно образование 
половинчатого чугуна в результате конкурентного образования и роста 
как стабильных (g), так и метастабильных (c) высокоуглеродистых фаз, 
соотношение которых определяется степенью графитизации чугуна Sg. 
Соответствующее значение теплоты кристаллизации внеэвтектического 
сплава определяется,  согласно (4.4), уравнением 

 fLfLSfLSTсfQ c
cg

g
ggp

γ
γ

=ϕ
ϕϕϕ +−++∆= ∑ )1(

Φ

1
ср , (4.5) 

вследствие чего выделяющаяся в различных точках отливки теплота 
Q носит локальный характер, так как зависит от локальной величины 
степени графитизации Sg и от температурных интервалов выделения 
∆Tϕ стабильных ∆Tg и метастабильных ∆Tc фаз. 

Систематические экспериментальные исследования теплоты кри-
сталлизации сплавов Fe-C за последние годы не публиковались, в связи 
с чем результаты расчетов сопоставлены с опубликованными данными 
ранних работ, точность которых должна быть оценена как невысокая 
вследствие применяемой методики заливки сплавов в песчаную литей-
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ную форму и расчета теплофизических характеристик на основе при-
ближенных формул. Использованы также результаты калориметриче-
ских определений. 

Значения скрытой теплоты кристаллизации, принимаемые при моде-
лировании затвердевания стали и чугуна, колеблются в весьма широких 
пределах от 270 до 360 кДж/кг для углеродистых сталей и от 100 до 
285 кДж/кг для чугунов различного состава и структуры. Результаты тер-
модинамических расчетов аппроксимируются соотношениями, представ-
ленными в табл. 4.3. 

Таблица 4.3 
Концентрационные зависимости скрытой теплоты кристаллизации 
сплавов системы Fe-C по уравнению L = aL+bLхС+dLхС2 (кДж/моль) 
Концентрационный интервал хС, % ат. aL bL dL 

0,00 – 0,43 13,80711 –85,65731 0 
0,43 – 0,79 12,24454 276,5117 0 
0,79 – 2,40 14,87195 –54,07451 0 
2,40 – 8,78 14,57594 –48,44680 0 

8,78 – 17,41  13,49096 –54,59050 239,4397
8,88 – 17,56 12,88033 –47,19586 226,2471
17,41 – 23,00 13,96231 –17,70184 9,9276 
17,56 – 24,50 11,88504 –28,32863 150,4082

При введении углерода в железо теплоемкость фаз претерпевает 
весьма заметное изменение. Для широкого температурно-
концентрационного интервала существования соответствующих фаз по-
лучены аппроксимирующие выражения для расчета теплоемкости жид-
кости, ГЦК и ОЦК твердых растворов, графита и цементита (табл. 4.2). 
Качественно характер температурной зависимости теплоемкости фаз 
системы Fe-C аналогичен зависимости теплоемкости Fe (рис. 4.5) при 
соответствующем изменении температурных границ существования.  

Таким образом, термодинамический расчет позволяет произвести 
разделение теплоты равновесной кристаллизации базовых двойных 
сплавов Fe-C на компоненты, проанализировать зависимости состав-
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ляющих теплоты кристаллизации, теплоемкости фаз от различных 
факторов, а также уточнить данные по температурам и теплотам кри-
сталлизации ряда сплавов этой системы. Это позволяет далее оценить 
влияние компонентов на теплофизические свойства чугунов при кри-
сталлизации. 

Влияние компонентов на составляющие теплоты равновесной 
кристаллизации исследованы для серии эвтектических сплавов Fe-C с 
добавками отдельно 1 и 5 % ат. Si и Cr. В соответствии с выражением 
(4.2) получены значения L и QФ первичной фазы и двойной эвтектики. 
Поскольку в уравнения для моделей тепловых процессов входит 
скрытая теплота L, то ее разделяли для первичной фазы и двойной эв-
тектики, а физическую теплоту оценивали суммарно на обоих этапах 
кристаллизации. 

На рис. 4.7 представлено влияние Si и Cr на составляющие тепло-
ты стабильной кристаллизации сплавов систем Fe-C-Si и Fe-C-Cr в за-
висимости от углеродного эквивалента. Из рисунка видно, что харак-
тер концентрационной зависимости полной теплоты кристаллизации, 
а также ее составляющих остается таким же, как в случае кристалли-
зации двойных сплавов Fe-C (рис. 4.6). 

При введении в доэвтектические сплавы Si (1 и 5 % ат.) происходит 
увеличение скрытой теплоты кристаллизации аустенита на 6…10 % при 
добавлении каждого процента Si. Также в соответствии с рис. 4.7, а 
происходит уменьшение температурного интервала кристаллизации, 
что приводит к соответствующему уменьшению суммарной физической 
теплоты кристаллизации (QФ)γ + (QФ)e. Как видно из рис. 4.7, а, введение 
в сплав Si приводит к росту Le в соответствии с выражением 
 Le = 232 + 14,7 Si,  (4.6) 

где [Si] = % мас., [Le] = кДж/кг. При этом полная теплота кристалли-
зации Q увеличивается на 3…5 %. 

Введение Si в заэвтектические сплавы (1 и 5 % ат.) приводит к незна-
чительному снижению скрытой теплоты кристаллизации первичного гра-
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фита (до 3 % на каждый атомный процент Si) вследствие изменения тем-
пературного интервала его выделения, вызывает уменьшение суммарной 
физической теплоты кристаллизации (QФ)g + (QФ)e в соответствии с умень-
шением температурного интервала кристаллизации сплава (рис. 4.7, а), а 
также рост теплоты кристаллизации эвтектики (4.6). Полная теплота 
кристаллизации Q увеличивается на 2…4 % при добавлении 1 % Si. 
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Рис.  4.7. Влияние кремния (а) и хрома (б) на составляющие теплоты  

кристаллизации эвтектических сплавов Fe-C-Xi 
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Добавление в доэвтектические сплавы Fe-C хрома (рис. 4.7, б) при-
водит к уменьшению (QФ)γ на 3…4 %. В согласии с уменьшением темпе-
ратурного интервала кристаллизации (рис. 4.7, б) это приводит к умень-
шению (QФ)γ + (QФ )e. Как видно из рис. 4.7, б, хром практически не оказы-
вает влияния на величину (QФ)e ледебуритной эвтектики, которая 
стабильна в сплавах рассматриваемого состава и может приниматься рав-
ной 11,6 кДж/моль. Полная теплота кристаллизации доэвтектических 
сплавов Fe-C-Cr уменьшается по сравнению с эквивалентными сплавами 
Fe-C не более, чем на 3 %. 

Введение Cr в заэвтектические сплавы приводит к увеличению 
(QФ)с цементита на 1,5…3 % на каждый добавляемый процент хрома, 
а также уменьшению (QФ)с + (QФ)e в соответствии с сокращением тем-
пературного интервала кристаллизации (рис. 4.7, б). Доля скрытой те-
плоты кристаллизации эвтектики уменьшается в связи с уменьшением 
доли этой составляющей в структуре сплава. Полная теплота кри-
сталлизации уменьшается на 1…2 % при добавлении каждого про-
цента хрома. 

4.4. ТЕПЛОФИЗИЧЕСКИЕ ХАРАКТЕРИСТИКИ 
АЛЮМИНИЕВЫХ СПЛАВОВ 

На примере сплавов алюминия можно показать, как представленная 
методика термодинамического моделирования при использовании рас-
четных характеристик об основных теплофизических параметрах спла-
вов позволяет проследить особенности фазовых превращений в много-
компонентных системах (разд. 4.4.1) и значительно повысить качество 
компьютерного моделирования литейной технологии (разд. 4.4.2). 

4.4.1. Кристаллизация сплавов системы Al-Si-Mg 
Анализ равновесной кристаллизации ряда сплавов системе 

Al-Si-Mg, являющихся основой промышленных силуминов [12], про-
веден на основе термодинамической модели (см. разд. 1) с целью 
оценки влияния на его ход содержания кремния и магния (в пределах 
6…8 % Si и 0,2…5,5 % Mg). 
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Выбранные для анализа сплавы по особенностям их равновес-
ной кристаллизации и получаемого в результате фазового состава 
можно разделить на четыре группы (рис. 4.8): 

I – сплавы, которые кристаллизуются с выделением твердого 
раствора α-Al и двойной эвтектики е1 (α-Al + β-Si) – см. сплав 1 на 
рис. 4.8; 

II – сплавы, кристаллизующиеся с выделением твердого раство-
ра α-Al, двойной эвтектики е1 и тройной эвтектики Е1 (α+β+Mg2Si) – 
см. сплав 2 на рис. 4.8; 

III – сплавы, структура которых после завершения кристаллиза-
ции состоит из α-фазы и тройной эвтектики Е1 (α+β+Mg2Si) – см. 
сплав 3 на рис. 4.8; 

IV – сплавы, содержащие α-раствор, двойную эвтектику е2  
(α+ Mg2Si) и тройную эвтектику Е1 (α+β+Mg2Si) – см. сплав 4 на рис. 4.8. 
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Рис.  4.8. Линии тальвегов двойной эвтектики и пути кристаллизации 

ряда исследованных сплавов системы Al-Si-Mg 

Для отмеченных групп сплавов на основе анализа хода равно-
весной кристаллизации m(t) в температурном интервале затвердева-
ния  количественно установлены этапы выделения твердой фазы и со-
отношения долей структурных составляющих при изменении содер-
жания магния (рис. 4.9). 
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Рис. 4.9. Изменение до-
лей различных структур-
ных составляющих (α-
фазы mα, двойной mЭ

Д и 
тройной mЭ

Т эвтектики) в 
зависимости от содержа-
ния магния при равно-
весной кристаллизации 
сплавов с 7 % Si 

В исследованных сплавах I группы с 7 % Si выделение α-фазы и 
двойной эвтектики е1 при Mg < 1 % сменяется в сплавах II группы 
прогрессирующим увеличением доли тройной эвтектики Е1 (вплоть 
до точки ≈3 % Mg, отвечающей граничному сплаву III группы) при 
соответствующем интенсивном уменьшении доли двойной эвтектики 
е2. Дальнейшее повышение содержания магния приводит к смене ха-
рактера выделяющейся двойной эвтектики (е1 ↔ е2). В сплавах IV 
группы количество двойной эвтектики е2 непрерывно увеличивается 
при снижении долей α-фазы и тройной эвтектики Е1. 

Уравнение линии, связывающей граничные точки изменения 
фазового состава двойной эвтектики (е1 ↔ е2) и разделяющей сплавы 
II и IV групп, имеет вид MgД

* = 0,5Si – 0,425. Это же соотношение, 
представленное на рис. 4.8 линией 3, разграничивающей сплавы I, II и 
IV групп, описывает множество сплавов III группы, практически не 
содержащих двойной эвтектики. Границу образования тройной эвтек-
тики и появления в структуре исследованных сплавов фазы Mg2Si, от-
деляющую область сплавов I группы, описывает соотношение  
MgТ

* = 0,987 + 0,005Si, которое отвечает концентрации Mg*
т ≈ 1 % 

(практически безотносительно к содержанию кремния). 
Исследование температурной зависимости энтальпии сплавов 

различного состава позволило выявить влияние содержания кремния 



 112

и магния на положение критических температур ликвидуса и солиду-
са, выделения двойной и тройной эвтектики, значения теплоты кри-
сталлизации сплавов Qкр, а также выделения отдельных структурных 
составляющих Qα и QЭ (табл. 4.4, рис. 4.10, 4.11). 

Вклад в общую теплоту кристаллизации сплава Qкр тепловых эф-
фектов поэтапно протекающих фазовых превращений определяли на 
основе соотношений: 

Qкр = Qα + QЭ; Qα = Lαmα+Qф
α; 

QЭ = QЭ
Д + LЭ

Т; QЭ
Д = LЭ

Д mЭ
Д+Qф

Э, 
(4.7)

где QЭ
Д – теплота кристаллизации двойной эвтектики; Lα, LЭ

Д, LЭ
Т – 

скрытая теплота выделения α-фазы, двойной и тройной эвтектики со-
ответственно; Qф

α, Qф
Э – физическая теплота охлаждения смеси жид-

кой фазы с α-фазой или с двойной эвтектикой. 
На рис. 4.10 представлено изменение температурного интервала 

затвердевания ∆Тинт в зависимости от содержания магния и кремния в 
исследованных сплавах. Излом кривых при ≈ 1 % Si отвечает указан-
ной выше границе Mgт* между сплавами I и II групп при формирова-
нии тройной эвтектики и сопровождается уменьшением ∆Тинт при 
дальнейшем повышении содержания магния, темп которого не зави-
сит от содержания кремния. 
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Вклад теплоты выделения отдельных структурных составляющих 
Qα и QЭ и значения общей теплоты кристаллизации Qкр по этапам ее 
выделения представлены на рис. 4.11. В табл. 4.4 приведены получен-
ные значения удельной скрытой теплоты выделения структурных со-
ставляющих для системы Al–Si–Mg (в расчете на единицу их массы). 

Таблица 4.4 
Удельная скрытая теплота кристаллизации 

структурных составляющих системы Al–Si–Mg 
Состав сплава Lα LЭ

Д LЭ
Т Qкр 

Si Mg кДж/кг 

6,0-7,0 0,2-0,3 465–470 505–510 555 495–510 
7,0-8,0 0,3-0,4 470–475 500–505 555 500–515 

Повышение содержания магния, а также кремния в составе 
сплава приводит к монотонному увеличению общей теплота кристал-
лизации Qкр. Изменение значений Qα, QЭ

Д и QЭ
Т при повышении со-

держания магния, как следует из соотношений (4.7), обусловлено из-
менением количества соответствующих структурных составляющих 
mα, mЭ

Д и mЭ
Т (рис. 4.9), их удельной теплоты  кристаллизации Lα, LЭ

Д и 

LЭ
Т (табл. 4.4) и температурных интервалов выделения в зависимости 

от положения на диаграмме состояния (рис. 4.8). 
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4.4.2. Информационное обеспечение компьютерного 
моделирования литейной технологии  

Промышленные сплавы на основе системы Al-Si-Mg (например, ли-
тейный сплав АК9ч) в условиях производства испытывают значительные 
колебания состава по основным компонентам в пределах марочного со-
держания компонентов, допускаемые ГОСТ (табл. 4.5), что негативно 
отражается на их литейных, механических и эксплуатационных характе-
ристиках. При компьютерном моделировании литейной технологии не-
обходимо количественно учитывать соответствующее влияние этих ко-
лебаний на теплофизические свойства, чтобы обеспечить адекватность 
расчетов условиям производства и, соответственно, качество компью-
терного прогноза теплофизических процессов при затвердевании отли-
вок и формировании структуры и усадочных пустот в них. 

Таблица 4.5 
Cодержание основных компонентов сплава АК9ч 

Содержание компонентов сплава, % 
Плавочный контроль ГОСТ Компонент 

сплава 
С*

min Сср С*
max Сmin Сmax 

Si 8,66 9,27 9,70 8,0 10,5 
Mg 0,13 0,21 0,28 0,17 0,30 
Fe 0,31 0,40 0,52 0,30 0,50 
Mn 0,26 0,31 0,36 0,20 0,50 

В табл. 4.5 сопоставлены пределы изменения теплофизических ха-
рактеристик сплава АК9ч для четырех вариантов состава, отличающих-
ся максимальным (индекс max) и минимальным (индекс min) содержа-
нием легирующих компонентов. Приведены концентрации основных 
компонентов по ГОСТ: – Сmax и Сmin, а также С*

max и С*
min, установлен-

ные путем статистического анализа химического состава серии залитых 
сплавов по данным цехового плавочного контроля (34 плавки). 

Сопоставление ряда характеристик сплава АК9ч для предельных 
вариантов состава показывает (табл. 4.6), что температура ликвидуса 
снижается по мере увеличения суммарного содержания компонентов. 
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Затвердевание во всех случаях завершается эвтектическим превраще-
нием: в температурном интервале 566…571 °С (при равновесной кри-
сталлизации), при этом соответственно изменяется интервал затвер-
девания ∆Ткр (от 24 до 40 К). 

Таблица 4.6 
Теплофизические и усадочные характеристики сплавов АК9ч 

 Tл, 
°С 

TС, 
°С 

Qα, 
МДж/м3

QЭ, 
МДж/м3

Qкр, 
МДж/м3

εVα, 
% 

εVЭ, 
% 

Сmin 610 570 410 660 1070 3,0 1,4 
С*

min 605 571 380 780 1160 2,6 1,8 
С*

max 597 568 280 880 1160 1,9 2,0 
Сmax 590 566 240 950 1190 1,2 2,2 
Примечание: Tл, TС – температуры ликвидуса и солидуса; εVα, 
εVЭ, εVкр – объемная усадка при выделении α-фазы и эвтектики 

 

Рис. 4.12. Изменение энтальпии (а) и доли твердой фазы (б) сплавов 
АК9ч в зависимости от температуры при максимальном Cmax и ми-
нимальном Cmin содержании легирующих компонентов по ГОСТ 

(сплошные линии) и производственным данным (пунктир) 

Сопоставление кривых энтальпии исследованных сплавов (рис. 
4.12, а) показывает, что в жидком состоянии они, несмотря на разли-
чие состава, практически совпадают, имеют излом при разной темпе-
ратуре ликвидуса и существенно различаются ходом изменения эн-
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тальпии при кристаллизации вследствие разного характера выделения 
первичного твердого раствора α-Al (рис. 4.12, б), причем кривые эн-
тальпии цеховых сплавов (пунктир) находятся внутри интервала из-
менения энтальпии сплавов марочного состава. 

На этапе выделения квазибинарной эвтектики (начиная с темпе-
ратур 573…575 °С, что близко к температуре 577 °С кристаллизации 
бинарной эвтектики Al–Si) линии энтальпии всех представленных 
сплавов совмещаются и демонстрируют одинаковый характер темпе-
ратурных изменений вплоть до солидуса и затем в твердом состоянии. 
В согласии с особенностями, отмеченными на рис. 4.10, а, выделение 
твердой фазы (рис. 4.12, б) весьма различается на этапе первичной 
кристаллизации исследованных сплавов в пределах от 20 до 30 % по 
количеству твердой α-фазы и в интервале 590…610 °С по температуре 
ликвидуса), а затем почти нивелируется. 

Взаимное расположение кривых на рис. 4.13, а указывает на су-
щественное различие плотности исследованных сплавов в жидком со-
стоянии, связанное с разной величиной плотности ряда компонентов, 
которая выше плотности алюминия, вследствие чего наименьшую 
плотность имеют сплавы Сmin и С*

min с минимальным содержанием ле-
гирующих компонентов. 

Повышение плотности в ходе первичной кристаллизации проис-
ходит вследствие выделения твердой α-фазы, имеющей более высо-
кую плотность, чем расплав, и тем интенсивнее, чем больше ее обра-
зуется в данном сплаве. По этой причине начальное различие плотно-
сти заметно нивелируется и меняется на обратное, вследствие чего на 
заключительном этапе кристаллизации наиболее высокую плотность 
приобретают сплавы Сmin и С*

min с минимальным содержанием леги-
рующих компонентов. 

Изменение объемной теплоты кристаллизации Q(t) (см. табл. 4.6; 
рис. 4.13, б), полученное на основе совместного анализа температур-
ных зависимостей энтальпии Η(t) и плотности ρ(t), на этапе выделе-
ния α-фазы демонстрирует равный темп кристаллизации при разных 
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концентрациях элементов. Чем больше в сплаве концентрация леги-
рующих элементов, тем меньше доля образующейся α-фазы (от 40 до 
20 %) и вклад Qα теплоты кристаллизации (410…240 МДж/м3). 

Рис. 4.13. Температурные зависимости плотности (а) и объемной теплоты
кристаллизации (б) сплавов АК9ч при максимальном Cmαx и минимальном 
Cmin содержании легирующих компонентов по ГОСТ (сплошные линии) 

и производственным данным (пунктир) 

На этапе выделения эвтектики линии Q(t) представленных сплавов 
демонстрируют cходный характер температурных изменений, при 
этом теплота QЭ (660…950 МДж/м3) выделяется тем интенсивнее, чем 
больше в расплаве легирующих элементов и, соответственно, больше 
суммарное количество эвтектики. Полная теплота Qкр несколько воз-
растает с увеличением концентрации компонентов и становится на 
5…10 % больше из-за увеличения интервала затвердевания ∆Ткр. 

Отмеченные особенности изменения теплофизических и уса-
дочных характеристик (см. табл. 4.6) необходимо учитывать при 
формировании набора исходных данных для численного моделирова-
ния тепловых и усадочных процессов при затвердевании отливок, 
ориентируясь на наиболее вероятные значения содержания компонен-
тов и их разброса, определяемые на основе статистического анализа 
цеховых композиций. 
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5. ТЕРМОДИНАМИКА И КИНЕТИКА 
ФОРМИРОВАНИЯ СТРУКТУРЫ 

ПРИ КРИСТАЛЛИЗАЦИИ СПЛАВОВ 

Проблемы формирования структуры при кристаллизации отливок 
и слитков из сплавов на основе железа и алюминия относятся к числу 
наиболее важных научно-технических задач, поскольку в течение де-
сятков прошедших лет и в обозримой перспективе эти сплавы остают-
ся базой при создании новых материалов для промышленности, а их 
механические и эксплуатационные свойства находятся в прямой зави-
симости от характеристик структуры, получаемых в процессе кристал-
лизации. По этой причине на протяжении всего времени существова-
ния технических наук изучению закономерностей структурообразова-
ния как традиционных, так и новейших материалов на основе железа, а 
затем и алюминия, уделялось самое пристальное внимание. 

Однако для полного решения задачи структурообразования пред-
стоит выяснить целый ряд малоизученных до сих пор сторон процес-
са кристаллизации в сочетании с решением сложных задач системно-
го анализа и моделирования неравновесных фазовых превращений, 
развивающихся на макро-, мезо- и микроуровне, в сочетании с взаи-
мосвязанными процессами теплообмена, гидродинамики, диффузии, 
фильтрации и др.  Вместе с тем, уже в настоящее время возможно на 
основе компьютерного анализа количественно оценить ход реальных 
процессов формирования структуры отливок и слитков. 

5.1. БАЗОВАЯ СИСТЕМА УРАВНЕНИЙ 
Решение задачи моделирования кристаллизации сплавов связано 

с синтезом термодинамических моделей, описывающих характери-
стики и набор возможных фазовых состояний сплава (см. разд. 1, 2), а 
также теплофизических и кинетических моделей, роль которых со-
стоит в инициации фазовых превращений в условиях теплообмена 
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рассматриваемой системы с внешней средой. Промышленная реали-
зация модели  предполагает определенный вариант технологии и гео-
метрию металлического изделия для осуществления фазового перехо-
да из жидкого состояния в твердое с заданной внешними условиями 
интенсивностью теплообмена. 

Наиболее общий подход состоит в численном решении дифферен-
циального уравнения теплопроводности, описывающего теплопередачу 
в макромасштабе металлической системы, на основе условия теплово-
го баланса в форме уравнения Фурье [2]: 
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τ∂
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n
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n
i

n
ii

mmLtmtmc )( , (5.1) 

где t – температура, τ – время, ci, λi, Li, mi – объемная теплоемкость, те-
плопроводность, объемная теплота фазовых превращений и массовая 
доля i-ой из n cовместно выделяющихся фаз. Для тела произвольной 
конфигурации производят сеточное разбиение макросистемы на малые 
мезоэлементы, в которых можно пренебречь пространственной нерав-
номерностью распределения температуры при решении уравнения 
(5.1). Наружный теплообмен задают граничные условия (I – IV рода), 
определяемые состоянием и свойствами окружающей среды. Задача 
переноса тепла внутри макросистемы решается для каждого мезоэле-
мента, свойства которого определены на основе термодинамической 
модели сплава с учетом локального источника теплоты фазовых пре-
вращений (см. разд. 4) с известными температурными пределами вы-
деления каждой i-ой фазы (см. разд. 2, 3), определяемыми для равно-
весных условий на основе термодинамического моделирования фазо-
вых превращений в многокомпонентных сплавах (см. разд. 1). 

Уравнение Фурье (5.1) решают совместно с термодинамическими 
уравнениями, описывающими температурные границы и ход выделе-
ния фаз mi(t) при равновесном протекании фазового превращения в 
многокомпонентной системе, а также с уравнениями, определяющими 
выделение теплоты кристаллизации Li(t) и изменение величины тепло-
емкости ci(t) в зависимости от температуры. Однако значительные раз-
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личия результатов, получаемых при экспериментах и с помощью ком-
пьютерного моделирования, связаны не только с погрешностями зада-
ния теплофизических свойств материалов, но и с особенностями раз-
личных компьютерных моделей, приближенно учитывающих неравно-
весный характер процессов моделирования. 

Базовым соотношением для учета взаимосвязи теплофизических и 
термокинетических факторов при структурообразовании является урав-
нение, выражающее объемную скорость кристаллизации i-ой фазы в ме-
зоэлементе через объем образующихся кристаллитов: 
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 (5.2) 

где V0 – объем мезоэлемента системы; Vi и Ve
i – действительный и 

«продолженный» объем i-ой фазы, определяемый в зависимости от 
количества образующихся центров кристаллизации Ni(τ) и скорости 
их роста ϑi(τ) при изменении локального переохлаждения расплава 
∆T(τ) в масштабе мезоячейки. 

Ход кристаллизации V(τ)=ΣVi(τ) определяется совместным ростом 
твердой фазы из центров, возникших одномоментно на активных вклю-
чениях различной природы (гетерогенно), которые отличаются физико-
химическими параметрами и, соответственно, характеристиками Ni и 
ϑi(∆T), а также непрерывно образующихся со скоростью ni(τ) самопро-
извольных (гомогенных) зародышей в зависимости от изменяющегося 
переохлаждения ∆T(τ). Кинетику кристаллизации описывает соотноше-
ние (5.2), базирующееся на уравнении для «продолженного» объема при 
заданных параметрах зарождения и роста i-ой твердой фазы: 
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где ti – время начала зарождения центров кристаллизации. Термиче-
ское переохлаждение ∆Ti отсчитывается для i-ой выделяющейся твер-
дой фазы от соответствующей равновесной температуры ликвидуса 
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жидкой фазы, находимой на основе решения термодинамической зада-
чи равновесия твердой и жидкой фаз (см. разд. 1). Изменение состава 
жидкой фазы Сl(τ) и его температуры ликвидуса определяется характе-
ром диффузионных процессов в жидкой и твердой фазе, описываемых 
соответствующими уравнениями Фика (в микромасштабе образующе-
гося кристаллита и окружающего его расплава) в зависимости от вели-
чины коэффициентов диффузии Dl и Ds в жидкой и твердой фазе, ско-
рости перемещения межфазной границы ϑ и морфологии выделяю-
щейся твердой фазы (см. разд. 5.3). 

Для замыкания системы уравнений, описывающих неравновесную 
кристаллизацию, используются соотношения классической теории 
формирования и роста самопроизвольных (гомогенных) и вынужден-
ных (гетерогенных) зародышей. Конкретный вид кинетических моде-
лей, используемых при анализе условий кристаллизации дендритных и 
эвтектических агрегатов, рассматривается ниже (см. разд. 5.3 и 5.5). 

Результатом моделирования является распределение температу-
ры в объеме макросистемы и долей фаз различного вида в каждом из 
ее мезоэлементов, кинетика перемещения межфазных границ, ход вы-
деления фаз и изменения скорости фазовых превращений в различных 
точках системы. 

Представленная схематически интегральная модель, синтезируе-
мая на основе системного сопряжения моделей теплофизических, 
термодинамических, кристаллизационных и диффузионных процес-
сов, в результате своей компьютерной реализации позволяет выявить 
основные закономерности их протекания, установить вклад ведущих 
физико-химических, теплофизических и кристаллизационных пара-
метров, которые формируют структуру металлических изделий. 

5.2. КИНЕТИКА ТЕПЛООТВОДА И ТЕПЛОВЫДЕЛЕНИЯ 
ПРИ КРИСТАЛЛИЗАЦИИ 

Для последующего анализа важно рассмотреть соотношение меж-
ду тепловыделением при фазовом превращении и теплоотводом из 
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кристаллизующегося объема, которое формально выражено уравнени-
ем теплового баланса (5.1). При этом необходимо найти ответ на во-
просы о том, какой из этих процессов является ведущим и под дейст-
вием каких факторов достигается их динамическое равновесие, дик-
тующее в каждый момент времени кинетику выделения твердой фазы. 

Кристаллизация сплавов носит неизотермический характер, свя-
занный с различной кинетикой теплоотвода от отливки в окружаю-
щую среду ∂Q/∂τ и выделения теплоты при фазовом превращении 
∂Qкр/∂τ (рис. 5.1). В масштабе мезоэлемента отливки кинетику изме-
нения переохлаждения ∆T(τ) описывает уравнение Н.Г. Гиршовича 
[4], которое является аналогом уравнения (5.1) и определяет измене-
ние переохлаждения расплава: 
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где 
τ∂
∂

=
τ∂

∂ ∑ ii mLQêð ; F0 – площадь поверхности теплообмена. Кинетику 

термического переохлаждения расплава ∆T(τ) относительно температу-
ры равновесия фаз – температуры ликвидуса определяет зависимость 
температуры кристаллизующегося объема от времени t(τ): 
 ∆Ti(τ) = (tL)i – t(τ). (5.5) 

Как было показано Н.Г. Гиршовичем, теплоотвод ∂Q/∂τ играет 
ведущую роль, определяя кинетику переохлаждения расплава, а через 
него – скорость выделения твердой фазы и ее продолжительность. 
Процесс кристаллизации ∂Qкр/∂τ динамически подстраивается к изме-
няющейся кинетике теплоотвода ∂Q/∂τ путем изменения переохлаж-
дения ∆T(τ) за счет увеличения (или понижения) скорости роста 
ϑ(∆T) и скорости зарождения n(∆T) новых центров. 

В начальный период, когда 
τ∂

∂Q >
τ∂

∂ êðQ
 (рис. 5.1), согласно уравне-
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нию (5.4) переохлаждение непрерывно увеличивается (
τ∂

∆∂ )( T > 0), 

вследствие чего – ввиду интенсивного характера зависимостей n(∆T) и 
ϑ(∆T) от переохлаждения – происходит ускоренный рост и образование 
кристаллов, результатом чего является активное выделение теплоты 
кристаллизации, подавляющее рост переохлаждения. 

Рис. 5.1. Соотношение интенсивно-
сти теплоотвода dQ/dτ и скорости 
выделения объемной теплоты кри-
сталлизации dQкр/dτ (а), определяющее
кинетику изменения термического 
переохлаждения расплава ∆T (б) 

Этот период завершается в момент достижения максимального 

переохлаждения ∆Tmax, когда достигается равенство 
τ∂

∂Q =
τ∂

∂ êðQ
. После 

этого при обратном соотношении 
τ∂

∂Q <
τ∂

∂ êðQ  протекает основная ста-

дия кристаллизации, когда согласно (5.4) переохлаждение уменьша-

ется (
τ∂

∆∂ )( T < 0). В пределах этого периода ∂Qкр/∂τ достигает макси-

мума (рис. 5.1) вследствие интенсивного роста и образования новых 
центров кристаллизации (в окрестности наибольшего переохлаждения 
расплава), а затем резко снижается из-за взаимного смыкания кри-
сталлитов, т.е. сокращения фронта фазового превращения, а также 
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падения переохлаждения. Заканчивается этот период при 
τ∂

∂Q =
τ∂

∂ êðQ
 в 

момент достижения минимального переохлаждения ∆Tmin. 
Подобная динамическая система с отрицательной обратной связью 

(ее роль играет переохлаждение) приводит в динамическое соответствие 
процессы теплоотвода и выделения твердой фазы. В силу этих причин 
изменение кристаллизационных параметров, практически не влияющее 
на общую продолжительность затвердевания и кинетику выделения 
твердой фазы, существенно воздействует на динамику и величину дос-
тигаемого переохлаждения и, соответственно, на количество и размеры 
образующихся зерен. 

Соотношение (5.5), на основе которого определяется изменение 
переохлаждения расплава ∆T(τ), содержит значение изменяющейся 
температуры ликвидуса остаточной жидкой фазы tL. Для его вычисле-
ния необходимо знать текущий покомпонентный состав Сi

l жидкой фа-
зы, чтобы иметь возможность воспользоваться известным из термоди-
намического анализа уравнением равновесной линии ликвидуса, на-
пример, в форме линейной зависимости вида tL(Сi)=tL(С0) – Σрi(Сi

l–Сi
0), 

где 
i

L
i C

tp
∂
∂

−=  – тангенс наклона поверхности ликвидуса (табл. 5.1), 

Сi
0 – исходное содержание i-го компонента. 
При незначительном отклонении от условий равновесия, когда 

составы жидкой и твердой фаз можно принять равномерными по объ-
ему в результате интенсивного протекания внутрифазовой диффузии, 
значение Сi

l рассчитывают на основе уравнения баланса содержания 
каждого i-го компонента: 

 
)1(1
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i km
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= , (5.6) 

где ki − коэффициент распределения i-го компонента между фазами. 
В целом система уравнений, включающая соотношения (5.1) – 

(5.6), в совокупности с начальными и граничными условиями, задаю-
щими характер наружного теплоотвода, позволяет получить описание 
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неравновесного по термическим условиям процесса формирования 
зеренного строения (макроструктуры) отливки. Заметим, что реальная 
интенсивность диффузии при перераспределении компонентов сплава 
между фазами в процессе кристаллизации промышленных слитков и 
отливок обычно не способна выравнять внутрифазовые концентрации 
компонентов, вследствие чего процесс кристаллизации приобретает 
неравновесный по концентрации и количеству фаз характер. Для его 
описания уравнение (5.6) должно быть заменено иным, более адек-
ватно отражающим реальные условия (см. разд. 5.3). Кроме того, в 
дальнейшем целесообразно проследить особенности и специфические 
условия последовательного формирования многофазной структуры, 
поскольку на этапе образования первичной твердой фазы обычно 
происходит кристаллизация дендритных кристаллитов, выделение ко-
торых создает условия для протекания на последующем этапе пери-
тектических или эвтектических превращений. 

5.3. ДЕНДРИТНАЯ КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ ПЕРВИЧНОЙ 
ТВЕРДОЙ ФАЗЫ  

Кристаллизация сплавов железа и алюминия, как правило, начи-
нается с выделения первичной твердой фазы, которой в большинстве 
случаев является твердый раствор, образуемый основой сплава.  

Основой структуры промышленных сплавов алюминия является 
α-Al – твердый раствор основных компонентов в алюминиевой мат-
рице. В исследуемых сплавах на основе системы Fe-C такими раство-
рами являются феррит в стали, находящейся по содержанию углерода 
левее точки СВ диаграммы Fe-C-Хi (см. разд. 2, рис. 2.1), или аустенит 
в стали с содержанием углерода, превышающим координату точки СВ, 
и в доэвтектических чугунах (СЕ < С < СС). Выделение первичной фа-
зы, количество которой в литейных сплавах достигает значительной 
доли, оказывает существенное влияние на конечную структуру литого 
металла и его свойства, а также характер происходящих фазовых пре-
вращений при последующем протекании перитектической или эвтек-
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тической реакции. В частности, количество, морфология и состав фер-
рита (аустенита), формирующегося в результате образования δ-фазы 
(γ-фазы) дендритной морфологии, определяет ход изменения концен-
трации и объемной доли жидкой фазы, в которой после достижения 
перитектической (эвтектической) температуры начинается следующий 
за дендритным, морфологически независимый этап кристаллизации. 

Для анализа и управления дендритной кристаллизацией важное 
значение имеет ее зависимость от теплофизических условий, созда-
ваемых наружным теплоотводом и выделением теплоты фазового 
превращения, а также проявление стадийного характера кристаллиза-
ции, когда, как показано ниже, радикально изменяется морфологиче-
ская и диффузионная картина процесса. 

5.3.1. Диффузионные процессы при формировании 
дендритной структуры  

При выделении твердой фазы из расплава происходит перерас-
пределение компонентов сплава, поскольку коэффициент распреде-
ления, определяющий соотношение концентраций Сl и Сs на межфаз-
ной границе k = Cs/Cl, существенно отличается от единицы (см. табл. 
5.1) и в процессе кристаллизации может значительно изменяться (см. 
разд. 2). 

Рис. 5.2. Схема перераспределе-
ния примеси в междуосных про-
межутках δд дендритов. 
Сж, Ст – состав жидкой и твердой 
фазы 
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В неравновесных условиях, когда интенсивное перемещение 

межфазной границы в микромасштабе ϑ* = 
τ∂

∂ iV
Fêð

1 (Fкр – площадь 

межфазной поверхности раздела) вызывает соответствующее пере-
распределение компонентов сплава между фазами, возникает их не-
равномерное распределение в объеме фаз (рис. 5.2), поскольку внут-
рифазовая диффузия в жидкой фазе (с коэффициентом Dl ≈ 10–9м2/с) и 
диффузия в твердой фазе (с коэффициентом Ds ≈ 10–11…10–12 м2/с) не 
обеспечивает выравнивания концентрации компонентов. При этом на 
границе раздела фаз в результате интенсивной межфазной диффузии 
поддерживаются равновесные концентрации Сl и Сs, отвечающие 
диаграмме состояния, т.е. кристаллизация происходит в режиме ло-
кального равновесия. Этот режим характерен практически для всех 
реальных значений скорости кристаллизации, присущих условиям те-
плоотвода при затвердевании промышленных отливок и слитков. Та-
ким образом, перераспределение компонентов между фазами зависит 
от соотношения тепловых, кристаллизационных и диффузионных 
процессов; в свою очередь, возникающее распределение концентра-
ций в жидкой и твердой фазе диктует – в силу закона сохранения мас-
сы – соотношение количеств твердой m и жидкой (1 – m) фазы, темп 
выделения твердой фазы ∂m/∂t и, соответственно, скрытой теплоты 

кристаллизации 
t
mL

∂
∂ . 

Диффузионные процессы в расплаве в силу малости величины 
коэффициента диффузии в жидкой фазе Dl (табл. 5.2, 5.3) сосредото-
чены в узком слое толщиной δD у поверхности раздела фаз (δD ≈ Dl/ϑ*) 

и при умеренных скоростях кристаллизации (ϑ* ≤ ( )kpC
kGD L

l

−10
; GL – гра-

диент температуры в расплаве у межфазной границы) приводят к не-
устойчивости плоской границы раздела фаз и формированию денд-
ритной морфологии фронта кристаллизации. 
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Таблица 5.1 
Параметры бинарных диаграмм состояния 

cистем Fe-Xi при выделении первичной δ- и γ-фазы  

Коэффициент 
распределения ki 

Наклон линии ликвидуса 

рi = –
i

L
C
t

∂
∂ , К/% мас. Компонент 

Xi 
δ-Fe γ-Fe δ-Fe γ-Fe 

С 0,19 0,34 55 78 
Si 0,77 0,52 13 7,6 

Mn 0,76 0,78 4,5 4,9 
S 0,05 0,035 30 38 
P 0,23 0,13 30 34 
Cr 0,95 0,86 1,6 1,0 
Ni 0,83 0,95 3,7 4,7 

Таблица 5.2 
Параметры бинарных диаграмм состояния 

cистем Al-Xi при выделении фазы α-Al  

Компонент 
Xi 

Коэффициент
распределения

ki 

Наклон линии 
ликвидуса 

рi = –
i

L
C
t

∂
∂ ,  

К/% мас. 

Коэффициент 
диффузии Dl 
в жидкой фазе, 
10-9м2/с (700 °C) 

Коэффициент 
диффузии Ds 

в твердой фазе,
10-12м2/с (600 °C)

Si 0,13 7,40 3,3 1,27 
Mg 0,47 5,84 5,8 0,92 
Cu 0,17 3,43 5,5 0,43 
Mn 0,62 1,96 4,2 0,003 
Zn 0,52 2,22 0,8 1,34 
Fe 0,01 4,69 3,1 0,57 

Формирование дендритной структуры складывается из двух раз-
нородных стадий. На первой стадии зарождение центров кристаллиза-
ции в расплаве разделяет его на участки с характерным размером 
R0 = (3/4πN0)1/3 (N0 – количество центров в единице объема), в пределах 
которых происходит первоначально свободный рост дендритов со ско-
ростью ϑI. В этот период разделяющая дендриты междендритная 
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жидкая фаза в малой степени затронута диффузионными процессами в 
связи с незначительной шириной слоя концентрационного уплотнения 
δD у вершины дендритного ствола (δD/R0 << 1). 

Выделяющаяся теплота кристаллизации, напротив, вследствие 
высокой температуропроводности расплава (al ≈ 10–5 м2/с) распро-
страняется на значительные расстояния δT = al/ϑI (δT/R0 ≥ 1) и обу-
славливает выравнивание термических условий начального ускорен-
ного продольного роста системы первичных осей и вторичных ветвей 
дендрита в период наибольшего переохлаждения расплава (рис. 5.3). 

Таблица 5.3 
Коэффициенты диффузии компонентов в сплавах на основе железа 
для жидкой Dl и твердой (Dδ, Dγ) фаз различной кристаллической 

структуры 
Коэффициент диффузии в железе Компонент 

системы Fe-Xi Dl, м2/с Dδ, м2/с (1500 °С) Dγ, м2/с (1500 °С)
C 8,4·10-7 1,70·10-9 1,57·10-10 
Si 0,51·10-9 1,31·10-12 5,25·10-14 

Mn 4,4·10-9 0,91·10-12 1,14·10-14 
Cr 4,8·10-9 0,84·10-12 1,08·10-14 
Ni 4,9·10-9 0,69·10-12 0,34·10-14 

В течение всей первой стадии кристаллизации, до момента смы-
кания дендритных кристаллитов, выделение твердой фазы происхо-
дит в условиях, когда состав междендритной жидкой фазы остается 
близким к исходному C0 и, соответственно, температура кристалли-
зующегося расплава – близка к температуре ликвидуса, вследствие 
чего формируется и однородная по морфологии дендритная структу-
ра – как в пределах отдельного кристаллита (толщина стволов и вет-
вей, междуосные промежутки), так и для ансамбля равноосных кри-
сталлитов или всей равноосной зоны. 

После смыкания дендритных систем (радиус дендритных кри-
сталлитов Rд ≈ R0) наступает вторая стадия дендритной кристаллиза-
ции, когда продольный рост сменяется поперечным утолщением ра-
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нее сформировавшейся системы стволов и ветвей, имеющей весьма 
развитую поверхность кристаллизации Sкр и – вследствие этого – су-
щественно меньшую линейную скорость перемещения ϑII (ϑII << ϑI), 
определяемую кинетикой выделения твердой фазы соответственно 
изменившимся условиям теплоотвода и морфологии кристаллитов. 

 
Рис. 5.3. Свободный рост дендрита 

(водный раствор хлористого аммония) 

Внутридендритная жидкая фаза, содержащая примеси, скопив-
шиеся в течение первой стадии в междуосных промежутках дендрит-
ных стволов, разобщена на узкие прослойки толщиной λII, в пределах 
которых происходит интенсивное диффузионное выравнивание кон-
центрации, поскольку на этом этапе характерная толщина слоя  
(δD)II = ϑII/Dl становится сравнимой по величине с размерами между-
осных промежутков (δD)II ≥ λII. В результате вторая стадия кристалли-
зации происходит при близком к равномерному распределении ком-
понентов в объеме внутридендритной жидкой фазы, что создает су-
щественно различные по сравнению с первой стадией морфологические 
условия выделения твердой фазы. 

Для кристаллизации при полном протекании диффузии в объеме 
жидкой фазы, обеспечивающем выравнивание ее состава (Di

l → ∞), 
полном протекании межфазной диффузии (условия локального рав-
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новесия), когда на границе раздела твердой и жидкой фазы сохраня-
ется равновесное соотношение концентраций ki=Сi

s/Ci
l, и отсутствии 

диффузии в твердой фазе (Di
s = 0) получено уравнение  

 Ci
l = Ci

0(1 – m)( ik – 1), (5.7) 
где m – массовая доля твердой фазы, Ci

l – средняя концентрация i-го 
компонента в жидкой фазе. Это соотношение прогнозирует сущест-
венное отклонение от равновесного хода кристаллизации, описываемо-
го уравнением (5.6). В частности, при неравновесных условиях, для ко-
торых получено уравнение (5.7), выделение твердой фазы отличается 
меньшим темпом кристаллизации во всем интервале температур и, 
вследствие этого, существенным смещением температуры неравновес-
ного солидуса вплоть до температуры нонвариантного превращения 
(температура плавления легкоплавкого компонента в системе непре-
рывных твердых растворов, эвтектическая температура в системе с эв-
тектикой и т.д.). В связи с этим уравнение (5.7), активно используемое 
при анализе кристаллизации сплавов алюминия, как правило, не может 
применяться для сплавов на основе железа, что связано с заметным 
протеканием диффузии углерода в твердой фазе (см. разд. 5.4). 

Наиболее удачное аналитическое решение, учитывающее частич-
ное протекание диффузии компонентов сплава в твердой фазе, при 
прочих аналогичных допущениях, принятых при выводе формулы 
(5.7), имеет вид: 
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где αi = 8Di
sτ*/λ2; Di

s – коэффициент диффузии i-ого компонента в 
твердой фазе; τ* – локальная продолжительность затвердевания, λ – 
междуосное расстояние для ветвей второго порядка. Уравнение (5.8) 
описывает межфазное перераспределение компонентов, отличающих-
ся физико-химическими и термодинамическими параметрами ki, Di

s, 
Сi

0 (см. табл. 5.1 – 5.3). 
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Отличительной чертой кристаллизации сплавов на основе железа 
является существенное различие в величине Di

s ряда компонентов: 
элементов внедрения (углерода, водорода, азота) и элементов заме-
щения (кремния, марганца и др.) в решетке железа (см. табл. 5.3). В 
результате этого диффузия большинства легирующих компонентов 
при реальной длительности фазовых превращений в слитках и отлив-
ках практически полностью подавлена (см. разд. 5.4), вследствие чего 
формируется своеобразный режим «параравновесия» на границе раз-
дела фаз, что оказывает важное влияние на темп выделения твердой 
фазы и вызывает смещение температуры солидуса относительно рав-
новесного солидуса. 

5.3.2. Свободный рост дендритов 
В результате свободного роста дендритов на начальной стадии кри-

сталлизации переохлажденного расплава происходит интенсивное про-
дольное перемещение дендритных стволов и образование на их боковой 
поверхности вторичных ветвей (рис. 5.3). Рост дендрита во всех его про-
явлениях – морфологии образующегося ствола, частоте появления боко-
вых ветвей и скорости их развития – контролируется процессом накоп-
ления избыточной концентрации компонентов в расплаве вблизи меж-
фазной поверхности и диффузионным переносом их вглубь расплава. 

Аналитическое решение задачи роста дендритного ствола, имею-
щего форму параболоида вращения, в переохлажденном расплаве, по-
лученное Г.П. Иванцовым, позволяет связать величину термического 
переохлаждения ∆T* и концентрационного пересыщения ∆C* на вер-
шине ствола с характеристиками расплава и условиями роста: 
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где ∆T* = t* – t; t*, t – температура на вершине дендрита и в окружаю-
щем расплаве; ∆C* = C* – C0; C* ( ) ( )[ ] 1

0 11 −−−= CPIvkC , C0 – концен-
трация на вершине дендрита и в окружающем расплаве исходного со-
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става; ϑ – скорость роста; R – радиус кривизны вершины; al, Dl – 
температуропроводность и коэффициент диффузии расплава; θ = L/с; 
L, с – теплота кристаллизации и теплоемкость сплава; Iv(P) = Pexp(P) 
Ei(P) – функция Иванцова от числа Пекле P; PT, PC –термическое PT= 

ϑR/2al= )(1
ТT T

L
сIvP ∆= −  и диффузионное PС = ϑR/2Dl= PTal/Dl число 

Пекле. 

 
Рис. 5.4. Изменение концентрации растворенного компонента (а) 

и переохлаждения (температуры) (б) впереди вершины 
дендритного ствола (в) при кристаллизации бинарного сплава С0 (г) 

Для определения скорости роста ϑ и радиуса кривизны вершины 
дендрита R получены соотношения: 
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где p – наклон линии ликвидуса; Γ – коэффициент Гиббса-Томсона; σ* – 
коэффициент стабильности (σ* ≈ 0,025). 

Для многокомпонентных систем из n компонентов, характери-
зуемых различными значениями (C0)i, Dl

i, ki, pi (табл. 5.1 – 5.3), полу-
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чено аналогичное (5.10) соотношение для расчета радиуса кривизны 
вершины дендрита: 
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Зная R и ϑ, можно рассчитать температуру t* и покомпонентный 
состав расплава Ci

* на вершине дендрита: 
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На рис. 5.5 показано, как под влиянием различных компонентов 
стали изменяется скорость роста ϑ и радиус кривизны R вершины 
дендрита при различных значениях термического переохлаждения 
расплава. С повышением величины переохлаждения возрастает отвод 
тепла в окружающий расплав и увеличивается скорость роста ϑ (при-
близительно пропорционально квадрату ∆ΤΤ), при этом в результате 
усиленного накопления примеси на вершине уменьшается ее радиус 
кривизны R. При введении в сталь ряда компонентов их влияние су-
щественно зависит не только от сочетания параметров Dl

i, ki, pi, но и 
от содержания компонента Ci

0 в сплаве. 
Исследование раздельного введения в расплав компонентов стали 

показало, что наиболее сильное удельное (на 1 %) влияние на пара-
метры дендритного роста оказывают С, S и P, имеющие наименьшие 
значения коэффициента распределения с железом (0 < k < 0,3), слабее 
всего воздействие хрома и никеля, у которых коэффициент распреде-
ления близок к единице (0,8 < k < 1). Увеличение содержания углеро-
да в углеродистых сталях (15Л – 45Л) заметно отражается на характе-
ристиках ϑ и R. Среднеуглеродистые низколегированные стали 
(35ХМЛ, 35ХНЛ, 35ХН2МЛ) имеют параметры R и ϑ, мало разли-
чающиеся между собой. Повышение содержания хрома и углерода в 
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хромистых сталях (12Х13, 12Х17, 40Х13) дает ощутимый эффект 
снижения R и повышения ϑ. 

 

 
Рис. 5.5. Зависимость скорости роста (a) и радиуса вершины (б) 

ствола дендрита различных марок сталей от термического 
переохлаждения 

Высоколегированная сталь 110Г13Л, отличающаяся повышен-
ным содержанием углерода и марганца, выделяется от ранее рас-
смотренных марок наиболее высокой скоростью роста и малым ра-
диусом вершины. Выявленные особенности параметров R и ϑ в 
свою очередь оказывают влияние на формирование междуосных 
промежутков дендрита (см. формулу (5.14)). 
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В доэвтектических чугунах в сравнении со сталями коэффициен-
ты распределения основных компонентов в аустените заметно отли-
чаются по величине (уменьшаются kCr и kMn до 0,55…0,60; kC и kNi не-
сколько увеличиваются − kC  до 0,40…0,45; kNi до 1,1…1,2, т.е. стано-
вится больше единицы; kSi наиболее сильно возрастает и переходит 
через единицу, меняя направление ликвации с прямой на обратную) и 
варьируются в сравнительно узких пределах. Влияние накопления 
примесей при росте дендритов чугуна в первую очередь связано с 
увеличением их суммарного содержания в сплаве, в связи с чем про-
исходит дополнительное уменьшение радиуса вершины и соответст-
венное повышение скорости роста. 

Свободный рост дендритов отличается тем, что его оси и ветви, 
растущие в контакте с окружающим расплавом, находятся в сходных 
термических и концентрационных условиях (рис. 5.3) и поэтому име-
ют близкие значения параметров R и ϑ, что было многократно отме-
чено при исследовании структуры слитков и отливок, а также уста-
новлено прямым наблюдением роста дендритов в модельных раство-
рах хлористого аммония и других прозрачных веществ. Это 
обстоятельство является важной особенностью развития равноосной 
структурной зоны отливок и позволяет получить для нее ряд резуль-
татов, полезных для анализа литейных процессов. 

5.3.3. Начальные междуосные промежутки боковых 
ветвей дендрита 

Наиболее важным параметром микроструктуры литого металла 
являются расстояния между осями второго порядка λ, поскольку они 
определяют механические (в первую очередь пластические) и ряд 
эксплуатационных характеристик металла. От величины λ зависят 
размеры и расположение газовых и неметаллических включений, га-
зоусадочной микропористости, развитие внутридендритной ликвации, 
диктующей темп выделения твердой фазы и возникновение неравно-
весных фаз на заключительном этапе кристаллизации и т.д. 
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Боковые (вторичные) ветви дендрита (рис. 5.3) возникают на не-
котором удалении от вершины ствола, где увеличение концентрации 
компонентов расплава при кристаллизации в условиях неполной 
диффузии в жидкой фазе вызывает возникновение неустойчивости 
межфазной границы и инициирует рост случайных выступов, благо-
приятно (ортогонально) ориентированных в соответствии с кубиче-
ской кристаллографической структурой относительно оси первого 
порядка (ствола дендрита). 

Теоретическое решение задачи об устойчивости для выступа, об-
разующегося на боковой поверхности первичного дендритного ство-
ла, для многокомпонентных сплавов с учетом зависимости радиуса 
кривизны R и скорости роста ϑ первичного ствола от принятого тер-
мического переохлаждения расплава имеет вид: 
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где λ0 – начальная ширина междуосных промежутков второго поряд-
ка, возникающих на боковой поверхности дендритного ствола и затем 
претерпевающих укрупнение в результате коалесценции (см. разд. 
5.3.4); ξ = λ0/R; φ – волновое число (φ = 4 для решетки с кубической 
симметрией). Характеристическое значение отношения λ0/R для ис-
следованных сплавов составляет 2,3…2,5, что было подтверждено 
экспериментальными данными. 

Основным кинетическим фактором, который определяет скорость 
роста дендритных стволов и ветвей, а также соответствующую интен-
сивность накопления примесей на их поверхности и возникновение 
боковых ветвей, является термическое переохлаждение. Оно, в свою 
очередь, является функцией как тепловых условий (исходный перегрев 
расплава, интенсивность теплоотвода, скрытая теплота кристаллиза-
ции, теплоемкость расплава и т.д.), так и физико-химических факторов 
(термодинамические параметры, свойства и удельное содержание ак-
тивных включений, образование самопроизвольных зародышей и др.). 
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Сопоставление значений начальных междуосных промежутков 
для дендритов стали разных марок (рис. 5.6) показывает, что влияние 
компонентов однозначно соответствует их влиянию на параметры R и 
ϑ роста дендритных стволов (рис. 5.5), поскольку повышение скоро-
сти роста вызывает измельчение λ0, что хорошо известно из многочис-
ленных экспериментальных данных о конечных значениях междуос-
ных промежутков, регистрируемых при исследовании структуры ли-
тых заготовок и описываемых эмпирическими уравнениями типа 
λ = KV–aG–bC0

+c в зависимости от состава сплава (C0) и условий затвер-
девания (V – скорость кристаллизации, G – градиент температуры). 
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Рис. 5.6. Изменение начальных междуосных промежутков дендритов 

различных марок сталей в зависимости от термического 
переохлаждения 

5.3.4. Коалесценция боковых ветвей дендрита 
Первоначально возникшие вблизи вершины дендритного ствола 

междуосные промежутки боковых ветвей λ0 не сохраняются неизменны-
ми до конца затвердевания. Вслед за ритмическим появлением междуос-
ные промежутки претерпевают непрерывное увеличение, которое на эта-
пе свободного роста дендритов обусловлено преимущественно «геомет-
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рическим отбором» в результате конкуренции за переохлаждение (пере-
сыщение) среди одинаково ориентированных ветвей (рис. 5.7). На после-
дующем этапе при смыкании дендритов развивается «укрупнение» меж-
дуосных промежутков (коалесценция боковых ветвей) при растворении 
наиболее искривленных участков (тонких ветвей) и переотложении твер-
дой фазы в местах меньшей кривизны межфазной поверхности [11]. 

 
Рис. 5.7. Влияние геометрического отбора на изменение ширины 

междуосных промежутков боковых ветвей с увеличением 
расстояния от вершины первичного ствола (раствор NH4Cl) 

 
Рис. 5.8. Зависимость величины междуосных промежутков второго 
порядка для сплавов на основе железа от скорости охлаждения 

при кристаллизации 
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Движущей силой процесса коалесценции является термодинами-
ческое различие в величине свободной энергии участков межфазной 
границы, имеющих различную кривизну, вследствие чего в период 
затвердевания происходит существенное увеличение междуосных 
промежутков, вызываемое капиллярными силами и контролируемое 
диффузионным переносом растворенных компонентов. 

Изменение междуосных промежутков λ(τ) в процессе выделения 
твердой фазы m(τ) описывается уравнением, учитывающим на основе 
соотношения (5.8) частичное прохождение диффузии в твердой фазе: 
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где φ – геометрический параметр, учитывающий принятую модель 
коалесценции. 

 
Рис. 5.9. Изменение конечной ширины междуосных промежутков 

дендритов (а) и продолжительности затвердевания (б) в зависимости 
от толщины отливок Х и содержания углерода в сплавах Fe-C 

Х, м: 1 – 0,10; 2 – 0,05; 3 – 0,01 

Расчетные значения междуосных промежутков (рис. 5.9) удовле-
творительно согласуются с размерами дендритных ячеек, которые ре-
гистрируют экспериментально в сплавах на основе железа и описы-
вают в зависимости от условий затвердевания степенными формула-
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ми вида  λ≈(τЗ*)0,3 или λ≈(V0)–0,3, где V0 – скорость охлаждения (рис. 
5.8), хотя влияние содержания углерода носит сложный характер и 
значительно отличается в различных публикациях, что связано с про-
явлением факторов металлургической природы. 

Непрерывное изменение междуосных промежутков дендритов в 
процессе затвердевания оказывает важное влияние на развитие в них 
дендритной ликвации и темп выделения твердой фазы, непосредст-
венно связанный с перераспределением компонентов между фазами. 

5.3.5. Влияние параметров дендритной структуры 
на ход процесса кристаллизации 

Связь между количеством твердой фазы m и изменением темпе-
ратуры сплава ∆t = tL – t относительно ликвидуса tL дает соотношение: 
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в котором левая часть описывает изменение концентрации жидкой 
фазы Cl(m) при неравновесной кристаллизации согласно формуле 
(5.8), а правая отражает ее ход Cl(∆t) при соответствующем пониже-
нии температуры при прямолинейном характере линий ликвидуса и 
солидуса. Из (5.16) непосредственно следует уравнение: 
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которое описывает ход кристаллизации m(∆t) бинарного сплава и его 
зависимость от физико-химических параметров сплава и геометрии 
диаграммы состояния (p, k, C0), а также теплофизических и диффузи-
онных условий формирования микроструктуры (Ds, ϑ, λ). 

Уравнение (5.17), связывающее понижение температуры относи-
тельно ликвидуса в результате перераспределения компонентов меж-
ду жидкой и твердой фазой с учетом частичного протекания диффу-
зии в твердой фазе (0 < σ < 1), обобщается на случай многокомпо-
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нентного сплава, содержащего n компонентов с различными значе-
ниями pi, ki, (C0)i, Di

s [2]: 
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Уравнение (5.18) дает выражение для расчета температурного 
интервала затвердевания при неравновесных условиях произвольной 
интенсивности (0 < σi < 1), если положить m = 1: 
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где суммирование производится для всех компонентов сплава. 
Расчеты хода неравновесной кристаллизации, произведенные для 

условий, отвечающих интенсивности теплоотвода при затвердевании 
стальных отливок и слитков, показывают, что вклад компонентов за-
мещения (Si, Mn, Cr, Ni и др.) в понижение температуры кристалли-
зующегося металла вследствие малости значений σi в формуле (5.18) 
незначителен, вследствие чего определяющее влияние на ход кристал-
лизации стали оказывает углерод. В силу того, что углерод обладает 
наиболее высокой диффузионной подвижностью как в жидкой, так и в 
твердой фазе, процесс выделения твердой фазы при кристаллизации 
многокомпонентных сплавов системы Fe-C-ΣXi в условиях формиро-
вания отливок и слитков происходит с незначительным отклонением 
от равновесия (см. разд. 5.4). 

Для внеперитектических сплавов, в которых С0 < CB и первичной 
фазой является δ-феррит, имеющий весьма высокое значение коэф-
фициента диффузии углерода DC

δ (см. табл. 5.3), процесс выделения 
первичной твердой фазы происходит при σC ≈ 1, вследствие чего от-
клонение от равновесия (по количеству выделившихся фаз и содер-
жанию в них углерода) незначительно. Во внеперитектических спла-
вах, в которых С0 > СВ и первичной фазой является аустенит, величи-
на σC снижается соответственно более низкому значению DC

γ в 
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аустените (DC
γ << DC

δ), что приводит к заметному отклонению от рав-
новесного характера кристаллизации. 

Особую группу сплавов составляют высоколегированные стали с 
весьма низким содержанием углерода (нержавеющие стали), ход кри-
сталлизации которых контролирует не диффузионное поведение угле-
рода, а перераспределение основных компонентов (хрома и никеля), 
обладающих низкой диффузионной подвижностью в твердой фазе, ко-
торая диктует значительное отклонение процесса кристаллизации от 
равновесия. 

Алюминиевые сплавы, образованные компонентами замещения, от-
личаются низкими значениями коэффициентов диффузии Di

s (см. табл. 
5.2), однако расчеты показывают, что в процессе кристаллизации обна-
руживается заметное проявление диффузии в твердой фазе (рис. 5.10), 
наиболее существенное в условиях малой интенсивности теплоотвода. 

Кинетику неравновесной кристаллизации многокомпонентного 
сплава характеризует изменение количества твердой фазы m(τ), по-
компонентного состава жидкой фазы Сi

L(τ) и междуосных промежут-
ков дендритов λ(τ) при заданных условиях теплоотвода (локальная 
продолжительность затвердевания τ*), описываемое системой сопря-
женных уравнений: 
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где DL
i – коэффициент диффузии в жидкой фазе; Γ – коэффициент 

Гиббса-Томсона, учитывающий влияние капиллярных сил; φ – морфо-
логический параметр, соответствующий принятой модели коалесцен-
ции дендритных ветвей. Первое из уравнений (а) выражает темп выде-
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ления твердой фазы при произвольной интенсивности диффузии в ней 
(0 ≤ DS

i ≤ ∞) с учетом укрупнения междуосных промежутков λ(τ) в ре-
зультате коалесценции; второе (б) базируется на термодинамической 
модели изменения состава жидкой фазы CL

i при фазовом превращении 
и при σ = 0 (подавление диффузии в твердой фазе, DS

i = 0) дает извест-
ное уравнение (5.7); задание σ = 1 (DS

i → ∞) приводит (5.20, б) к рав-
новесному соотношению (5.6). Кинетику коалесценции дендритов, свя-
занной с диффузионным переносом выделившейся твердой фазы под 
влиянием капиллярных сил, описывает третье уравнение (в). 

На рис. 5.10 представлен ход кристаллизации сплава Al–4,5 % Cu, 
полученный на основе решения системы (5.20) в зависимости от ха-
рактера образующейся дендритной структуры λ(τ) (рис. 5.10, а), дик-
туемой различной интенсивностью теплоотвода и соответствующей 
локальной продолжительностью затвердевания τ*. Состав жидкой фазы 
сплава Al–5 % Cu, находящегося в области твердых растворов (точка 
предельной растворимости Сп = 5,65 % Сu), в результате неполного 
прохождения диффузии в твердой фазе при ускоренной кристаллиза-
ции достигает эвтектической концентрации CЭ (рис. 5.10, б), что вызы-
вает выделение при температуре солидуса tЭ неравновесной эвтектики 
(рис. 5.10, г), количество которой изменяется в пределах от mЭ = 0 
(σ = 1) до mЭ = 0,09 (σ = 0) и заметно снижается с повышением ширины 
междуосных промежутков λ(τ*) от 0,08 до 0,02. 

Изменение продолжительности затвердевания τ* (в пределах 
10…104 с) вызывает расширение междуосных промежутков дендритов 
λ (от 25 до 220 мкм на момент конца кристаллизации) и существенно 
сказывается на интенсивности диффузии в твердой фазе – значении 
параметра σ (рис. 5.10, в), величина которого находится в пределах 
0,2…0,75. Эти результаты, которые хорошо согласуются с данными 
экспериментов [12], показывают, что ход кристаллизации определяется 
сочетанием термодинамических, тепловых, диффузионных и кристал-
лизационных параметров, которые эволюционируют в процессе за-
твердевания в зависимости от температуры, состава жидкой фазы и 
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интенсивности теплоотвода, и позволяют использовать представлен-
ные модели для прогноза неравномерного распределения структуры и 
свойств сплавов по сечению отливок. 

  

  
Рис. 5.10. Изменение ширины междуосных промежутков дендритов λ (а), 
состава жидкой фазы СCu (б), параметра диффузии в твердой фазе σCu (в)
и температуры t (г) при различной локальной продолжительности 

затвердевания τ*(с): = 10(1); 102(2); 103(3); 104(4) 

5.3.6. Формирование непрерывного скелета твердой 
фазы в процессе эволюции дендритной структуры 

Наиболее важным для хода литейных процессов в температурном 
интервале кристаллизации является формирование непрерывного ске-
лета твердой фазы в результате смыкания и срастания разно-
ориентированных ветвей и стволов растущих дендритов. Количество 
твердой фазы, выделяющейся в сплавах на этапе первичной кристал-
лизации, достигает значительной доли, вследствие чего дендритные 
кристаллиты по своему количеству, размерам и морфологии способ-
ны достигать стадии взаимного смыкания и сформировать непрерыв-
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ный скелет, что приводит к радикальному изменению характера про-
цессов течения, питания, ликвации, объемной и линейной усадки и 
др. [13 и др.]. 

Параметры непрерывной твердой фазы − температура t0 и доля m0 
твердой фазы при ее образовании – образуют непрерывную последо-
вательность критических состояний для различных по природе ли-
тейных процессов, возникающих в отливке при переходе из жидкого 
состояния в твердое, в связи с чем важной является возможность ко-
личественного определения этих параметров для их использования 
при компьютерном моделировании формирования отливок. 

Излагаемая ниже аналитическая модель равноосной кристаллиза-
ции дендритных кристаллитов позволяет вскрыть влияние факторов 
различной природы, влияющих на критические параметры непрерывной 
твердой фазы в момент смыкания дендритных кристаллитов, что может 
быть поставлено в соответствие с прекращением течения жидко-
твердой смеси в результате исчезновения междендритных жидких про-
слоек и взаимного заклинивания кристаллитов [2]. 

При неизменной скорости охлаждения сплава V0 в период форми-
рования скелета (V0 = const) можно выразить радиус растущих дендрит-
ных кристаллитов Rд и их объемную долю mд через известную скорость 
роста вершины ϑ дендрита уравнением: 
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где ∆Т* – переохлаждение расплава на вершине растущего дендритно-
го ствола (см. формулу (5.9)); R0 = (3/4πNд)1/3 – максимальный радиус 
кристаллита (первичного зерна), определяемый объемной плотностью 
зародышей дендритов Nд. В момент смыкания кристаллитов в непре-
рывный скелет Rд = R0, т.е. при mд = 1, критическое содержание твер-
дой фазы (m0)Т определяется внутренним строением (морфологией) и 
объемной долей твердой фазы в объеме дендритного кристаллита: 
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*
 – относительное пересыщение жидкой фазы C* на 

вершине дендрита, Pд = ϑRд/2Dl – число Пекле, определяемое радиу-
сом дендритного зерна Rд. Изменение состава сплава C0 отражается 
как на характере роста дендритного кристаллита, так и на изменении 
его разветвленности (внутридендритной морфологии), формируя не-
прерывный скелет при различных значениях (m0)Т и (t0)Т. 

Критическая доля твердой фазы (m0)Т, как следует из формул 
(5.21) – (5.22), определяется термическими (∆Т*, ϑ) и диффузионными 
(Dl, C* и т.д.) условиями роста дендритов, а также размерами области их 
роста до смыкания R0 (т.е. количеством зародышей в единице объема 
Nд), в связи с чем ширина температурного интервала образования не-
прерывной твердой фазы (∆t0)Т = tL – (t0)Т зависит от количества и соста-
ва вводимых модификаторов, степени рафинирования расплава от актив-
ных включений, определяющих максимальное переохлаждение при об-
разовании зародышей, и условий роста первичных дендритных осей. 

Результаты расчета по формуле (5.22), приведенные на рис. 5.12, 
показывают, что смыкание дендритов происходит при  температуре, на-
ходящейся вблизи ликвидуса, при содержании твердой фазы (m0)Т, из-
меняющемся в пределах от 0,08 до 0,16 в зависимости от толщины от-
ливки (скорости роста и объемной плотности дендритов) и содержания 
углерода (в области выделения δ-фазы при C0 < CB). Увеличение содер-
жания углерода вызывает расширение температурного интервала (∆t0)Т, 
что связано с понижением темпа выделения твердой фазы вблизи лик-
видуса, и одновременно приводит к уменьшению (m0)Т в связи с более 
активным накоплением растворенных компонентов на фронте кристал-
лизации и интенсивным ветвлением дендритов. В сплавах, кристалли-
зующихся с выделением γ-фазы (C0 > CB), сокращается температурный 
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интервал (∆t0)Т  и снижается величина (m0)Т, их значения практически не 
изменяются с повышением содержания углерода (выше 0,5 %). 

Количественная оценка последующей стадии формирования не-
прерывного скелета − формирования твердых сростков между денд-
ритными кристаллитами после их смыкания в результате затвердева-
ния разделяющих их прослоек жидкой фазы – может быть сделана на 
основе расчета диффузионного накопления примеси на вершине рас-
тущего дендритного ствола. При понижении температуры сплава до 
значения, отвечающего температуре ликвидуса жидких прослоек, на-
ходящихся в местах стыков дендритных стволов и ветвей, происходит 
их затвердевание с образованием непрерывного скелета твердой фа-
зы. Температура ликвидуса многокомпонентного сплава, находяще-
гося в местах формирования сростков, определяет температуру фор-
мирования непрерывного скелета, которая может рассматриваться как 
температурная граница (t0)Ф начала фильтрационного режима течения 
внутридендритной жидкой фазы: 

 
( ) ( )[ ]
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где tL(C0) – температура ликвидуса многокомпонентного сплава исход-
ного состава. Как следует из этого выражения, величину смещения ли-
нии t0(C0) относительно линии ликвидуса tL(C0) диаграммы состояния 
определяют условия накопления компонентов сплава, оцениваемые 
величиной диффузионного критерия Пекле PC и параметрами диа-
граммы состояния (pi, ki), контролирующими темп выделения твердой 
фазы при температуре ликвидуса. По известному значению (t0)Ф с по-
мощью уравнения (5.18), описывающего ход неравновесной кристал-
лизации многокомпонентных сплавов, возможно численно рассчитать 
соответствующее значение критической доли твердой фазы (m0)Ф, что 
позволяет учесть взаимное влияние всех компонентов сплава. 

При кристаллизации сплавов Fe-C-ΣXi, когда ход выделения пер-
вичной твердой фазы (δ-Fe или γ-Fe) определяется преимущественно 
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перераспределением углерода между твердой и жидкой фазами, мож-
но выразить количество твердой фазы (m0)Ф в момент образования 
непрерывного скелета для квазибинарной системы Fe-C с помощью 
уравнения: 
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При подстановке выражения для (∆t0)Ф из формулы (5.23) после 
несложных преобразований (при i = 1) можно получить аналитиче-
ское выражение для нахождения (m0)Ф: 
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позволяющее выявить основные физико-химические факторы, опре-
деляющие формирование непрерывной твердой фазы при дендритном 
характере кристаллизации. К ним в первую очередь относятся диффу-
зионные условия в жидкой и твердой фазе (коэффициент распределе-
ния kС, ширина междуосных промежутков λ, коэффициенты диффу-
зии Dl и Ds), а также скорость роста ϑ и радиус кривизны вершины 
дендрита R, зависящие непосредственно от состава сплава по углеро-
ду С0 и тепловых условий (переохлаждение расплава ∆ТТ, теплоем-
кость с, скрытая теплота кристаллизации L и др.). 

На рис. 5.11 приведены расчетные кривые изменения (t0)Ф со-
гласно уравнению (5.23) в зависимости от величины термического 
переохлаждения в сопоставлении с квазибинарной диаграммой со-
стояния системы Fe-C-ΣXi с нанесенными границами количества 
твердой фазы при кристаллизации для различных условий охлажде-
ния и содержания углерода. Результаты расчета показывают, что ли-
нии образования непрерывной твердой фазы при срастании дендрит-
ных кристаллитов в сплавах системы Fe-C-ΣXi располагаются непо-
средственно вблизи ликвидуса, что связано с интенсивной диффузией 
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углерода и других компонентов в расплаве вследствие высокого зна-
чения коэффициента диффузии Di

l. 

 
Рис. 5.11. Температура образования непрерывной твердой фазы (t0)Ф 

(пунктир) в системе Fe-C-Xi (Xi = Si, Mn, S, P) в сопоставлении 
с изменением количества твердой фазы fs = 0…0,99 
при различных скоростях охлаждения (0,1…100 К/с). 

Термическое переохлаждение ∆T, К: 2,0 (1); 1,0 (2); 0,5 (3) 

Критические условия для формировании усадочных пустот (порис-
тости) возникают при фильтрации расплава вследствие снижения коэф-
фициента проницаемости дендритного скелета твердой фазы kП до вели-
чины, при которой поток фильтрующегося расплава qФ становится не-
достаточным для компенсации объемной усадки qε при затвердевании: 
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где µ – динамическая вязкость расплава; g – ускорение силы тяжести; 
∂Р/∂x – градиент давления в зоне затвердевания; εVЗ – коэффициент 
объемной усадки при затвердевании; ∂ξ/∂τ – линейная скорость за-
твердевания. Из приведенного соотношения следует выражение для 
оценки критического значения коэффициента проницаемости (kП)кр: 
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где изменение величины kП в зависимости от дисперсности дендритной 
структуры λ(τ) и количества выделившейся твердой фазы m(τ) описывает 
формула Козени,что позволяет рассчитать (m0)П на основе соотношения: 

2
П0

3
П0

2

0крП )(
])(1[)(

m
mkk −λ= . 

Здесь кинетика теплоотвода и темп выделения твердой фазы за-
дают зависимости m(τ) и t(τ), в то время как изменение λ(τ) определя-
ет кинетика коалесценции. Критические условия для фильтрации рас-
плава при формировании пористости в сплавах перитектического типа 
(С0 < СВ) в зависимости от условий затвердевания и характера форми-
рующейся дендритной структуры δ-фазы соответствуют значениям 
(m0)П = 0,70…0,82 при (kП)кр = = 1·1012 м2 и λ = 120 мкм. Линии (t0)П (рис. 
5.12) располагаются вблизи солидуса и достигают уровня перитектиче-
ской температуры в окрестности точки (СJ). 

На рис. 5.12 сопоставлены расчетные температурные зависимо-
сти параметров непрерывной твердой фазы (t0)Т, (t0)П и (t0)Ф перитек-
тических сплавов системы Fe-C (для отливок с приведенной толщи-
ной 0,05 м, затвердевающих в песчаной форме). 

 
Рис. 5.12. Температурные границы (t0)Т (1), (t0)Ф (2) и (t0)П (3) 

образования непрерывной твердой фазы в сплавах системы Fe-C 
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Внеперитектические сплавы, кристаллизующиеся с выделением 
γ-фазы (C0 > CB), при тех же условиях характеризуются более высо-
ким значением (m0)Ф = 0,78…0,90 и значительно меньшим смещением 
к линии солидуса, что согласуется с известным из практики сокраще-
нием ширины междуосных промежутков с повышением содержания 
углерода. 

5.4. КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ ПЕРИТЕКТИЧЕСКИХ СПЛАВОВ 
Отличительная особенность перитектического превращения в 

стали, в котором участвуют три фазы (δ, γ и L), заключается в том, что 
при скоростях охлаждения, присущих промышленным отливкам и 
слиткам, вскоре после начала перитектической реакции δ + L → γ вы-
деления γ-фазы покрывают участки первичной δ-фазы сплошной обо-
лочкой, вследствие чего дальнейший ход перитектического превра-
щения представляет  собой протекание двух параллельно и взаимоза-
висимо происходящих процессов выделения γ-фазы (рис. 5.13): 
 – образование γ-фазы в результате превращения δ → γ при насы-

щении слоя δ-фазы, примыкающей к границе γ/δ, углеродом, пе-
реносимым за счет диффузии в слое γ-фазы, с сохранением кон-
центрации углерода в δ-фазе Сδ/γ практически неизменной; 

 – образование γ-фазы в результате превращения L → γ вследствие 
непрерывного перемещения границы L/γ, сопровождаемого отво-
дом углерода, при сохранении концентрации углерода в расплаве 
СL/γ практически неизменной. 
Важным условием непрерывного протекания перитектического 

превращения согласно такой схеме является то, что его ход определя-
ется скоростью диффузионного переноса избыточного углерода от 
границы L/γ к границе γ/δ, в связи с чем скорости перемещения этих 
границ (ϑL/γ и ϑγ/δ), скорость диффузии углерода через оболочку γ-
фазы, окружающей остаточную δ-фазу, а также скорость отвода теп-
лоты кристаллизации оказываются взаимозависимыми. Первостепен-
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ное значение для хода диффузии имеет распределение углерода в γ-
фазе, поэтому необходимый перепад концентраций в ней (Сγ/L – Сγ/δ) 
для системы Fe-C может быть обеспечен только при наличии соответ-
ствующего переохлаждения ∆Τ относительно перитектической тем-
пературы tP (рис. 5.13, а). 

В результате перемещения границы L/γ на dm L/γ со скоростью ϑL/γ 
в γ-фазе накапливается избыточный углерод (СL/γ – Сγ/L), который под 
влиянием перепада концентраций (Сγ/L – Сγ/δ) путем диффузии пере-
носится к границе γ/δ, где происходит эквивалентное выделение угле-
рода (Сγ/δ – Сδ/γ), приводящее к перемещению границы γ/δ на dmγ/δ со 
скоростью ϑγ/δ. 

 
Рис. 5.13. Схема кристаллизации 
перитектических сплавов в усло-
виях термического переохлажде-
ния ∆T (а) при диффузионном пе-
рераспределении углерода в меж-
дуосном промежутке λ между 
фазами L, γ и δ (б) через оболоч-
ку γ-фазы вокруг первичных вы-
делений δ-фазы (в) 

Соотношение скоростей кристаллизации на границах фаз L/γ и γ/δ 
определяется условием материального баланса и для равновесных ус-
ловий имеет вид: 
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при наличии переохлаждения ∆Τ это соотношение существенно изме-
няется: 
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поскольку связано с геометрией диаграммы состояния и учитывает 
сдвиг концентраций на межфазных границах Сγ/δ , Сδ/γ, СL/γ и Сγ/L отно-
сительно равновесных значений Сδ, Сγ и СР, выражаемый через пере-
охлаждение ∆T и наклон pi соответствующих линий диаграммы со-
стояния (рис. 5.13, а). 

В уравнении (5.26) скорость ϑL/γ = λ/2 dm/dτ межфазной границы 
L/γ задана условиями теплоотвода, который определяет скорость вы-
деления твердой фазы m при ширине дендритной ячейки λ и в свою 
очередь диктует достижение переохлаждения ∆T, поддерживающего 
за счет возникновения перепада концентраций (Сγ/L – Сγ/δ) перенос уг-
лерода с необходимой интенсивностью: 
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где mγ – количество выделившейся γ-фазы; Dγ – коэффициент диффу-
зии углерода в γ-фазе. После несложных преобразований можно по-
лучить уравнение, связывающее необходимое переохлаждение ∆ΤD с 
диффузионными параметрами процесса: 
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Уравнение (5.27) показывает, что, в отличие от кристаллизации 
однокомпонентных систем (см. разд. 5.2, формула (5.4)), в которых 
переохлаждение является фактором обратной связи между теплоотво-
дом и выделением теплоты фазового превращения, при перитектиче-
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ской кристаллизации в бинарной системе величина переохлаждения 
∆TD определяет достижение взаимного баланса тепловых условий, за-
дающих скорость фазового превращения ϑL/γ =λ/2 dm/dτ, и диффузи-
онных условий, которые зависят от параметров диаграммы состояния 
(Сγ , СР, pi), дендритной морфологии (λ) и коэффициента диффузии в 
твердой фазе (Dγ). Полнота прохождения перитектического превра-
щения зависит от соотношения ∆TD и термического переохлаждения 
∆T: при ∆TD << ∆T интенсивный диффузионный поток обеспечивает 
полную реализацию превращения, при ∆TD >> ∆T подавление диффу-
зионного переноса способно привести к подавлению перитектическо-
го превращения и вследствие этого – к сохранению ниже солидуса ос-
таточной (переохлажденной) δ-фазы, что наблюдается при кристалли-
зации нержавеющих сталей. 

Распределение углерода в аустените на момент окончания кри-
сталлизации формируется в результате сочетания двух процессов: не-
посредственного выделения аустенита из жидкой фазы при kC

L/γ < 1 на 
участке протяженностью λ/2(1 – mδ

Н), а также путем перекристаллиза-
ции первичной δ-фазы на участке λ/2mδ

Н с коэффициентом распреде-
ления kC

δ/γ > 1, где mδ
Н – количество первичной δ-фазы к началу пери-

тектического превращения. При этом, как многократно установлено 
прямыми микроструктурными наблюдениями, выделяющаяся γ-фаза 
наследует морфологию дендритных выделений первичной δ-фазы. 

Для анализа перераспределения элементов между фазами на раз-
личных стадиях неравновесной кристаллизации сплавов Fe-C-Xi, в 
том числе при перитектическом превращении, реализуемом путем со-
пряженного протекания превращений (δ → γ) и (L → γ) на разделен-
ных межфазных границах, рассчитывали изменение состава обра-
зующейся твердой фазы С*

Ѕ по ходу кристаллизации ряда бинарных 
систем на основе уравнения (5.8): 
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полученного для условий равномерного распределения компонентов в 
жидкой фазе (Dl → ∞) и локального равновесия на межфазной грани-
це (k = Cs/Cl = const) при частичном (0 < σ < 1) протекании диффузии 
в образующейся твердой фазе. В расчетах по формуле (5.28) учитыва-
ли различие коэффициентов диффузии Ds при кристаллизации δ- или 
γ-фазы, а также изменение междуосных промежутков дендритов 
(λ = 10…103 мкм) при варьировании скорости кристаллизации 
(ϑ = 1…200 мкм/с), что позволило в совокупности исследовать влия-
ние кинетики диффузии в широких пределах (параметр α = 10–3…102). 
Дополнительно проводили сравнительный расчет для условий равно-
весной (Dl = Ds = ∞; σ = 1) и нормальной неравновесной (Dl = ∞; 
Ds = 0; σ =0) кристаллизации по уравнениям (5.7). В качестве примера 
на рис. 5.14 приведены характерные расчетные зависимости для сис-
тем Feδ,γ-C (компонент внедрения) и Feδ,γ-Si (компонент замещения). 
Их взаимное расположение наглядно показывает различие характера 
диффузионных процессов на межфазной границе при кристаллизации 
низкоуглеродистых и низколегированных сплавов железа. 

Сравнительный анализ интенсивности диффузионных процессов 
при кристаллизации сплавов Fe-С показывает, что в широком интер-
вале условий литья (по скорости кристаллизации ϑ и соответствую-
щей величине междуосных промежутков λ) содержание углерода – 
элемента внедрения, выделяющегося в δ- или γ-фазе, близко к равно-
весному (рис. 5.14, а-б), что связано с достаточно высокими значе-
ниями коэффициентов диффузии углерода в δ- и γ-Fe (см. табл. 5.3). 
Вследствие этого дополнительно введенный параметр β, являющийся 
мерой диффузионного выравнивания состава твердой фазы при кри-
сталлизации 
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для сплавов Fe-С близок к единице (рис. 5.15), что отвечает практиче-
ски равномерному распределению углерода в твердой фазе. В соот-
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ношении (5.29) значения (CS/C0)E и (CS/C0)N определены соответствен-
но для условий равновесной кристаллизации (σ = 1) и отсутствия 
диффузии в твердой фазе (σ = 0). 

 

Рис. 5.14. Изменение концентрации образующейся твердой фазы С*
S 

в процессе кристаллизации сплавов Fe-C (а-б) и Fe-Si (в-г) 
при выделении δ-фазы (а,в) и γ-фазы (б,г) по модели (5.7) нормальной 
неравновесной кристаллизации при σ = 0 (1), по уравнению (5.28) 

при 0 < σ < 1 (2) и в условиях равновесия при σ = 1 (3) 

В отличие от углерода диффузия элементов замещения Xi (Si, Mn, 
Cr, Ni и др.) в γ-фазе отвечает значениям β < 0,2 (рис. 5.15), то есть су-
щественно подавлена даже при замедленном затвердевании (рис. 5.14, 
г). При выделении δ-фазы значения β для тех же элементов находятся в 
пределах 0,4…0,8 вследствие более высокого значения их коэффици-
ентов диффузии (Di

δ >> Di
γ). Подавление диффузии компонентов за-

мещения Xi вызывает их неравномерное распределение в твердой фазе 
после окончания кристаллизации, но не оказывает, в отличие от угле-
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рода, столь существенного влияния на ход процесса кристаллизации 
(см. разд. 5.3.5), что подтверждают расчеты для многокомпонентных 
сплавов c учетом соотношения (5.8). 

 

Рис. 5.15. Влияние условий кристаллизации, выражаемых кинетиче-
ским параметром α = DS/ϑλ при минимальном (треугольник), среднем 
(квадрат) и максимальном (кружок) значении, на интенсивность диф-
фузионного выравнивания состава твердой фазы β для различных 

компонентов Xi в сплавах Fe-Xi при выделении δ- и γ-фазы 

Анализ изменения параметра β, при помощи которого оценивает-
ся частичное или полное подавление диффузии и выравнивание со-
става твердой фазы, показывает, что для сплавов системы Fe-C-Xi оп-
ределяющее влияние на ход процесса оказывает углерод (β ≈ 1), про-
цесс перераспределения которого в силу высокой диффузионной 
подвижности близок к равновесному. На фоне интенсивного переноса 
углерода процесс диффузии элементов замещения (Si, Mn, Cr, Ni и 
др.) существенно не завершен (в δ-фазе) либо в сильной степени по-
давлен (в γ-фазе). 

При перитектическом превращении, как показано выше, кристал-
лизация происходит в результате сопряженного протекания простран-
ственно разделенных процессов образования аустенита δ → γ из пер-
вично выделившейся δ-фазы на границе γ/δ и образования аустенита 
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из остаточной жидкой фазы L → γ на границе L/γ. Оба эти процесса 
контролируются протеканием диффузии в γ-фазе при переносе угле-
рода от границы L/γ к границе γ/δ. По этой причине отмеченные выше 
закономерности диффузионного перераспределения углерода и дру-
гих компонентов (рис. 5.14, 5.15) в полной мере справедливы приме-
нительно к перитектическому превращению, т.е. определяют во всем 
интервале исследованных условий затвердевания близкий к равно-
весному (β = 0,95…0,98) ход выделения твердой фазы при сущест-
венном (β ≤ 0,20) подавлении переноса всех компонентов, кроме уг-
лерода (элемент внедрения), в образующейся из расплава γ-фазе. При 
этом подавление диффузии компонентов замещения Xi вызывает нерав-
номерное их распределение в твердой фазе, которое не оказывает суще-
ственного влияния на ход процесса кристаллизации по количеству вы-
деляющейся твердой фазы и положению критических температур. 

Перитектические превращения (α + L → β) в сплавах на основе 
алюминия, присущие этим сплавам в равновесных условиях, при ско-
ростях охлаждения 10…100 К/с практически полностью подавляются. 
Причины этого обусловлены весьма низкими значениями коэффици-
ентов диффузии компонентов (см. табл. 5.2), в результате чего их 
диффузионный перенос через оболочку β-фазы, выделившейся после 
начала перитектического превращения, не реализуется. 

5.5. КРИСТАЛЛИЗАЦИЯ ЭВТЕКТИЧЕСКИХ СПЛАВОВ 
Эвтектическая кристаллизация сплавов на основе железа – при-

менительно к наиболее распространенным и технически важным до-
эвтектическим чугунам – происходит вслед за стадией выделения 
первичного аустенита, имеющего дендритную морфологию, в связи с 
чем она протекает в междуосных промежутках дендритов. Эвтектиче-
ские зародыши возникают в момент, когда локальный состав остаточ-
ного расплава при выделении аустенита достигает эвтектической 
концентрации и продолжается его дальнейшее переохлаждение отно-
сительно эвтектической температуры. 
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Эвтектическую кристаллизацию сплавов железа отличает воз-
можность ее протекания как в стабильном, так и в метастабильном 
варианте по характеру образующейся высокоуглеродистой фазы (гра-
фита или цементита), учитывая при этом возможность выделения ка-
ждой из этих фаз в качестве стабильной или метастабильной. В связи 
с этим эвтектическая кристаллизация чугуна принципиально всегда 
должна рассматриваться как конкурентное зарождение и совместный 
рост стабильной и метастабильной эвтектики с возможностью преоб-
ладающего развития того или иного варианта структурообразования 
(серого, половинчатого или белого чугуна) в условиях кооперативно-
го роста сопряженных в эвтектическом агрегате фаз: А/Г (аустенита и 
графита) или А/Ц (аустенита и цементита). 

Дополнительные отличительные черты придает эвтектической кри-
сталлизации чугуна морфологическое многообразие фаз, формирующих 
тот или иной тип эвтектики: регулярной с пластинчатыми, стержневы-
ми или глобулярными выделениями ведомой фазы в сплошной матрице 
ведущей фазы, а также аномальной эвтектики с иррегулярно располо-
женными выделениями пластин или игл [14 и др.]. Для чугунов, в част-
ности, характерно выделение эвтектического графита в пластинчатой, 
вермикулярной (червеобразной) или шаровидной форме с различными 
переходными разновидностями [4]. В связи с отмеченной сложностью 
рассматриваемого процесса, подробное изложение которого выходит за 
рамки настоящего анализа, целесообразно ограничиться рассмотрением 
тех сторон эвтектической кристаллизации, которые наиболее подробно 
изучены, что позволяет дать их количественное описание, надежно под-
тверждаемое экспериментальными данными. 

Далее в качестве основного рассматривается нестационарная 
кристаллизация расплава эвтектического состава, подвергаемого не-
прерывному охлаждению [14, 15]. 

Система математических моделей процесса включает уравнение 
(5.1), описывающее кинетику теплоотвода из кристаллизующегося объ-
ема мезоэлемента и соответствующее изменение локального термиче-
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ского переохлаждения металла ∆Т, и уравнения (5.2) – (5.3) выделения 
твердой фазы при формировании в объеме мезоэлемента ансамбля эв-
тектических колоний. 

Процесс зарождения эвтектических колоний n(∆T) и N в уравнении 
(5.3) описывают классические уравнения самопроизвольного nC и вы-
нужденного nB образования зародышей [2 и др.]; в частности, 
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где nC – частота зарождения устойчивых группировок атомов, размер 
которых превышает критический радиус; 0

Cn  – предэкспоненциаль-
ный множитель, учитывающий количество атомов в единице объема 
и частоту собственных колебаний атомов, инициирующих межатом-
ные столкновения в жидкости; ∆GC –изменение свободной энергии 
Гиббса при образовании самопроизвольного (гомогенного) критиче-
ского зародыша; KВ – постоянная Больцмана. Кристаллизация техни-
ческих расплавов преимущественно происходит путем образования 
вынужденных зародышей, в качестве основы которых выступают ак-
тивные неметаллические включения различного генезиса, изоморф-
ные основному металлу: 
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где 0
Bn  – предэскпоненциальный множитель, учитывающий частоту 

обмена атомами между расплавом и активными включением; 

( ) ∫
τ

ττ=τ
0

)( dnN ВВ  – количество вынужденных зародышей, образовав-

шихся за время τ (NВ ≤ N0); N0 – общее количество активных включе-
ний в единице объема расплава; ∆GB – изменение свободной энергии 
Гиббса при образовании вынужденного (гетерогенного) критического 
зародыша. 
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Экспериментальные данные о зарождении эвтектических колоний в 
чугунах свидетельствуют, что в металлических сплавах вследствие мало-
сти достигаемого максимального переохлаждения реализуется лишь на-
чальная часть экспоненциальных зависимостей nC(∆T) и nB(∆T). Количе-
ство эвтектических зерен в сером чугуне обычно описывают зависимо-
стью nB(∆T) = KN∆Tм

2, где KN изменяется в зависимости от состава сплава 
и толщины отливки, ∆Tм –максимальное переохлаждение при эвтектиче-
ской кристаллизации. Эти данные позволяют использовать приближен-
ные выражения степенного типа, аппроксимирующие формулы (5.30) и 
(5.31), с эмпирически установленными коэффициентами в виде: 

nC (∆T) = KС (∆T – ∆TC )µ, 
nВ (∆T) = KВ [N0 – NB(τ)] (∆T – ∆TB )ν, 

(5.32) 

где ∆TC, ∆TB – интервал метастабильности при самопроизвольном и 
вынужденном зарождении; KC, KВ – кинетические параметры; µ, υ – по-
казатели степени.  

В зависимости от соотношения переохлаждения расплава ∆T с вели-
чиной интервала метастабильности ∆TB, присущего включениям i-го ро-
да (различного состава, размеров и морфологии), взвешенным в распла-
ве, возможна их совместная и/или последовательная активация зарожде-
ния в количестве (∆NB)i при выполнении условия ∆T > (∆TB)i, а также 
дополнительное образование самопроизвольных зародышей ∆NC при ус-
ловии ∆T >∆TС, т.е. в случае исчерпания ресурсов, представленных ак-
тивными вынужденными включениями. При различных условиях вы-
плавки, ковшевой обработки и рафинирования расплава, а также при 
введении модификаторов итоговое изменение структуры литого металла 
(количества зерен ∆NЗ) определяется результирующим воздействием ме-
таллургических и технологических факторов на общее количество вы-
нужденных Σ(∆NB)i и самопроизвольных ∆NC зародышей: 
 ∆NЗ = ±∆NC ± Σ(∆NB)i (5.33) 
в условиях максимального переохлаждения, достигнутого при соот-
ветствующих условиях теплоотвода. Здесь знаки отвечают увеличе-
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нию или уменьшению соответствующих слагаемых выражения (5.33) 
под действием различных технологических и металлургических фак-
торов с учетом взаимного влияния образования и роста вынужденных 
и самопроизвольных зародышей (см. уравнения (5.1) – (5.3)) при из-
менении переохлаждения под влиянием каждого из слагаемых. 

 
Рис. 5.16. Перераспределение компонентов системы А-В (а) на фронте 
эвтектической кристаллизации (б) из переохлажденного расплава  

Для определения величины параметра ϑ(∆T) – скорости роста эв-
тектических зародышей – используют решение задачи диффузионного 
перераспределения компонентов в переохлажденном бинарном распла-
ве эвтектического состава, происходящего в микромасштабе эвтектиче-
ской колонии, образованной регулярными пластинчатыми выделениями 
фаз α и β состава СС

α и СС
β (рис. 5.16, а). Кинетика диффузионных по-

токов согласована (по условиям баланса количества переносимых ком-
понентов А и В) с перемещением фронта кристаллизации со стационар-
ной скоростью ϑ при установившихся межпластинчатых расстояниях λЭ 
для известных (по диаграмме состояния) объемных долей фаз ϕα и ϕβ, 
образующих эвтектику. Взаимосвязь ϑ, ∆T и λЭ устанавливает обоб-
щенное соотношение 
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при заданном переохлаждении ∆Т, дает оптимальные значения ϑ, ∆Т и 
λЭ, описываемые уравнениями: 
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два из которых являются независимыми. Кинетические коэффициенты 
K1 и K2 вычисляют по формулам (5.35) с использованием ряда характери-
стик фаз α и β, значения которых известны по данным термодинамиче-
ского моделирования: 
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где p = |pα|pβ/(|pα| + pβ); |pα| и pβ – тангенсы углов наклона линий диа-
граммы состояния в эвтектической точке; Dl – коэффициент диффу-
зии второго компонента в жидкой фазе; Гα, Гβ – коэффициенты Гиб-
бса-Томсона; θα, θβ – углы смачивания (рис. 5.16). 

Величину параметра C0
* определяет соотношение: 
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где ρα, ρβ – плотности фаз, образующих эвтектику; ρ = ϕαρα + ϕβρβ; C0
α, 

C0
β – пределы растворимости компонентов при температуре эвтектики; 

Ce – эвтектическая концентрация; kα, kβ – коэффициенты распределе-
ния компонентов между фазами; δС – поправочный фактор. Параметр 
Р определяет выражение Р = 0,3251(ϕαϕβ)1,63 [1 – 0,205 exp(-24ϕαϕβ)]. 

Для иррегулярной эвтектики (рис. 5.17) соотношения (5.34) при-
ведены к виду: 
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с введением коэффициента иррегулярности эвтектики Ω, находимого 
из экспериментов, рассчитывают соответствующие значения λЭ, из-
меняющиеся в таких структурах в пределах от λЭ до λЭ(2Ω – 1). 

 
Рис. 5.17. Схема ветвления и остановки роста пластинчатых 

выделений β-фазы в иррегулярной эвтектике α-β 

При анализе кристаллизационных процессов на основе приведен-
ных формул (5.35) – (5.36) многокомпонентные сплавы эвтектическо-
го типа (системы Fe-C-ΣХi) рассматривают в качестве квазибинарной 
композиции Fe-C*, для которой C* оценивают по величине  углеродно-
го эквивалента Се = С + ΣεiXi, определяющего положение сплава на 
диаграмме состояния. При этом параметры многокомпонентной диа-
граммы состояния (температурные и концентрационные координаты 
критических точек) определяют с учетом совокупного влияния всех 
компонентов на основе термодинамического моделирования рассмат-
риваемой системы (см. разд. 1). 

Физико-химические параметры модели, принимаемые по данным 
термодинамического моделирования системы Fe-C, приведены в табл. 
5.4. Термодинамическая модель системы Fe-C-ΣХi, представленная в 
разд. 1, использована для расчета по заданному составу сплава ряда па-
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раметров, необходимых для моделирования условий выделения аустени-
то-графитной (А-Г) и аустенито-цементитной (А-Ц) эвтектики (pα, pβ, CЭ, 
C0

α, C0
β, kα, kβ).  

Таблица 5.4 
Параметры роста колоний А-Г и А-Ц эвтектики в системе Fe-C 

Параметр Единица 
измерения 

Система Fe-C
(А-Г) 

Система Fe-Fe3C 
(А-Ц) 

ρα кг/м3 7400 7400 
ρβ кг/м3 2110 7200 
φα – 0,926 0,515 
φβ – 0,074 0,485 
Гα 10–7 м⋅К 1,9 1,9 
Гβ 10–7 м⋅К 3,7 2,4 
θα углов. град. 25 50 
θβ углов. град. 85 55 
Dl 10-9 м2/с 1,25 4,7 
Ω – 5,4 1,8 
δС % мас. 0,22 –0,006 

Физико-химические и теплофизические параметры эвтектических 
сплавов значительно изменяются в зависимости от состава сплава и его 
положения на диаграмме состояния, отражаемого величиной эвтектич-
ности SЭ = (С – СЕ)/(СС – СЕ). Изменение концентрации компонентов 
исследованных сплавов системы Fe-3,3% C-1,6% Si-0,75% Mn-0,4% 
Cr-0,5% Ni в пределах ±0,3…0,4 % приводит к изменению температу-
ры ликвидуса на 60 К (1190…1250 ºС), сдвигу эвтектических темпе-
ратур на ±10…15 К, расширению интервала стабильной и метаста-
бильной эвтектических температур ∆tЭ с 15 до 30 К и смещению со-
ответствующих концентрационных границ на 0,15…0,25 %, что 
существенно сказывается на ходе неравновесной кристаллизации. Из 
теплофизических характеристик наиболее значительное изменение 
испытывают температурный интервал затвердевания (30…95 К в се-
ром чугуне и 50…110 К в белом чугуне) и зависимая от него полная 
теплота кристаллизации (1375…1800 МДж/м3 в сером чугуне и 
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1620…1950 МДж/м3 в белом чугуне). 
Кинетика формирования структуры чугуна сопоставлена путем 

наложения термических кривых (рис. 5.18, а) и кривых выделения 
твердой фазы (рис. 5.18, б) в различных участках фасонной отливки 
при раздельном моделировании формирования стабильной или мета-
стабильной эвтектики показывает значительное отличие в характере 
затвердевания, обусловленное отмеченным ранее различием ряда 
важных параметров сплавов, при практическом совпадении по време-
ни соответствующих стадий выделения первичного аустенита и по-
следующего образования эвтектики. 

Рис. 5.18. Изменение температуры (а) и выделение твердой фазы (б) в 
различных точках (1 – 4) осевого сечения отливки при затвердевании 

сплава Fe-2,75 % C-2,0 % Si-0,8 % Mn-1,5 % Cr при выделении 
стабильной (жирные линии) и метастабильной (тонкие линии) 

эвтектики 

Наблюдаемые расхождения проявляются в разном характере тер-
мических кривых как на этапе выделения первичного аустенита, так и 
при выделении эвтектики в связи с различием эвтектических темпера-
тур. Существенные отличия видны и в кинетике выделения твердой 
фазы, в первую очередь, в соотношении количества и времени выде-
ления аустенита и эвтектики. 
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При конкурентной А-Г и А-Ц эвтектической кристаллизации чу-
гуна в условиях совместного выделения стабильной (индекс «С») и 
метастабильной (индекс «М») эвтектики анализируют кинетику обра-
зования зародышей и их роста в связи с различной величиной дейст-
вующего переохлаждения ∆TС(τ) и ∆TМ(τ) относительно соответст-
вующих равновесных эвтектических температур (tЭ)С и (tЭ)М, а также 
различного по интенсивности тепловыделения при формировании эв-
тектических колоний со скоростью ϑС(τ) и ϑМ(τ). 

Склонность чугуна к графитизации (отбелу) в условиях конку-
рентного выделения из эвтектического расплава системы Fe-C графи-
та и цементита оценивали путем расчета количественного соотноше-
ния скоростей зарождения графита ng и цементита nС, выступающих в 
качестве ведущей фазы при выделении соответственно А-Г и А-Ц эв-
тектики, на основе уравнения [2] 
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где ∆Sf – энтропия плавления, находимая по известной энергии Гиб-
бса для твердого GS и жидкого GL графита и цементита при темпера-
туре плавления; Z – коэффициент, содержащий множители, не вхо-
дящие в экспоненциальный член формулы (5.37). 

Формула (5.37) получена на основе классического выражения для 
скорости возникновения центров кристаллизации n для металлических 
систем: 
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где Kn – константа скорости зарождения; η – динамическая вязкость 
расплава; k – постоянная Больцмана; ∆G* – энергетический барьер 
для вынужденного (гетерогенного) зарождения: 
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где σ – межфазное натяжение; f(θ) = (2 – 3cos θ + cos3θ)/4; θ – угол 
смачивания; ∆GV – разность объемной свободной энергии между 
жидкой и выделяющейся твердой фазой, определяемая на основе тер-
модинамического моделирования с учетом различия в составе и фи-
зико-химических параметрах графита и цементита. 

Взаимное положение и возможное пересечение кривых ∆GV
g и ∆GV

C 
указывает температурные границы преимущественного образования за-
родышей цементита или графита. В сплавах, у которых (tЭ)С > (tЭ)М (рис. 
5.19, а – в), т.е. цементит является метастабильной фазой, происходит 
исключительное выделение графита, когда температура расплава при 
максимальном переохлаждении ∆Tmax не достигает равновесной тем-
пературы метастабильной (tЭ)М эвтектики (nC =0). 

Рис. 5.19. Температурные зависимости изменения свободной энергии при 
образовании центров кристаллизации графита ∆GV

g и цементита ∆GV
С в 

зависимости от температуры в эвтектических сплавах Fe-C-Xi 
а) Fe-C; б) Fe-C-1 % ат. Si; в) Fe-C-0,25 % ат. Cr; г) Fe-C-1 % ат. Cr. 
Te

g, Te
c – равновесные температуры выделения А-Г и А-Ц эвтектики 
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При более глубоком переохлаждении возникает конкурентное за-
рождение и цементита, и графита при соотношении ng ≥ nС до тех пор, 
пока кривые ∆GV

g и ∆GV
С не пересекутся (при некотором переохлаж-

дении ∆Т*), поскольку нарастание ∆GV
C с увеличением переохлажде-

ния происходит значительно интенсивнее, чем ∆GV
g. Дальнейшее по-

вышение переохлаждения обеспечивает соотношение ng ≤ nС, т.е. пре-
обладающее выделение цементита. В сплавах, у которых (tЭ)С < (tЭ)М 
(рис. 5.19, г), т.е. графит является метастабильной фазой, кривые ∆GV

С 
и ∆GV

g не пересекаются, вследствие чего при любом переохлаждении 
зарождение центров кристаллизации цементита происходит более 
интенсивно, чем графита. 

Введение в сплав Fe-C кремния (рис. 5.19, б) вызывает увеличе-
ние (tЭ)С и понижение (tЭ)М, т.е. расширение температурного интерва-
ла устойчивого выделения А-Г эвтектики (∆Т*), вследствие чего за-
трудняются кинетические условия возникновения отбела. Введение 
хрома (рис. 5.19, в), наоборот, способствует сокращению ∆Т* и тем 
самым облегчает получение отбела. При содержании более 1 % Cr 
достигается соотношение (tЭ)С < (tЭ)М, т.е. графит становится метаста-
бильной фазой, вследствие чего преимущественное выделение цемен-
тита происходит при любых кинетических условиях кристаллизации 
(в том числе, при равновесной кристаллизации), а образование графи-
та весьма затруднено, поскольку кривые изменения свободных энер-
гий при зародышеобразовании расходятся (рис. 5.19, г).  

Таким образом, условия конкурентного зарождения графита и це-
ментита существенно изменяются в зависимости от величины макси-
мального достигаемого переохлаждения ∆Tmax по отношению к характе-
ристическому интервалу ∆Т*, при котором сменяется преобладающий 
характер графитизации. Полную достигаемую степень графитизации 
определяет соотношение объемов выделившейся стабильной и метаста-
бильной эвтектики, зависящее от конкуренции не только скоростей за-
рождения ng и nС, но также от различия скоростей роста (ϑЭ)С и (ϑЭ)М 
соответствующих эвтектических агрегатов. 
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Рис. 5.20. Температурные зависимости скорости роста стабильной 

(ϑЭ)С (сплошные линии) и метастабильной (ϑЭ)М (пунктир) эвтектики в 
сплавах системы Fe-C-Si-Mn-Cr-Ni А: С = 3,2 %; Si = 2,5 %; Cr = 0,2 %; 

Б: С = 3,2 %; Si = 1,2 %;  Cr = 0,2 %; 
В: С = 3,2 %; Si = 1,2 %;  Cr = 2,0 % 

Роль второго из отмеченных факторов – различия в кинетике рос-
та эвтектических колоний при изменении переохлаждения – иллюст-
рирует рис. 5.20, где сопоставлены расчетные температурные зависи-
мости скорости роста стабильной (ϑЭ)С и метастабильной (ϑЭ)М эвтек-
тики, определяемой согласно формулам (5.36) для сплавов, 
отличающихся содержанием углерода, кремния и хрома. При доста-
точно высоком содержании углерода и кремния, а также умеренном 
содержании хрома кривые (ϑЭ)С и (ϑЭ)М не пересекаются в области 
практически реализуемых переохлаждений, в результате появление 
отбела практически исключается, поскольку (ϑЭ)М ≈ 0. Уменьшение 
содержания кремния и введение хрома резко сужает интервал темпе-
ратур (переохлаждений) ∆Т*, в котором возможно пересечение кри-
вых и достижение соотношения (ϑЭ)С ≥ (ϑЭ)М, когда подавляется рост 
стабильной эвтектики и формируется отбеленная структура. 

Численный анализ конкурентной кристаллизации А-Г и А-Ц эв-
тектики в сплавах Fe-C-Si-Mn-Cr-Ni (рис. 5.21) демонстрирует прямую 
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зависимость степени графитизации от сочетания двух основных пара-
метров: соотношения максимального переохлаждения расплава ∆Tmax с 
температурным интервалом ∆tЭ между стабильной (tЭ)С и метастабиль-
ной (tЭ)М эвтектическими температурами, а также от темпа нарастания 
скорости роста стабильной (ϑЭ)С и метастабильной (ϑЭ)М эвтектики. 

Роль первого из отмеченных факторов – соотношения макси-
мального переохлаждения расплава ∆Tmax с температурным интерва-
лом между стабильной (tЭ)С и метастабильной (tЭ)М эвтектическими 
температурами – иллюстрирует рис. 5.19, где сопоставлены условия 
образования зародышей графита и цементита для сплавов Fe-C-Xi, от-
личающихся содержанием кремния и хрома. 

Характерные кинетические особенности конкурентной кристал-
лизации А-Г и А-Ц эвтектики представлены на сводной диаграмме 
изменения температуры, переохлаждения и количества выделившихся 
фаз (рис. 5.21) в различных сечениях отливки при затвердевании 
сплава Fe-C-ΣXi (tL = 1235 °С; (tЭ)С = 1158 °С; (tЭ)М = 1130 °С). 

На приведенных термических кривых (рис. 5.21, а) отчетливо ус-
матривается переохлаждение на ликвидусе и температурная останов-
ка, заметно отличающаяся от (tЭ)С и (tЭ)М вследствие термического 
переохлаждения при выделении эвтектики. Перепад температур по 
сечению отливки, затвердевающей в неметаллической форме, незна-
чителен (10…15 К) на этапе выделения первичного аустенита 
(5…100 с) и существенно нарастает на последующем этапе выделения 
эвтектики (до 50…70 К) при последовательном охлаждении затвер-
девших слоев отливки. 

Эти различия отражены и на кривых выделения твердой фазы (рис. 
5.21, г), где объемный характер выделения аустенита в широком интер-
вале температур от ликвидуса до солидуса (с перепадом доли твердой 
фазы по сечению до 0,05) сменяется последовательным выделением эв-
тектики (с перепадом доли твердой фазы до 0,50). Кинетика выделения 
аустенита замедляется во времени, что связано с уменьшением теплоот-
вода вследствие прогрева формы, в отличие от нарастающей скорости  
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Рис. 5.21. Изменение температуры (а), переохлаждения (б, в), 
скорости роста (д), общего количества твердой фазы (г), а также 

количества аустенита, А-Г и А-Ц эвтектики (е) в различных точках Х 
по сечению отливки радиуса R из сплава 

Fe – 3,0 % C – 1,8 % Si – 0,75 % Mn – 0,2 % Cr – 0,25 % Ni 
X/R = 0 (1 – центр); 0,25 (2); 0,50 (3); 1,0 (4 – поверхность) 
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выделения эвтектики вследствие непрерывного сокращения площади 
фронта последовательной кристаллизации эвтектики, особенно за-
метного в осевой зоне отливки. 

Наиболее важным параметром, характеризующим кристаллиза-
цию, является переохлаждение (рис. 5.21, б – в), которое достигает 
максимальных значений при образовании зародышей аустенита 
(∆Tmax ≈ 15 К) и эвтектики (∆Tmax ≈ 22…25 К для А-Г и 27…29 К для 
А-Ц эвтектики), а затем резко снижается в результате выделения теп-
лоты кристаллизации в период их роста и вновь увеличивается при за-
твердевании остаточной жидкой фазы. 

По завершении выделения первичного аустенита (рис. 5.21, е), т.е. 
при достижении эвтектического состава остаточного расплава, вызы-
ваемое теплоотводом значительное переохлаждение приводит к совме-
стному выделению А-Г (в количестве 0,07…0,32) и А-Ц (в количестве 
0,56…0,28) эвтектики, количество которой изменяется по сечению от-
ливки: доля А-Ц эвтектики к центру снижается, доля А-Г – увеличива-
ется. Важно при этом учитывать непрерывно происходящее изменение 
состава остаточной жидкой фазы при существенном различии концен-
трации углерода в точках СС и СЕ стабильной и метастабильной диа-
грамм для описываемой многокомпонентной системы Fe-С-ΣXi. 

В завершение следует отметить, что получаемые по расчету зна-
чения межпластинчатых промежутков (λЭ = 100…300 мкм для А-Г и 
А-Ц эвтектики), оцениваемые на основе полученных при ее росте 
значений переохлаждения (3…15 К) и скорости роста (5…20 мкм/с), 
хорошо согласуются по величине с экспериментальными данными по 
структурной неоднородности половинчатых чугунов. 

*   *   * 
Современное состояние новой, еще только формирующейся нау-

ки – вычислительного материаловедения, которое оперирует вопросами 
теории и компьютерного моделирования кристаллизационных явле-
ний, – можно точнее всего охарактеризовать как этап исключительно 
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динамичного роста. В этой сфере трудится «незримый» интернацио-
нальный коллектив, ежегодно публикующий огромную по объему ин-
формацию о проделанных исследованиях с самой разной географией – 
от Финляндии и Норвегии до Бразилии по широте и без ограничений – 
по долготе. Важно при этом, что пристальное внимание при изучении 
самых тонких сторон кристаллизации уделяется нерешенным пробле-
мам формирования структуры промышленных металлических изделий. 

При впечатляющем прогрессе последних лет кристаллизационные 
процессы в отливках и слитках попрежнему образуют комплекс сложно 
сопряженных многоуровневых задач, для решения которых современное 
вычислительное материаловедение не только не имеет полной физико-
химической картины и соответствующей системы компьютерных моде-
лей, но и потребных для этого вычислительных ресурсов. Как отмечено в 
обзорной работе с символическим названием «Микроструктура кристал-
лизации: прежние достижения, будущие направления» – коллективном 
труде наиболее авторитетных специалистов этого профиля на пороге 
XXI века, трехмерное компьютерное моделирование структуры отливок 
с пространственным разрешением, требуемым для описания микро-
структурного уровня, находится за пределами достижимого при исполь-
зовании обычных сеточных моделей (1015 – 1020 узлов). По этой причине 
применение современных компьютерных многоуровневых моделей со-
пряжено с неизбежной схематизацией явлений, чтобы не выйти за преде-
лы, диктуемые вычислительными ресурсами. 

Приведенные соображения должны сделать понятным и оправ-
данным тот подход, который демонстрирует изложенная выше систе-
ма достаточно схематичных моделей, обеспечивающих «рентгенов-
скую» четкость описания и количественной оценки кристаллизацион-
ных процессов различного уровня, являющихся основой для 
системного анализа литейных процессов. 

В последующие годы можно ожидать существенного прогресса в 
направлении – продолжая аналогию – достижения «томографического» 
уровня ясности, детальности и наглядности явлений кристаллизации. 
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Одним из важных направлений этого развития (наряду с математическим 
аппаратом фазового поля и клеточных автоматов в сочетании с ради-
кальной модернизацией экспериментальных методик) является создание 
и применение «грубых» аналитических моделей эволюции структуры в 
процессах зарождения и роста многофазных кристаллических агрегатов, 
адаптируемых к технологическим условиям их применения. 
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6. КОМПЬЮТЕРНЫЙ АНАЛИЗ В 
МАТЕРИАЛОВЕДЕНИИ 

6.1. ВСТУПЛЕНИЕ 
Современные средства разработки моделей, дающих количествен-

ное описание структуры и свойств синтезируемых материалов, бази-
руются на моделировании процессов их формирования и обработки. 
Приведенные ниже примеры дают представление о характере актуаль-
ных задач материаловедения, решаемых при разработке новых мате-
риалов и технологических режимов для их получения. Круг таких за-
дач весьма широк, их объекты − разнообразны (от микрообъектов до 
крупномасштабных промышленных изделий). Их обычно объединяют 
две характерные особенности: использование компьютерных матема-
тических моделей и острый дефицит исходных данных о характери-
стиках моделируемых материалов – не только в силу их новизны, но, 
главным образом, в результате отсутствия достаточно достоверных по 
точности справочных данных даже для традиционных материалов. 

Компьютерные модели в настоящее время занимают преимущест-
венное положение, поскольку позволяют дать наиболее полное (все-
стороннее и детализированное) математическое описание исследуемой 
системы с распределенными параметрами, включая интегрированные 
модели разного пространственного уровня в макро-, мезо- и микро-
масштабе. При этом физико-химическую информацию о процессах 
выше- и нижележащего уровня нередко обобщают в форме аналитиче-
ских (с сосредоточенными параметрами) моделей, чтобы наиболее 
экономно использовать доступные вычислительные ресурсы. Это ока-
зывается необходимым, поскольку современная компьютерная техника 
не располагает достаточными средствами для создания и эксплуатации 
многоуровневых моделей с распределенными параметрами. 

Информационное обеспечение компьютерных моделей в совре-
менном материаловедении (вследствие весьма ограниченного количе-
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ства экспериментальных данных по новым материалам) в первую оче-
редь опирается на результаты, получаемые средствами вычислитель-
ной термодинамики. Они отличаются достаточно высокой точностью, 
содержат широкий круг термодинамической, физико-химической и те-
плофизической информации о характеристиках многокомпонентных 
сплавов и представлены в обобщенной форме равновесных диаграмм 
состояния для стабильных и метастабильных фаз, а также – примени-
тельно к условиям полного или частичного подавления диффузии в 
твердой фазе [2]. 

Нельзя упускать из вида, что в сложных системах целый ряд пара-
метров исследуемых процессов имеет локальный характер и пока не 
поддается детерминированному математическому описанию, вследст-
вие чего прибегают к построению гибридных моделей, содержащих 
наряду с базовыми детерминированными компонентами статистиче-
ские модели, получаемые путем обобщения накопленных эксперимен-
тальных данных. Сфера применения статистических моделей ограни-
чена теми локальными условиями, при которых они были генерирова-
ны, и вместе с тем они обладают важным преимуществом, поскольку в 
максимальной степени учитывают многообразные осо-бенности тех-
нологической реализации изучаемого (моделируемого) процесса и 
адаптированы к его трудно формализуемым условиям (конструкция 
технологического агрегата и его геометрия, специфика циркуляции 
конвектирующих сред, температурные, концентрационные и струк-
турные зависимости кинетических параметров и т.д.). 

Наиболее достоверная адаптация модели к реальному процессу 
достигается при использовании методов решения обратных задач, ко-
торые позволяют определить оптимальные параметры модели путем 
минимизации расхождения между результатами моделирования и дан-
ными специально поставленного эксперимента. 

Затронутые в этом кратком вступлении идеи и термины позволяют 
пояснить, что в разд. 6.2 и 6.3 рассмотрены ранее неизвестные данные 
об особенностях процессов выделения метастабильных фаз в хорошо 
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изученных бинарных системах на основе железа и алюминия, которые 
получены средствами термодинамического моделирования для равно-
весных условий и вместе с тем являются базой для разработки пер-
спективных структурных композиций, получаемых при повышенных 
скоростях охлаждения. 

Анализ образования газоусадочной пористости в алюминиевых 
сплавах проведен в разд. 6.4. 

Получение заданной структуры и механических характеристик в 
массивных заготовках ответственного назначения для атомных энерге-
тических установок (АЭС) рассмотрено в разд. 6.5 на основе синтеза 
ряда взаимосвязанных моделей: 
 – компьютерной модели теплообмена заготовки с закалочной средой; 
 – температурно-зависимой модели коэффициента теплоотдачи, ло-

кальные характеристики которой определены путем решения об-
ратной задачи согласования данных термического анализа при за-
калке крупномасштабной натурной заготовки с результатами ком-
пьютерного моделирования; 

 – кинетической модели структурных превращений, для разработка 
которой использованы данные дилатометрического анализа при 
распаде аустенита. 
Анализ адгезионных условий формирования покрытия при холод-

ном газодинамическом напылении выполнен в разд. 6.6 путем решения 
задачи теплообмена при столкновении микрочастицы с мишенью, для 
которого необходимы характеристики механических условий дефор-
мирования частицы и мишени. 

6.2. МЕТАСТАБИЛЬНЫЕ ВАРИАНТЫ ДИАГРАММЫ Fe-C 
В настоящее время накоплен большой объем фактических экспе-

риментальных данных о структурах железоуглеродистых сплавов в 
различных интервалах температур, концентраций и в зависимости от 
скорости охлаждения и видов термообработки. Однако дискуссионным 
остается вопрос о геометрии метастабильной диаграммы состояния 
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Fe-C в заэвтектической области. Так, до сих пор не дан окончательный 
ответ на вопрос о характере плавления цементита (конгруэнтное, ин-
конгруэнтное), в различных источниках приводятся температуры его 
плавления, отличающиеся на сотни градусов (от 1260 °С до 1700 °С). 
Это является результатом известных экспериментальных трудностей в 
изучении свойств цементита. Поэтому представляется целесообразным 
привлечение аппарата термодинамического моделирования для уточ-
нения качественного и количественного вида рассматриваемой облас-
ти диаграммы Fe-C. 

Подробный термодинамический анализ системы Fe-C стал возмо-
жен благодаря получению описания энергии Гиббса в зависимости от 
температуры, химического состава фазы и давления для фаз системы 
Fe-C и Fe-C-Cr. 

Многочисленные экспериментальные и расчетные исследования 
диаграммы состояния сплавов Fe-C в заэвтектической области позво-
ляют выделить ряд высокоуглеродистых фаз, образующихся в этой 
системе при различных условиях. К таким фазам относятся графит (g), 
цементит (c), алмаз (d) и ε-карбид – Fe7C3 (ε). Рассмотрим термодина-
мические условия существования этих фаз в различных комбинациях. 

Системы железо-графит, железо-цементит, железо-алмаз и железо-
ε-карбид являются наиболее простыми из возможных комбинаций. Рас-
четные диаграммы состояния с указанием координат некоторых особых 
точек таких систем приведены на рис. 6.1 (а – г). Наличие таких фаз на 
диаграмме Fe-C обсуждается рядом авторов. Иные возможные высоко-
углеродистые фазы не рассматривались. Все эти фазы образуются при 
особых условиях. Цементит наблюдается в структуре сплавов при 
больших скоростях охлаждения, карбид Fe7C3 – при высоких давлениях, 
экспериментально получить алмаз вряд ли возможно из-за преоблада-
ния процесса графитизации. Цементит, карбид Fe7C3 и алмаз приняты 
стехиометрическими фазами. Данные о термодинамических свойствах 
карбида Fe7C3 получены на основе параметров фазы (Fe, Cr)7C3 методом 
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экстраполяции на состав с нулевым содержанием хрома. 
Использованные термодинамические параметры систем железо-

графит и железо-цементит позволили с хорошей точностью воспроиз-
вести известные экспериментальные диаграммы соответствующих 
систем. Приближенные значения температур и составов фаз для эв-
тектического и эвтектоидного превращений в системе железо–ε-
карбид (рис. 6.2) приведены в литературе. Диаграмма железо-алмаз в 
литературе не описана. 
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Рис.  6.1. Варианты диаграмм состояния системы Fe-C 
а) железо-графит, б) железо-цементит, в) железо-алмаз, г) железо-ε-

карбид 

Координаты особых точек обсуждаемых диаграмм (рис. 6.1, а – г) 
отличаются весьма значительно. Так, растворимость высокоуглероди-
стых фаз в жидкости (l) и ГЦК-железе (γ) увеличивается в ряду гра-
фит –цементит – алмаз – ε-карбид с 4,34 до 5,31 % С и с 2,03 до 
2,58 % С (при температуре эвтектики) соответственно. Температуры 
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эвтектического и эвтектоидного превращений в этом ряду уменьша-
ются: с 1154 до 1034 °С для эвтектических превращений, с 738  до 
590 °С для эвтектоидных превращений. Уточнены также значения 
температур конгруэнтного плавления цементита (1225 °С) и ε-
карбида (1317 °С). 

а) б)

Рис.  6.2. Диаграммы метастабильных равновесий в системе Fe-C: 
а) до углерода; б) до карбида Fe7C3 

CD – алмаз, CG – графит, v – пар 

Практически при атмосферном давлении реализуются только сис-
темы железо-графит и железо-цеменит. Это согласуется со значениями 
энергий Гиббса фаз для описанных систем, которые для сравнительной 
оценки можно разделить по рангам метастабильности. Ранг метаста-
бильности определяется значением энергии Гиббса: чем она выше, тем 
больше ранг метастабильности. Стабильной является система железо-
графит (во всем представленном на рис. 6.1, а интервале температур и 
концентраций), метастабильной системой первого ранга – железо-
цементит, системой второго ранга – железо-алмаз, системой третьего 
ранга – железо-ε-карбид (для области концентраций углерода до 6,5 % и 
температур выше 588 °С; в этом интервале концентраций ниже 588 °С 
алмаз устойчивее цементита). 

При более высоких концентрациях углерода и температурах ранг 
метастабильности систем сложно зависит от этих параметров. Для ко-
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личественного обоснования названных закономерностей необходимо 
сопоставить численные значения энергии Гиббса систем с участием 
различных высокоуглеродистых фаз в рассматриваемой области тем-
ператур и концентраций. 

Существование равновесий с одной высокоуглеродистой фазой 
возможно только в системе железо-графит, причем другие высокоуг-
леродистые фазы не конкурируют с графитом во всем рассматривае-
мом температурно-концентрационном интервале. Это означает, что 
невозможны равновесия с участием какой-либо пары высокоуглеро-
дистых фаз, когда одной из них является графит. Расчет энергий Гиб-
бса конкурирующих фаз для ряда характерных температур показыва-
ет, что остальные рассматриваемые высокоуглеродистые фазы могут 
участвовать в метастабильных равновесиях разного ранга попарно. 
Возможны следующие пары: цементит-алмаз, цементит-ε-карбид, ε-
карбид-алмаз. 

На рис. 6.3, а показано взаимное расположение линий и точек, оп-
ределяющих значение энергии Гиббса жидкости, графита, цементита, 
алмаза и ε-карбида при 2050 °С. Энергии Гиббса цементита и ε-
карбида лежат выше линии, описывающей энергию Гиббса жидкости, 
следовательно, они участвовать в равновесии с ней не могут, причем 
значение энергии Гиббса у ε-карбида меньше, чем у цементита. При 
рассматриваемой температуре в заэвтектической области системы воз-
можны два равновесия: жидкость (25,02 % С) – графит и жидкость 
(31,55 % С) – алмаз, причем второе является метастабильным. 

Чтобы выяснить характер плавления цементита, необходимо про-
следить за температурой точки, отвечающей составу стехиометрическо-
го цементита (25 % ат. С). Цементит имеет узкую область гомогенности, 
однако предположение о стехиометричности состава цементита позво-
ляет с достаточной точностью описать геометрию диаграммы Fe-C. 
Минимальную энергию Гиббса в цементитном составе сообщает систе-
ме жидкость, т.е. в этой точке при данной температуре система нахо-
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дится в однофазном жидком состоянии и точка 2050 °С – 25 % С нахо-
дится выше графитного ликвидуса. 

При понижении температуры системы до 1600 °С картина взаим-
ного расположения энергий Гиббса фаз изменяется (рис. 6.3, б). Це-
ментит и ε-карбид по-прежнему не могут находиться в равновесии с 
жидкостью, но значение энергии Гиббса цементита здесь уже меньше, 
чем у ε-карбида. При этой температуре могут реализоваться два равно-
весия: стабильное – жидкости (21,26 % С) с графитом и метастабиль-
ное – жидкости (26,13 % С) с алмазом. Таким образом, точка цемен-
титного состава при температуре 1600 °С лежит между графитным и 
алмазным ликвидусами. 

Картины взаимного положения энергий Гиббса рассматриваемых 
фаз при более низких температурах менее наглядны и допускают ин-
терпретацию только при наличии числовых данных. Так, нигде в рас-
смотренном интервале температур (500… 2000 °С) при составе жидко-
сти хС = 0,25 невозможно равновесие 〈жидкость – цементит〉, т.е. цемен-
тит – инконгруэнтно плавящееся соединение. 

а) 
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Рис.  6.3. Энергия Гиббса фаз системы Fe-C при 2050 (а) и 1600 °С (б)

Так, нигде в рассмотренном интервале температур (500… 2000 °С) 
при составе жидкости хС = 0,25 невозможно равновесие 〈жидкость – це-
ментит〉, т.е. цементит – инконгруэнтно плавящееся соединение. 
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Рис. 6.4. Метастабильные диаграммы Fe-c-d (а) и Fe-c-ε (б) 
системы Fe-C первого (а) и второго (б) ранга метастабильности 

К метастабильным системам первого ранга в заэвтектической об-
ласти диаграммы Fe-C следует отнести равновесия с участием цемен-
тита и алмаза, второго ранга – с участием цементита и Fe7C3. Результа-
ты термодинамических расчетов позволяют определить вид таких диа-
грамм состояния Fe-C (рис. 6.4, а, б) и количественно описать условия 
равновесия в них. 

6.3. МЕТАСТАБИЛЬНЫЕ ДИАГРАММЫ АЛЮМИНИЯ С 
ПЕРЕХОДНЫМИ МЕТАЛЛАМИ 

6.3.1. Постановка задачи 
Повышение прочностных свойств алюминиевых сплавов путем 

их легирования достаточно затруднено вследствие ограниченной спо-
собности алюминия образовывать твердые растворы в широком кон-
центрационном интервале. Введение легирующих элементов даже в 
малых количествах приводит к образованию интерметаллических со-
единений, формирование которых не приводит к повышению прочно-
сти сплавов. При больших скоростях охлаждения можно путем кри-
сталлизации из расплава получить сильно пересыщенные твердые 
растворы, что позволяет расширить пределы твердо-растворного ле-
гирования алюминиевых сплавов с повышенным содержанием леги-
рующих – переходных элементов (хром, никель, титан, марганец, 
цирконий и др.). 



 186

При неравновесной кристаллизации двойных сплавов алюминия 
с добавками переходных металлов − в отличие от равновесной − воз-
никают важные особенности: 
 – происходит зарождение и рост центров кристаллизации cтабиль-

ной α–фазы при термическом переохлаждении расплава 

относительно температуры α
МT  равновесия твердой α–фазы и 

жидкой фазы (рис. 6.5, а); 
 – происходит образование и рост центров кристаллизации мета-

стабильной β–фазы при термическом переохлаждении расплава 

относительно температуры β
МT  равновесия твердой β–фазы и 

жидкой фазы (рис. 6.5, б); 
При конкурентной кристаллизации cтабильной и метастабиль-

ной фаз могут быть выделены области их преимущественного образо-
вания и роста, когда под влиянием кинетических факторов сущест-
венно изменяется соотношение скоростей зарождения nα и nβ, а также 
скоростей роста фаз Vα и Vβ (рис. 6.5, б-в). 

 

Рис. 6.5. Изменение свободной 
энергии Гиббса (а) при совмест-
ном зарождении (б) и росте (в) 
стабильной (α) и метастабильной 
(β) фаз из жидкой фазы L 

Результат конкуренции определяется сочетанием воздействия 
термодинамических, теплофизических и кристаллизационных факто-
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ров и в силу их системного взаимного влияния может быть оценен 
только средствами компьютерного моделирования на основе сопря-
женной физико-химической модели. 

В реальных металлургических объектах время формирования за-
готовки из расплава соизмеримо с длительностью периода, когда раз-
личные конкурирующие структурные составляющие сосуществуют и 
формируют структурно-неоднородное изделие. Отдельные зоны та-
ких заготовок обнаруживают разное соотношение долей стабильных 
и метастабильных фаз (примером служит серая, отбеленная или поло-
винчатая структура чугунов). 

а) 

 

б)

Рис. 6.6. Экспериментальные диаграммы состояния Al-Mn (а) и Al-Сr (б)

Отличительной особенностью двойных диаграмм состояния алю-
миния с переходными металлами Al-Х (рис. 6.6) является малое зна-
чение предела растворимости Сα компонента Х в алюминии и сдвиг 
эвтектической СЕ (перитектической СР) точки в область малых со-
держаний алюминия, что связано со значительным различием между 
физико-химическими характеристиками алюминия и компонента Х (в 
частности, по температурам плавления). По этой же причине первые, 
а также и последующие, промежуточные соединения типа AlmХn (Сβ) 
имеют высокую температуру плавления, вследствие чего наклон по-
верхности ликвидуса pβ в заэвтектической (заперитектической) облас-
ти начального блока диаграммы состояния является весьма значи-
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тельным по сравнению с величиной pα в доэвтектической (доперитек-
тической) области. 

При построении начальных блоков метастабильных диаграмм со-
стояния эвтектического или перитектического типа наиболее вероят-
но формирование промежуточной фазы (из большого числа образую-
щихся в двойной системе интерметаллидов), ближайшей к α-Al (ста-
бильный твердый раствор с алюминием), или образование твердого 
раствора, получаемого при продолжении линий доэвтектической об-
ласти равновесной диаграммы (рис. 6.7). 

Рис. 6.7. Схемы формирова-
ния метастабильных твер-
дых растворов в системах 
эвтектического (а) и пери-
тектического (б) типа 

Далее кратко рассмотрены (на примере систем Al-Mn и Al-Cr) 
диаграммы состояния эвтектического и перитектического типа, со-
вмещающие линии выделения стабильных и метастабильных фаз. 

6.3.2. Построение и анализ диаграмм состояния 
эвтектического типа 

В двойной системе Al-Mn (рис. 6.6, а и 6.8, а) стабильной фазой в 
начальном блоке диаграммы состояния является фаза Al6Mn, которая 
образует с алюминием эвтектику Al-Al6Mn с пределом растворимости 
Сα = 1,5 % Mn и эвтектической точкой СЕ = 2,0 % Mn. Следующей за 
Al6Mn стабильной фазой системы Al-Mn является Al4Mn – возможная 
основа метастабильной двойной системы эвтектического типа Al-
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Al4Mn с пределом растворимости Сα
* = 1,7 % Mn и эвтектической точ-

кой СЕ* = 2,3 % Mn (рис. 6.8, а). 

а) б)

Рис. 6.8. Начальные блоки двойной диаграммы состояния Al-Mn при 
совмещении стабильной (сплошные линии) и метастабильной (пунк-

тир) кристаллизации с выделением фаз Al4Mn (а) и α-Al* (б) 

Сопоставление этих цифр с опубликованными эксперименталь-
ными данными о том, что при достаточно высокой скорости охлажде-
ния возможно получение твердого раствора с содержанием марганца 
до 7,7 %, свидетельствует о реализации иной альтернативы – форми-
рования метастабильного твердого раствора α-Al* (рис. 6.8, б). 

Оценить вероятность осуществления того или иного (в том чис-
ле, и совместного) варианта кристаллизации возможно только при 
проведении количественного анализа экспериментально получаемых 
структур или средствами компьютерного моделирования зарождения 
и роста кристаллитов различных указанных выше фаз в условиях тер-
мического переохлаждения расплава с учетом сопутствующего выде-
ления скрытой теплоты кристаллизации, которая для интерметалли-
ческих фаз может иметь значительную величину. 

Начальные блоки ряда двойных сплавов Al (в частности, с Fe, Ni 
и Ce) представляют собой эвтектические системы весьма различной 
геометрии (Сα, СЕ, pα, pβ), что создает предпосылки для получения ме-
тастабильных структур с повышенным содержанием этих компонен-
тов на базе эвтектических композиций.  
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Двойные сплавы алюминия, для которых характерно образова-
ние начального блока диаграммы состояния эвтектического типа, 
кристаллизуются в условиях диффузионного перераспределения ком-
понентов в переохлажденном бинарном расплаве А-В, происходящего 
в микромасштабе на фронте роста эвтектической колонии, образован-
ной регулярными пластинчатыми выделениями фаз α и β (см. рис. 
5.16).  

 Скорость роста эвтектических колоний ϑ(∆T), определяемая пе-
реохлаждением ∆T, диктует интенсивность накопления компонентов 
в расплаве на фронте кристаллизации и их перенос в направлении, 
перпендикулярном направлению роста, поскольку движущие силы 
диффузионного перемещения компонентов определяются перепадом 
концентраций Cα – Cβ (рис. 5.16, а), возникающим вследствие переох-
лаждения ∆T относительно равновесной температуры TE. Таким обра-
зом, наиболее динамичная компонента системы – переохлаждение ∆T, 
зависящее от условий теплоотвода, – обеспечивает баланс между теп-
ловыми, диффузионными и кристаллизационными параметрами про-
цесса (термодинамическими – pα, pβ, TE, Cα

C, Cβ
C; диффузионными – Dα

L  
и  Dβ

L; кристаллизационными и т.д.). Высокая скорость взаимосогласо-
вания параметров процесса, обусловленная относительно большой ве-
личиной коэффициентов диффузии Dα

L  и  Dβ
L  в жидкой фазе в микро-

масштабе межпластинчатых расстояний λ, создает возможность проте-
кания эвтектической кристаллизации при весьма интенсивном 
теплоотводе. По этой причине в системах эвтектического типа, в отли-
чие от систем перитектического типа (см. разд. 6.3.3), может быть 
реализовано выделение эвтектических агрегатов различной морфологии 
(пластинчатых, стержневых, игольчатых, ячеистых и др.), образуемых 
как стабильными, так и метастабильными фазами, даже при чрезвычай-
но высоких скоростях охлаждения расплава. 
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6.3.3. Построение и анализ диаграмм состояния 
перитектического типа 

В сплавах алюминия, образующих со стабильными фазами на-
чальные блоки диаграмм состояния перитектического типа (Cr, Ti, Zr, 
V и др.), метастабильный вариант формирования структуры реализу-
ется на основе экстраполяции линий твердого раствора переходного 
металла в алюминии (рис. 6.7, б) в перитектическую область. 

В двойной системе Al-Cr (рис. 6.6, б и 6.9, а) стабильная интер-
металлидная фаза Al13Cr2 дает c алюминием перитектическую реак-
цию при содержании хрома больше Сα = 0,29 %. Избыточная фаза 
Al13Cr2 образуется по перитектической реакции в сплавах, содержа-
щих более Ср = 0,66 % Cr. Следующей за ней стабильной фазой, кото-
рая могла бы дать метастабильные выделения, является фаза Al11Cr2, 
содержащая 26 % Cr – и в силу большого различия по составу с ис-
ходным сплавом – имеющая малую вероятность реализации. 

Рис. 6.9. Начальные блоки 
двойной диаграммы состояния 
Al-Cr при совмещении стабиль-
ной (сплошные линии) и мета-
стабильной (пунктир) кристал-
лизации с выделением фаз 

Al13Cr2 и α-Al* 

Важно подчеркнуть, что термодинамические условия для обра-
зования зародышей метастабильной фазы α-Al*, определяемые высо-
ким значением угла наклона линии ликвидуса pβ за пределами облас-
ти твердого раствора и, соответственно, значительного переохлажде-
ния для ее формирования, неблагоприятны и для его реализации 
необходимо весьма интенсивное охлаждение расплава. 
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В разд. 5.3 отмечены отличительные особенности  перитектиче-
ского превращения, в котором участвуют три фазы (α, β и L), согласно 
которым вскоре после начала перитектической реакции β + L → α (см. 
рис. 5.13, б) выделения α-фазы покрывают первичную α-фазу сплош-
ной оболочкой (см. рис. 5.13). В результате возможность перитекти-
ческого превращения определяется интенсивностью диффузионного 
переноса второго компонента через оболочку α-фазы, окружающей 
первичную β-фазу.  

Условия для протекания перитектической реакции в сплавах 
алюминия, когда диффузия в твердой фазе практически подавлена 
ввиду низкого значения коэффициента диффузии Dα второго компо-
нента в оболочке фазы α-Al (см. табл. 5.2), отсутствуют. В результате 
после выделения первичной β-фазы остаточный расплав кристаллизу-
ется в ходе превращения L → α, т.е. путем выделения твердого рас-
твора α-Al, являющегося в этих условиях метастабильной фазой. 

6.4. ГАЗОУСАДОЧНАЯ ПОРИСТОСТЬ В ОТЛИВКАХ 
ИЗ АЛЮМИНИЕВЫХ СПЛАВОВ 

Данный раздел посвящен изучению условий и механизма образо-
вания газоусадочной пористости при затвердевании алюминиевых 
сплавов, являющейся одним из распространенных дефектов отливок, 
возникающих при различных способах литья алюминиевых сплавов 
(литье под низким давлением и др.). 

С этой целью необходимо: 
 – выяснить влияние различных факторов на растворимость водоро-

да в алюминиевых сплавах;  
 – оценить парциальное давление водорода, необходимое для обра-

зования газовых пор; 
 – изучить взаимосвязь и взаимное влияние между пористостью 

газового и усадочного происхождения; 
 – построить математическую модель образования газоусадочной 

пористости в алюминиевых сплавах; 
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 – рассмотреть влияние различных технологических и металлурги-
ческих факторов на развитие пористости в отливках из алюми-
ниевых сплавов,  а также наметить меры по ее предупреждению. 
При моделировании процесса формирования газоусадочной по-

ристости на базе решения сопряженных задач теплообмена отливки с 
формой (уравнение Фурье) и задачи кристаллизации, отягощенной 
расчетом теплофизических характеристик сплава в каждый момент 
времени, рассчитывается распределение температуры, а также разме-
ры и расположение зоны затвердевания и доля жидкой фазы f L. На 
основе полученных данных проводится оценка локального соотноше-
ния фильтрационного потока qф и расхода расплава qε, компенсирую-
щего со скоростью u усадку ε фазового перехода. При qф < qε образу-
ется усадочная пористость объемом Vп 
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заполняемая диффундирующим в поры водородом. При qф > qε паде-
ние давления P в зоне затвердевания с проницаемостью k оценивается 
фильтрационным уравнением 
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и вызывает понижение растворимости водорода S в остаточном расплаве 
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где P0 – атмосферное давление, µ, σ – динамическая вязкость и по-
верхностное натяжение расплава, r0 – радиус образующихся пузырь-
ков, r0 = d1/2 = f (τз); ∆Н – энтальпия растворения водорода, R – уни-
версальная газовая постоянная. Падение растворимости по ходу кри-
сталлизации связано не только с падением давления в фильтрующем 
расплаве, но также с уменьшением количества жидкой фазы и со 
снижением температуры расплава (6.4). По мере кристаллизации про-
исходит обогащение расплава водородом, так как растворимость водо-
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рода в жидком алюминии намного выше, чем в твердом. При [HL] > S 
(рис. 6.10) происходит выделение пузырьков радиусом r0, суммарный 
объем которых определяется уравнением массового баланса 
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где [HL], [HS] – концентрация водорода в жидкой и твердой фазе, V*п – 
суммарный объем образующихся газоусадочных пор. 

Разработанная модель позволяет исследовать кинетику образова-
ния газоусадочной пористости по ходу затвердевания сплава, оценить 
распределение пористости по сечению отливки, изучить влияние раз-
личных технологических факторов (газонасыщенность расплава [H0], 
состава сплава, условий затвердевания и т.д.) на формирование газо-
усадочной пористости (рис. 6.11) и определить область значений из-
менения этих факторов, при которых обеспечивается получение каче-
ственных отливок без пористости. В частности, результаты расчета по 
построенной модели показывают, что увеличение внешнего давления 
над расплавом подавляет развитие газоусадочной пористости, что 
особенно важно при литье под низким давлением, где есть возмож-
ность поддерживать давление над расплавом в форме на достаточно 
высоком уровне. 

Сопоставление результатов серии численных и натурных, пред-
ставленных в литературе, экспериментов показывает, что построенная 
модель с достаточной степенью достоверности описывает процесс 
формирования газоусадочной пористости в отливках из силуминов и 
может использоваться для оценки разработанной технологии литья и 
ее корректировки. 
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Рис.  6.10.  Условия зарождения газовой пористости 

 
Рис.  6.11. Зависимость пористости от состава сплавов Al-Si, 

газосодержания расплава и скорости охлаждения 
во время кристаллизации отливки. 
Точки – экспериментальные данные. 

Штриховая линия – сухая песчаная форма при 20 °С, τз ≈ 9 мин. 
Сплошная линия – чугунный кокиль при 20 °С, τз ≈ 0,9 мин 
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6.5. НЕОДНОРОДНОСТЬ СТРУКТУРЫ ПРИ ЗАКАЛКЕ 
КРУПНОГАБАРИТНЫХ ПОКОВОК 

6.5.1. Постановка задачи 
При изготовлении корпусов современных атомных энергетиче-

ских установок (АЭС) используются кованые заготовки сложной 
формы с толщиной стенок 400…500 мм. Разработка технологических 
процессов, применяемых для изготовления таких ответственных заго-
товок, требует производственного опробования их на опытных поков-
ках натурного размера для подтверждения возможности получения по 
всему сечению требуемых прочностных и пластических характери-
стик. Такого рода эксперименты являются дорогостоящими и часто 
оказываются неосуществимыми по экономическим причинам. Потому 
весьма актуальным при разработке технологии изготовления крупно-
габаритных поковок сложной формы является применение компью-
терного моделирования с целью надежного прогнозирования обеспе-
чения требуемой структуры и свойств по сечению изделия. 

Технические условия на поставку заготовок для АЭС включают 
жесткие требования по комплексу механических характеристик. Важ-
нейшими из них являются прочностные и пластические характери-
стики при комнатной и рабочей (350 °С) температурах, а также кри-
тическая температура хрупкости, определяемые непосредственно на 
металле заготовки. Определение механических свойств заготовок де-
талей для АЭС производится на образцах, вырезаемых из наиболее 
толстостенной части. Для обеспечения нормированной величины 
прочности, пластичности и вязкости необходимо получение однород-
ной бейнитно-мартенситной структуры по всему сечению заготовки 
при закалке. 

Компьютерное моделирование режима закалки при термической 
обработке сопряжено с решением ряда задач: 
 – расчет нагрева (и охлаждения) в печи или на воздухе с учетом 

сопряженного лучистого и конвективного теплообмена заготовки 
сложной формы со стенками и подом печи (задача многих тел) 
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при изменении теплофизических свойств металла в широком ин-
тервале температур; 

 – расчет охлаждения заготовки сложной конфигурации с учетом 
зависимости теплофизических свойств металла от температуры 
при закалке в среде с резким изменением конвективного коэффи-
циента теплоотдачи на поверхности заготовки в условиях неста-
ционарного источника тепла, которым является тепловой эффект 
фазового превращения, интенсивность которого является функ-
цией формирующейся структуры; 

 – моделирование кинетики неравновесного фазового превращения, 
температурный интервал и тепловой эффект которого зависят от 
локальных условий охлаждения переохлажденного аустенита 
ниже равновесной температуры его устойчивости; 

 – прогноз структуры и механических свойств в объеме заготовки 
сложной конфигурации на основе обобщения результатов моде-
лирования и опытных данных об особенностях формирования 
фаз при непрерывном охлаждении данной марки стали. 

6.5.2. Методика численного моделирования процесса 
закалки 

Для моделирования тепловых процессов при закалке в работе 
методом конечных разностей осуществлено численное решение урав-
нения Фурье 
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в котором t – температура; τ – время; x, y, z – пространственные коорди-
наты; с и λ – объемная теплоемкость и теплопроводность металла; L – 
объемная теплота образования новой фазы; m – количество новой фазы. 

Моделирование проводили для заготовки с габаритными разме-
рами 3000×∅2660 мм (рис. 6.12), конфигурацию которой описывает 
сеточная модель, содержащая около 3·106 узлов сетки (размеры се-
точных элементов 12…15 мм). Значения объемной теплоемкости с, 
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теплопроводности λ и теплоты выделения феррита, бейнита и мартен-
сита в зависимости от температуры для стали 15Х2МФА задавали со-
гласно данным термодинамического моделирования для многокомпо-
нентной системы Fe-C-Si-Mn-Cr-Ni-Mo-V и обобщения ряда литера-
турных данных. 

  
Рис. 6.12. Геометрические модели заготовки 

а) без отверстий под патрубки; б) с отверстиями диаметром 350 мм 

Для решения обратной задачи по определению параметров ста-
тистической модели, описывающих температурную зависимость ко-
эффициента теплоотдачи, использовали экспериментальные данные 
термического анализа при закалке в воде модельной заготовки разме-
ром 270×650×765 мм из исследуемой марки стали, проведенного в за-
водских условиях. 
Для моделирования кинетики твердофазного превращения и структу-
рообразования при непрерывном охлаждении исследуемой заготовки 
использовали данные дилатометрического исследования и структур-
ного анализа, проведенного в широком интервале скоростей охлаж-
дения (0,01…50 К/с), а также построенную на их основе термокине-
тическую диаграмму структурных превращений стали 15Х2МФА 
(рис. 6.13). Представленная диаграмма (с наложенными кривыми из-
менения температуры при постоянной скорости охлаждения) показы-
вает взаимное расположение областей выделения мартенсита (М), 
бейнита (Б) и феррита (Ф) и позволяет приближенно оценить условия 
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формирования структуры при известной скорости непрерывного ох-
лаждения заготовки произвольной конфигурации. 

На термокинетической диаграмме отмечены границы: 
 – т. А – верхняя граница формирования чисто мартенситной (М) 

структуры и нижняя граница образования смешанной мартенсит-
но-бейнитной (М+Б) структуры; 

 – т. В – верхняя граница образования смешанной М+Б структуры и 
нижняя граница образования чисто бейнитной (Б) структуры; 

 – т. С – нижняя граница выделения следов феррита Ф (по данным 
металлографического анализа); 

 – т. С* – нижняя граница выделения феррита и образования ком-
бинированной феррито-бейнитной (Ф+Б) структуры (по данным 
дилатометрического исследования). 
Пунктирная линия А-В проведена по данным металлографиче-

ского анализа. 

 
Рис. 6.13. Термокинетическая диаграмма превращения аустенита 

Обработка дилатометрических кривых изменения позволила вы-
явить температурные границы начала tн и конца tк фазовых превращений, 
определить значения температурных коэффициентов расширения (сжа-
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тия) α, а также найти объемный эффект фазовых превращений ∆V(t) и 
рассчитать количество новой фазы m(t) в зависимости от температуры. 

 

Рис. 6.14. Кинетическая 
диаграмма выделения 
новой фазы m и темпе-
ратурные границы (tн, 
tк) фазовых превраще-
ний аустенита стали 

15Х2МФА 

Полученная диаграмма зависимости m(t, τ) (рис. 6.14) использо-
вана при моделировании тепловых процессов для вычисления темпа 

выделения теплоты фазового превращения 
t
mL

∂
∂ , определяющего ве-

личину последнего члена уравнения (6.5). 

6.5.3. Численный анализ структурообразования в 
процессе закалки 

Набор полученных расчетом термических кривых в различных 
точках наиболее массивного сечения заготовки толщиной 480 мм 
(рис. 6.15), наложенных на термокинетическую диаграмму распада 
аустенита, показывает, что в этой зоне образуется практически одно-
родная бейнитная структура за исключением тонкого наружного слоя, 
где термические кривые пересекают область Б-М смеси, и осевой зо-
ны, в которой термические кривые захватывают область выделения 
следов феррита. 

На рис. 6.16 представлены характерные сечения заготовки, где 
выделены зоны формирующейся структуры − мартенсито-бейнитной, 
чисто бейнитной и бейнитной со следами феррита, соответствующие 
приведенным на рис. 6.15 термическим кривым. 



 201

 

 

Рис. 6.15. Изменение температуры в кон-
трольных точках по сечению заготовки (а-
б) в сопоставлении с термокинетической 
диаграммой распада аустенита стали 

15Х2МФА и положением точек А, В, С и 
С* (в) изменения структуры 

Для опытной конструкции массивной заготовки (рис. 6.12, б) 
моделирование условий закалки показывает, что под влиянием охла-
ждающего воздействия закалочной жидкости в поперечных отверсти-
ях, как показано на рис. 6.17, в центральных участках наиболее мас-
сивной части формируется однородная бейнитная структура, не со-
держащая следов феррита. 

Для установления связи между твердостью и условиями охлаж-
дения исследуемого металла были использованы данные по твердо-
сти, измеренной на дилатометрических образцах, в зависимости от 
заданной (постоянной) скорости их охлаждения. 

На основе полученной статистической зависимости определено 
изменение твердости в продольном сечении заготовки (рис. 6.18). От-
меченные выше особенности термического режима закалки (рис. 6.15) 
и образующегося распределения структуры (рис. 6.16, 6.17) опреде-
ляют малое различие в величине твердости по сечению и совпадаю-
щий ее характер в обеих исследованных заготовках. 
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Рис. 6.16. Распределение мар-
тенсито-бейнитной (М+Б), чис-
то бейнитной (Б) и бейнитной 
со следами феррита (Б+Ф) 

структуры в поперечном (а) и 
продольном (б) сечении заго-

товки 

Рис. 6.17. Распределение мартенси-
то-бейнитной (М+Б) и чисто бейнит-
ной (Б) структуры в продольном (а) 
и поперечном (б) сечении заготовки 

с поперечными отверстиями 

Исследование микроструктуры металла поковки, а также механи-
ческих свойств (растяжение при +20 и +350 °С и определение крити-
ческой температуры хрупкости) на пробах, отбираемых в различных 
зонах поковки, подтвердило наличие отдельных зерен структурно-
свободного феррита только в середине сечения массивной зоны (рис. 
6.16), во всех остальных частях поковки наблюдается структура от-
пущенного бейнита. Сравнительные результаты испытаний механи-
ческих свойств в различных зонах поковки свидетельствуют, что ме-
талл поковки имеет практически одинаковый уровень механических 
характеристик в центральной части масссивного сечения и в месте 
отбора проб для сдаточных испытаний, поскольку наличие отдельных 
зерен структурно свободного феррита не влияет на уровень механи-
ческих свойств стали. 
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Рис. 6.18. Расчетное распределе-
ние твердости в продольном се-
чении массивной заготовки (а) и 
заготовки с поперечными отвер-

стиями (б) 

6.6. ФОРМИРОВАНИЕ ПОКРЫТИЯ ПРИ ХОЛОДНОМ 
ГАЗОДИНАМИЧЕСКОМ НАПЫЛЕНИИ 

6.6.1. Постановка задачи 
Метод холодного газодинамического напыления (ХГДН), запа-

тентованный в 1986 г., получил широкое распространение как эффек-
тивный и технологически гибкий инструмент получения покрытий 
различного рода. 

Термическое состояние частиц при ударе в зависимости от их ско-
рости VP и диаметра частиц DP интенсивно изменяется в результате час-
тичного или полного прогрева и/или оплавления и может быть оценено 
на основе введения понятий о первой V1, второй V2 и третьей V3 крити-
ческих скоростях. Скорость V1 отвечает условиям, когда за время кон-
такта после соударения наружная часть прогреваемого объема дости-
гает температуры плавления; по достижении скорости V2 появляется 
возможность частичного расплавления материала наружной области 
частицы; скорость V3 отмечает условия сквозного прогрева частицы. 

Как следует из представленной на рис. 6.19 расчетной диаграм-
мы для частиц алюминия, в условиях ХГДН преобладающие термиче-
ские условия при соударении частицы с преградой отвечают непол-
ному прогреву частицы (VP < V3), когда максимальная температура не 
достигает температуры плавления (VP < V1). 
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Рис. 6.19. Диаграмма прогрева частиц при соударении с преградой в 

зависимости от их диаметра и скорости  

Процесс внедрения частицы в преграду сопровождается значи-
тельной сдвиговой деформацией материала по обеим сторонам по-
верхности контакта и разогревом пограничной зоны. При взаимном 
перемещении контактирующих поверхностей возникает сила сопро-
тивления (сила трения FТ), являющаяся суммой деформационной FД и 
адгезионной FА составляющих: 
 FТ = FД + FА, (6.6) 
которые связаны с деформированием микровыступов приповерхност-
ного слоя и с молекулярным взаимодействием плотно контактирую-
щих поверхностей. Механическая энергия, затрачиваемая на преодо-
ление сил трения в процессе торможения частицы, рассеивается в 
форме тепла в местах действия молекулярных сил и в объемах де-
формируемых микровыступов. Мощность источника тепла, дейст-
вующего на контактной поверхности в процессе внедрения частицы в 
преграду, составляет: 
 N = FТW = fТPW, (6.7) 
где W – скорость взаимного смещения поверхностей трения; P – сила 
нормального давления на поверхности трения; fТ – коэффициент тре-
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ния скольжения на контактной поверхности, разделяющей частицу и 
преграду. Повышение температуры в зоне контакта вызывает увели-
чение пластичности материалов, облегчает деформирование их мик-
ровыступов в приповерхностном слое и способствует молекулярному 
взаимодействию контактирующих поверхностей. 

При напылении на мишень холодных частиц с аморфной струк-
турой возникает задача определения оптимального режима, который 
обеспечивает необходимую прочность покрытия и вместе с тем га-
рантирует сохранение его аморфной структуры. 

6.6.2. Численная модель прогрева частицы при 
столкновении с преградой  

Численное решение задачи прогрева частицы, имеющей форму 
сжатого сфероида (рис. 6.20), при столкновении с преградой получено 
методом конечных разностей на основе уравнения Фурье при гранич-
ных условиях интенсивного тепловыделения вследствие трения по 
поверхности контакта в течение времени торможения частицы. Кон-
фигурацию частицы с исходными габаритными размерами 25…50 мкм 
с учетом полученного при ударе о преграду сжатия в продольном на-
правлении и уширения (расплющивания) в поперечном направлении 
(рис. 6.20) задавали с помощью трехмерной геометрической модели. 
Сеточная модель, используемая для решения задачи, содержала около 
120…200 узлов по трем пространственным координатам. 

Значения  объемной теплоемкости с и теплопроводности λ мате-
риалов частицы и мишени (преграды), а также теплоты выделения 
твердой фазы в зависимости от температуры задавали по данным 
термодинамического моделирования для многокомпонентной систе-
мы Fe-C-В и обобщения литературных данных. 

Режимные и геометрические параметры процесса прогрева час-
тицы при столкновении с преградой, определяющие начальные и гра-
ничные условия задачи, рассчитывали для заданных значений диа-
метра DP (25…50 мкм) и скорости VP (100…400 м/с) частицы. 
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Рис. 6.20. Деформация сфе-
рической частицы (а) при 
внедрении в материал пре-
грады (б) с образованием 

сфероида и кратера 
На основе решения задачи упруго-пластического деформирова-

ния системы частица-преграда рассчитывается глубина HC и диаметр 
DC кратера, образующегося в месте соударения сферической частицы 
с преградой: 
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где ρP – плотность материала частицы; E0 – динамическая твердость ма-
териала преграды. Для частицы, имеющей скорость VP, время деформа-
ционного контакта τС, в течение которого скорость в результате тормо-
жения падает до нуля, определяется приближенным выражением: 
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где ε − относительная продольная деформация частицы в направлении 
удара. 

Расчет деформации частицы ε базируется на соотношении: 
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в котором приравнены силы, действующие в поперечном сечении час-

тицы SA = 
4

2
ADπ  и вычисляемые с учетом массы и среднего ускорения 

частицы, а также напряжения σ, развивающегося на площади попе-
речного сечения сфероида. После преобразований можно получить 
расчетное выражение, в котором деформации сжатия связаны с на-
пряжениями соотношением nKε=σ , откуда следует: 
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Решение этого уравнения позволяет оценить конечную деформа-
цию частицы в момент ее торможения τC, а также соответствующую 
величину силы нормального давления P = SAσ на контактной поверх-
ности площадью SA: 

P = SAσ = σ
π

4

2
AD . 

Для определения интенсивности тепловыделения N, возникающе-
го в процессе внедрения частицы в преграду согласно формуле (6.7), 
необходимо дополнительно рассчитать среднюю скорость W взаим-
ного смещения поверхностей трения: 
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при длине дуги LC сегмента диаметром DC, образованного кратером: 
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откуда непосредственно следует выражение для удельной мощности 
источника тепла, действующего в течение времени τC на всей площа-
ди контактной поверхности: 

 
CC
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LSfN
τ

σ
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2
 , (6.12) 

что позволяет задать граничные условия для прогрева частицы. 
Для моделирования прогрева частицы при столкновении с пре-

градой задавали значение ряда параметров: 
 – плотность материала частицы ρP = 7500 кг/м3; 
 – динамическая твердость материала преграды E0 = (3,2…4,8)× 

×10-9 Дж/м3; 
 – параметр K = 440…540 МПа при n = 0,37…0,39; 
 – коэффициент трения fT = 0,2. 
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6.6.3. Анализ условий формирования покрытия при 
холодном газодинамическом напылении 

Оценка величины режимных параметров процесса торможения 
частицы при внедрении в преграду дает следующие значения: 
 – с увеличением скорости частицы в пределах от 100 до 400 м/с со-

кращается время ее торможения τC (45…15 нс), повышается на-
пряжение на контактной поверхности σ (600…1200 МПа) и отно-
сительная деформация сжатия частицы ε (0,10…0,40), возрастает 
относительная глубина кратера HC/Dp (0,06…0,24); 

 – снижение времени торможения частицы с повышением ее скоро-
сти приводит к увеличению интенсивности сдвиговой деформа-
ции на контактной поверхности частица/преграда (350…500 м/с) 
и к соответственному повышению удельной мощности источника 
тепловыделения на ней в пределах (1,0…2,4)·1011 Вт/м2. 
В результате интенсивного тепловыделения происходит нагрева-

ние поверхности контакта до весьма высоких температур, которые 
при номинальных режимных параметрах напыления способны превы-
сить температуру плавления материала частицы (рис. 6.21). Скорость 
происходящего при этом нагрева составляет (50…100)·109 К/с. 

Приведенные кривые нагрева в различных точках по сечению 
частицы (рис. 6.21, а) показывают, что плавление не распространяется 
на расстояние, превышающее 0,1 мкм. До температуры 500 °C прогре-
вается (ввиду кратковременности времени торможения частицы) тонкий 
поверхностный слой толщиной 0,5 мкм, после чего с прекращением дей-
ствия теплового источника начинается снижение температуры по всему 
сечению частицы. В слоях, отстоящих от поверхности на 1…2 мкм, даже 
кратковременного заметного повышения температуры не наблюдает-
ся, что указывает на сугубо локальный характер наблюдаемого по-
верхностного оплавления частицы. Аналогичная картина усматрива-
ется на рис. 6.21, б при меньшей скорости частицы, когда наибольшая 
температура нагрева достигает 800 °C, а кратковременное повышение 
температуры внутренних слоев, отстоящих от поверхности на 0,5 мкм, 
не превосходит 200 °C. 
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а) б)

Рис. 6.21. Изменение температуры в результате внедрения в преграду 
и при последующем выравнивании температур по сечению сжатого 

сфероида 
а) DP = 20 мкм; VP =300 м/с; τC = 20 нс; 
б) DP = 20 мкм; VP =100 м/с; τC = 15 нс; 

Расстояние от поверхности частицы, мкм: 
1 – 0; 2 – 0,1; 3 – 0,2; 4 – 0,3; 5 – 0,5; 6 – 1,0; 7 – 2,0 

При увеличении размеров частицы (рис. 6.22) в результате повы-
шения длительности процесса ее торможения, прогрев поверхностного 
слоя достигает значительно более высокой температуры и вызывает, 
соответственно, результирующее повышение температуры внутренних 
слоев (на расстоянии от поверхности более 2…3 мкм) до 400 °C. 

Однако заметное повышение температуры отмечается только в 
относительно тонком слое (не превышающем 5 мкм, т.е. около DP/10) 
и носит кратковременный характер (около 100 нс). 

Полученные в результате моделирования данные о характере про-
грева напыляемой частицы при соударении с преградой (рис. 6.21, 6.22) 
свидетельствуют о том, что регистрируемый подъем температур, даже в 
случае оплавления поверхностного слоя, носит локальный характер, ох-
ватывает только узкую наружную зону и при соответствующем выборе 
режимных параметров (в первую очередь, по скорости и диаметру час-
тицы) не может явиться причиной деградации ее аморфной структуры. 

Вместе с тем важно отметить, что нагрев поверхностного слоя 
частицы (тем более его оплавление) способствует развитию ее адге-
зионных связей с материалом преграды и является основной движу-
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щей силой «схватывания» на контактной границе, т.е. формирования 
напыляемого слоя. 

При недостаточном развитии процессов сдвигового деформиро-
вания контактного слоя адгезионные силы могут быть недостаточны 
для образования прочного сцепления частицы с преградой, что соот-
ветствует известному эффекту «нижней критической скорости» час-
тиц в режиме напыления. 

Внутренние слои частицы, не испытавшие в процессе торможе-
ния заметного нагрева, находятся в упругом состоянии и способны 
при этом накопить значительный запас энергии, которая вызывает яв-
ление отскока, вследствие чего возможно проявление эффекта «верх-
ней критической скорости», когда сцепление покрытия с подложкой 
нарушается. Таким образом, учет локального характера прогрева час-
тиц позволяет обосновать наличие «окна реализации» процесса, на 
существование и установление которого ориентированы работы ряда 
исследователей. 

 

 
Рис. 6.22. Изменение температуры в результате внедрения в преграду 
и при последующем выравнивании температур по сечению сжатого 

сфероида DP = 50 мкм; VP = 100 м/с; τC = 35 нс 
Расстояние от поверхности, мкм: 

1 – 0; 2 – 0,5; 3 – 1,0; 4 – 2,0; 5 – 3,0; 6 – 5; 7 – 8; 8 – 10 
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ПРИЛОЖЕНИЕ 

Коэффициенты для расчета энергии Гиббса 
Железо 
298,15 K < T < 1811 K 

°Gα,δ = 1225,7 + 124,134T – 23,5143TlnT – 4,39752⋅10–3T2 – 
– 5,89269⋅10–8T3 + 77358,5/T; 
°Gl = °Gα,δ + 12040,17 – 6,55843T – 3,6751551⋅10–21T7; 
°Gγ = °Gα,δ – 1462,4 + 8,282T – 1,15TlnT + 6,4⋅10–4T2; 

1811 K < T < 6000 K 
°Gδ = –25383,581 + 299,31255T – 46TlnT + 2,2960305⋅1031T–9; 
°Gl = –10838,83 + 291,302T – 46TlnT; 
°Gγ = –27097,396 + 300,25256T – 46TlnT + 2,78854⋅1031T–9; 

Углерод 
°Gg = –17369 + 170,73T – 24,3TlnT – 4,723⋅10–4T2 + 

+ 2562600/T – 2,643⋅108T-2 + 1,2⋅1010T–3; 

°Gl = °Gg + 117369 – 24,63T; 
Кремний 
298,15 K < T < 1687 K 

°Gd = –8162,609 + 137,236859T – 22,8317533TlnT – 1,912904⋅10–3T2 – 

– 3,552⋅10–9T3 + 176667/T; 
°Gl = °Gd + 50696,36 – 30,099439T + 2,0931⋅10–21T7; 

1687 K < T < 3600 K 
°Gd = –9457,642 + 167,281367T – 27,196TlnT – 4,2037⋅1030T-9; 
°Gl = °Gd + 49828,165 – 29,559068T + 4,2037⋅1030T-9; 

298,15 K < T < 3600 K 
°Gα = °Gd + 47000 – 22,5T; 
°Gγ = °Gd + 51000 – 21,8T; 
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Хром 
298,15 K < T < 2180 K 

°Gα = –8856,94 + 157,48T – 26,908TlnT + 1,89435⋅10–3T2 – 
– 1,47721⋅10–6T3 + 139250/T; 
°Gl = °Gα + 24339,955 – 11,420225T + 2,37615⋅10–21T7; 

2180 K < T < 6000 K 
°Gα = –34869,344 + 344,18T – 50TlnT – 2,88526⋅1032T–9; 
°Gl = °Gα + 18409,36 – 8,563683T + 2,88526⋅1032T-9; 

298,15 K < T < 6000 K 
°Gγ = °Gα + 7284 + 0,163T; 

Никель 
298,15 K < T < 1728 K 

°Gγ = –5179,159 + 117,854T – 22,096TlnT – 4,8407⋅10–3T2; 
°Gl = °Gγ + 16414,686 – 9,397T – 3,82318⋅10–21T7; 

1728 K < T < 3000 K 
°Gγ = –27840,655 + 279,135T – 43,1TlnT + 1,12754⋅1031T–9; 
°Gl = °Gγ + 18290,88 – 10,537T – 1,12754⋅1031T-9; 

298,15 K < T < 3000 K 
°Gα = °Gγ + 8715,084 – 3,556T; 

Алюминий 
298,15 K < T < 700 K 
°Gα = –7976,151 + 137,093038T – 24,3671976TlnT – 1,884662⋅10-3T2 – 
– 0,877664⋅10-6T3 + 74092/T; 
700 K < T < 933,47 K 
°Gα = –11276,24 + 223,048446T – 38,5844296TlnT + 18,531982⋅10-3T2 – 
– 5,764227⋅10-6T3 + 74092/T; 
933,47 K < T < 3000 K 
°Gα = –11278,378 + 188,684153T – 31,748192TlnT – 1,231⋅1028T-9; 
298,15 K < T < 933,47 K 
°Gl =°Gα +11005,029 – 11,841867T + 7,934⋅10-20T7; 
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933,47 K < T < 3000 K 
°Gl = °Gα +10482,382 – 11,253974T + 1,231⋅1028T-9;  
Медь 
298,15 K < T < 1357,77 K 
°Gα = –7770,458 + 130,485235T – 24,112392TlnT – 2,65684⋅10-3T2 + 
+ 0,129223⋅10-6T3 + 52478/T; 
1357,77 K < T < 3000 K 
°Gα = –13542,026 + 183,803828T – 31,38TlnT + 3,642⋅1029T-9; 
298,15 K < T < 1357,77 K 
°Gl = °Gα + 12964,736 – 9,511904T – 5,849⋅10-21T7; 
1357,77 K < T < 3000 K 
°Gl = °Gα + 13495,481 – 9,922344T – 3,642⋅1029T-9; 
Fe-C 
0J lFe,C = –124320 + 28,5T; 1J lFe,C = 19300; 2J lFe,C = 49260 – 19T; 
Gγ

Fe:va = °Gγ
Fe ; Gγ

Fe:C = °Gγ
Fe

 + °Gg + 77207 – 15,877T; 0J γFe:C,va = –34671; 
Tc

α = 1043yFe ; β0
α = 2,22yFe ; G δα,

va:Fe = G δα° ,
Fe ;  

G δα,
C:Fe = G δα° ,

Fe  + 3°Gg + 322050 + 75,667T; J0
,

vaC,:Fe
δα = –190T; 

Gc
Fe:C

 = – 10745 + 706,04T – 120,6TlnT.  
Fe-C-Si 
Gα

C:Si = Gd
Si°  + 3°Gg + 369050 – 98,167T; 

J0 va:SiFe,
α = –27809 + 11,62T; J1 va:SiFe,

α = –11544; J2 va:SiFe,
α = 3890; 

Gex α
SiFe,C, = yFeySiyC (78866); 

TC
α = 1043yFe + 504yFeySi(yFe – ySi); β0

α = 2,22yFe; 

Gγ
C:Si = Gd

Si°  + °Gg – 20510 + 38,7T; 

J0 vaSi,:Fe
γ = –125247,7 + 41,116T; J1 va:SiFe,

γ = –142707,6; J2 va:SiFe,
γ = 89907,3; 

Gex γ
SiFe,C, = yFeySiyC((143219,9 + 39,31T) + (yFe – ySi)(–216320,5));  
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0J lSi,C
 = –133000 + 30,97T; 

0J lFe,Si = –164434,6 + 41,9773T; 1J lFe,Si = –21,523T; 
2J lFe,Si =–18821,542 + 22,07T; 3J lFe,Si = 9695,8; 
exG lC,Fe,Si = xFexSixC(445740xC + (–6065,3 – 35,33T)xFe + (2545792 – 
– 1450,6T)xSi). 
Fe-C-Cr 
Gα

CCr: = Gα° Cr  + 3°Gg + 416000; 

J0 va:FeCr,
α = 20500 – 9,68T; J0 vaC,:Cr

α = –190T; 

J
α

C:FeCr, = –1750000 + 940T; 

TC
α= –311,5yCr + 1043yFe + yCryFe(1650 + 550(yCr – yFe)); 

β0
α = –0,008yCr + 2,22yFe – 0,85yCryFe; 

Gγ
CCr: = Gα° Cr  + °Gg + 25000; 

J0 va:FeCr,
γ = 10833 – 7,477T; J1 va:FeCr,

γ = 1410; 

J0 C:FeCr,
γ = –26586 – 18T; J0 vaC,:Cr

γ = –29686 – 18T;  

0J lC,Cr = –90526 – 25,9116T; 1J lC,Cr = 80000; 2J lC,Cr = 80000; 
0J lCr,Fe = –14550 + 6,65T;  
exG lC,Cr,Fe = xFexCrxC(–516700xCr + 75500xFe + 47310xC); 
Gc

Cr:C = 3 Gα° Cr + °Gg – 39744 – 18,08T; 
0J cCr,Fe:C = 29260 – 16,63T. 
Fe-C-Ni 
Gα

C:Ni = Gγ° Ni  + 3°Gg + 400000 – 100T; 

J0 va:NiFe,
α = 956,63 – 1,28726T; J1 va:NiFe,

α = 1789,03 – 1,92912T; 

J0 C:NiFe,
α = 956,63 – 1,28726T; J1 C:NiFe,

α = 1789,03 – 1,92912T; 

TC
α = 1043yFe + 575yNi; β0

α = 2,22yFe + 0,85yNi; 

Gγ
C:Ni = Gγ° Ni  + °Gg + 45000 + 1,88T; 
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J0 vaNi,:Fe
γ = –12054,355 + 3,27413T; J1 va:NiFe,

γ = 11082,1315 – 4,45077T; 

J2 va:NiFe,
γ = –725,805174; 

J0 C:NiFe,
γ = 49074 – 7,32T; J1 C:NiFe,

γ = –25800; 

TC
γ = –201yFe + 633yNi + yFeyNiyva(2133 – 682(yFe – yNi));  

β0
γ = –2,1yFe + 0,52yNi + yFeyNiyva(9,55 + 7,23(yFe – yNi) + 5,93(yFe – yNi)2 + 

+ 6,18(yFe – yNi)3); 
0J lNi,C = –110160 + 34,6T; 
0J lFe,Ni = –18378,86 + 6,03912T; 1J lFe,Ni = 9228,1 – 3,54642T;  
J lC,Fe,Ni = 122200 – 58,8T – 30000(xFe – xNi); 
Gc

Ni:C = 3 Gγ° Ni + °Gg + 34700 – 20T; 
0J cFe,Ni:C = 29400. 
Al-Si 
0J lAl,Si = –11655,93 – 0,92934T; 
1J lAl,Si = –2873,45 + 0,2945T; 
2J lAl,Si = 2520; 
0JαAl,Si:va = –3423,91 – 0,09584T; 
Al-Cu 
0J lAl,Cu = –66622 + 8,1T; 
1J lAl,Cu = 46800 – 90,8T + 10TlnT; 
2J lAl,Cu = –2812; 
0J αAl,Cu:va = –53520 + 2T; 
1J αAl,Cu:va = 38590 – 2T; 
2J αAl,Cu:va = 1170; 
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