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АТЕРИАЛОВЕДЕНИЕ

The article describes the special features of the structure 
and properties of cast lo\^-alloy tungsten-free high-speed 
steel 11M5F in comparison with the properties of steel 
R6M5. There are also shown the structure and phase 
composition of cast carburized R6M5-based high-speed steel 
additionally alloyed with vanadium, titanium and niobium. 
There are discussed the results of microstructural analysis 
and mechanical tests of the cast high-speed steel in which 
tungsten is substituted by chromium.
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Введение
О бы чно для изготовления литого инструмента 

прим еняю т сплавы , хим ический состав которых 
не отличается от состава стандартных быстрореж у­
щих сталей, подвергаемых горячей пластической 
деф орм ации. Как следствие, литы е стали из-за 
наличия грубой сетки эвтектических карбидов по 
границам зерен м еталлической основы  значитель­
но уступают деф орм ированном у материалу ан ало­
гичного химического состава по ударной вязкос­
ти, что является главной причиной осторож ного 
отнош ения к идее использования более деш евого 
литого инструмента.

В соврем енной практике инструментального 
м атериаловедения для п овы ш ени я надеж ности  
литого инструмента пользуются различными при­
емами улучшения структуры и свойств быстрорежу­
щей стали, которые с учетом физической природы 
и механизмов воздействия могут быть условно раз­
делены на металлургические и технологические.

К первым относятся способы , позволяю щ ие 
целенаправленно изм енять структуру быстрореж у­
щей стали на стадии первичной кристаллизации 
расплава. Это собственно м одиф ицирование ста­
лей стандартного и нестандартного состава [1—9]; 
изм енение базовой системы  легирования [10— 15]; 
использование раф инирую щ их процессов электро- 
ш лакового и вакуумно-дугового переплавов [16— 
18]; суспензионное литье с введением гетероген­
ных зароды ш ей кристаллизации [19], пониж ение 
температуры заливки  при сохранении достаточной 
жидкотекучести и ускоренное охлаж дение в п ро­
цессе кристаллизации [20—24], а такж е м агнит­
ные методы перем еш ивания и встряхивания [25— 
29], ультразвуковая вибрация [30].

Ко второй группе относятся горячая пласти­
ческая деф орм ация [31, 32], терм ическая (прежде 
всего гом огенизирую щ ий отжиг) [33—35] и хим и­
ко-терм ическая [32, 36] обработки.

За исклю чением  операции горячей пластичес­
кой деф орм ации перечисленны е выш е способы  не

обеспечиваю т кардинального реш ения проблемы, 
поскольку они не устраняю т сетку эвтектических 
карбидов, присутствие которой обусловлено са­
мой природой быстрорежущ ей стали. С такой точ­
ки зрения для литого инструмента особый инте­
рес представляет переход от традиционны х быст­
рореж ущ их сталей ледебуритного класса к 
материалам нового типа, наприм ер, заэвтектоид- 
ным или ф ерритно-карбидны м  сталям.

Быстрорежущая сталь заэвтектоидного класса
В московском  государственном технологичес­

ком университете "С танкин” под руководством 
профессора Л. С. Кремнева во второй половине 80-х 
годов прош лого столетия была разработана без- 
вольфрамовая эконом нолегированная быстрорежу­
щая сталь типа 11М 5Ф, относящ аяся к классу 
заэвтектоидны х [15, 37—40]. В соответствии с ди­
аграммой состояния сплавов системы Fe—М о—С 
стабильная эвтектика в структуре данной стали 
при кристаллизации не образуется (рис. 1 ).

Рис. 1. Диаграмма состояния [38] дня сплаюв системы Fe—Мо—С 
с 4 % Мо. К — карбиды
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Т а б л и ц а  1. Химический состав стали типа 11М5Ф

Сталь 11М5Ф

Немодифицированная

Модифицированная

Содержание элементов, %

Fe

87,7

86,3

1,02

1,03

0,29

0,32

Mn

0,37

0,46

0,046

0,045

Cr

4,22

4,29

Cu

0,21

0,21

Mo

5,08

5,09

W

0,037

0,037

Bi

0,007

0,01

0,23

1,63

1,65

П р и м е ч а н и е .  Стали содержали также по 0,029 % S и 0,171 % Ni.

Другой важной особенностью  стали является 
наличие легкорастворим ой при закалке карбидной 
фазы, в результате чего твердый раствор более 
полно насыщ ается легирую щ ими элементам и. К ак 
следствие, несмотря на невысокую  степень леги- 
рованности, сталь обладает удовлетворительной 
вторичной твердостью и теплостойкостью  и по 
этим показателям не уступает стали Р6М 5, что 
подтверждено результатами многочисленны х ис­
следований [13, 38—41]. Отсутствие в составе ста­
ли 11М5Ф деф ицитного вольфрама такж е имеет 
важное практическое значение, как и тот ф акт, 
что при изготовлении инструмента из материала 
подобного рода его стойкость возрастает в 2—3 
раза [37].

К разновидностям  стали 11М5Ф может быть 
отнесен ее вариант с алю минием  11М 5Ф Ю  [39], 
а также стали марок 12М 5Ф ЗСЮ  и П М ЗФ З С Б Ц  
[14], отличаю щ иеся прежде всего более вы соким 
содержанием ванадия. О днако сведения об ис­
пользовании сталей заэвтектоидного типа для л и ­
того инструмента отсутствуют. С учетом этого в 
настоящей работе описаны  особенности структу­
ры и свойств (в сопоставлении со свойствами 
стали Р6М 5) литой низколегированной безвольф - 
рамовой быстрорежущ ей стали типа 11М5Ф, хи­
мический состав которой приведен в табл. 1 .

М еталлическая основа стали 11М 5Ф, характе­
ризуемая после кристаллизации в керамической 
форме высокой степенью  однородности, пред­
ставлена бейнитом и небольш им количеством аус­
тенита. Твердость стали в литом  состоянии состав­
ляет 49—50 HRC. О бъемная доля карбидной фазы  
после литья не превыш ает 5 %. По данны м  рентге­
ноструктурного и микрорентгеноспектрального ана­
лизов, избыточные фазы  состоят преимущ ественно 
из карбидов М^С (на базе карбида V .C), а также 
незначительного количества М С (VC) и М 3С 
(Fe^MoC). Основной карбид быстрорежущей стали 
М 6 С рентгеноструктурным методом в литом состо­
янии в структуре стали 11М5Ф не обнаружен [42].

П ервичны е карбиды  М^С вы деляю тся в с о ­
ставе эвтектики , отдельны е небольш ие колонии  
которой образую тся в м еж дендритном  п ростран ­
стве вследствие ли квац ион н ы х процессов. О сн ов­
ная доля эвтектической составляю щ ей имеет стер­
жневую морфологию , наряду с которой ф о р м и ­
руется незначительное количество пластинчатой  
эвтектики. М алочисленны е образования п ервич­
ных карбидов ванадия М С вы деляю тся, как  п ра­
вило, в сопряж ении  с эвтектическим и  ко л о н и я­
ми.

М одиф и ц ирован и е стали титаном  и висмутом 
вы зы вает зам етное изм ельчение структуры метал­
лической  осн овы , что объясняется более силь­
ным переохлаж дением  расплава при кристаллиза­
ции под воздействием  модиф икаторов. Кроме 
того, у м оди ф и ц и рован н ой  стали происходят ка­
чественны е и количественны е изменения карбид­
ной фазы . О сновны м  морф ологическим  типом эв­
тектической составляю щ ей становится пластинча­
тая эвтектика, а стерж невая эвтектика полностью 
исчезает. О бщ ее количество карбидов М С возрас­
тает, причем они  наблю даю тся не только на 
периф ерии эвтектических колоний, но и по телу 
зерен м еталлической основы  в структурно обособ­
ленном  виде [42].

И зм енение условий кристаллизации при заме­
не керамических форм  графитовыми кокилями 
сказы вается на микроструктуре стали — степень 
ее дисперсности резко повышается. Происходит 
также закалка металлической основы (твердость 63 
H R C ) и из пересы щ енного твердого раствора 
выделяется больш ое количество вторичных карби­
дов. О бъемная доля эвтектической составляющей 
уменьш ается до 1 % и она представлена двумя 
морф ологическим и типам и — стержневым и ком­
пактны м. С терж невая эвтектика формируется на 
базе карбида М^С (V^C), ком пактная эвтектика - 
на базе М 3С (F e 2 M oC) [42].

О тж иг при 860“С не вызы вает заметных изме­
нений в морф ологии и характере распределения 
карбидной составляю щ ей, ф азовы й состав кото­
рой представлен карбидами М^С, М С, М^С, М3С 
(следы) и МззС^ (следы). В структуре модифициро­
ванной стали обнаруж ена эвтектика на базе кар­
бида, природа которого рентгеноструктурным ме­
тодом не была установлена, а данны е микрозон- 
дового анализа не позволили идентифицировать 
его с встречаю щ имися в структуре быстрорежу­
щих сталей карбидны ми фазами.

П осле закалки  от тем ператур в интервале 
1140—1180 °С в структуре стали сохраняются мел­
кие и однородны е по размеру действительные 
аустенитны е зерна, соответствующ ие 1 1 — 1 0 -му 
баллу. Э втектические карбиды  при закалке не 
растворяю тся и после полной терм ической обра­
ботки сохраняю т типичную  морфологию , однако 
в целом их очень мало и они почти отсутствуют в 
структуре стали кокильного литья.

Характер изм енения твердости стали в зависи­
мости от температуры аустенитизации после за­
калки и трехкратного отпуска при 560 “С по 1 ч 
показал, что оптим альны е значения твердости
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Т а б л и ц а  2. Механические свойства литых сталей 11М5Ф и Р6М5

Сталь

11М5Ф

11М5Ф

11М5Ф

Р6М5

Р6М5

Условия
кристаллизации

В керамической форме 

То ж efмодифицирование 

В кокиле

В керамической форме 

В кокиле

Твердость HRC

64

63

65

64 

64

Теплостойкость 
HRC, X

59

58

60

59

60

Ударная вязкость, 
Дж/см^

9.0

11. 0  

18,0 

3,5 

10, 0

обеспечивает закалка от 1180 “С [42, 43]. Другие 
свойства сталей приведены  в табл. 2 .

К ак видно из таблицы , сталь 11М 5Ф при 
литье в керам ические ф орм ы  не уступает по 
твердости и теплостойкости  Р6М 5, а после кри с­
таллизации в кокиле даже превосходит ее по 
твердости. М одиф ицированная же сталь 11М 5Ф 
обладает более низкой  твердостью  и теплостойко­
стью, что, очевидно, обусловлено обеднением  
твердого раствора углеродом и з-за  связы вания его 
в карбидах М С, образование которы х стим улиро­
вал ТІ. О днако самы м важ ны м с точки  зрения 
литого инструмента м оментом  является превос­
ходство стали 11М 5Ф, более чем в 1 , 8  раза, по 
ударной вязкости над сталью  Р6М 5. Особо следует 
отметить повы ш енную  стабильность этого п оказа­
теля — разброс данны х при проведении испы та­
ний не превы ш ает 1 0  %, что сопоставим о с 
результатами, характерны ми лиш ь для д еф орм и ­
рованны х инструментальны х материалов.

Результаты пром ы ш ленны х испы таний литых 
фрез, изготовленны х из стали 11М 5Ф, показали, 
что по стойкости они  не уступают ф резам  из 
проката стандартной быстрореж ущ ей стали Р6М 5.

Быстрорежущая сталь ферритно-карбидного 
класса (цементуемая)

Говоря о технологических способах улучш ения 
структуры и свойств литых быстрореж ущ их ста­
лей , прежде всего следует отметить несом ненную  
перспективность цем ентации низкоуглеродистых 
быстрорежущ их сталей ти па 02Р6М 5, у которы х 
обеспечивается сохранение вязкой  ф ерритной ос­
новы  [32, 36, 44]. О днако с точки зрения литей ­
ной  технологии такого рода сталям присущ  ряд 
недостатков.

В первую очередь отсутствие первичных карби­
дов в структуре сплава приводит к  образованию  в 
процессе литья типичной ф ерритной матрицы  [36], 
отличаю щ ейся крупнозернистостью  и п они ж ен ­
ными м еханическим и свойствами. К роме того, 
ограничение по содерж анию  углерода, с одной 
стороны , ухудшает ж идкотекучесть сплава, а с 
другой — затрудняет использование для переплава 
инструментального скрапа и других отходов стали 
Р6М 5, которая в настоящ ее время является н аи ­
более ш ироко распространенной  быстрореж ущ ей 
сталью. Н аконец , вследствие ограниченной леги- 
рованности  твердость, теплостойкость и и зносо­
стойкость цементуемого слоя стали 02Р6М 5 отн о­

сительно невысоки. С целью устранения этих недо­
статков для литого инструмента, подвергаемого 
цементации, была разработана быстрорежущая сталь 
следующего химического состава, мае. %: С — 0,80— 
0,88; Сг -  3 ,8 -4 ,4 ;  W  -  4 ,9 -6 ,5 ;  М о -  4 ,5 -5 ,5 ; 
V -  2 ,6 -3 ,8 ;  ТІ -  0 ,4 - 1 , 8 ; N b -  0 ,8 -2 ,4  [45].

Х арактерной особенностью  первичной струк­
туры этой стали является высокая степень диспер­
сности ф ерритной основы  [46, 47], что не свой­
ственно сплавам  с ф ерритной металлической мат­
рицей [36]. О бъясняется это тем, что, во-первых, 
эф ф екти вн о сдерж иваю т рост зерен пограничные 
вы деления тугоплавких карбидов М С, которые 
образуют, как  правило, в междендритном про­
странстве дискретную  сетку. Во-вторых, часть из 
них на стадии первичной кристаллизации оказы ­
вает прям ое инокулирую щ ее воздействие на рас­
плав, что такж е способствует ф ормированию  мел­
козернистой  структуры сплава [48]. Избыточные 
ф азы  после литья представлены преимущ ественно 
легированны м и карбидами ТіС и VC и незначи­
тельным количеством

П ри отжиге происходит наруш ение сплош нос­
ти избыточных карбидов М С, проявляющ ееся в их 
фрагментации. К роме того, объемные доли карби­
дов Fe 3(W ,M o)3C и VC возрастают и появляется 
карбид N bC , природа происхождения которого так 
же как и у Рез(\¥,М о)зС, — вторичная [49].

П ри цем ентационной  выдерж ке, которую про­
водят при 950 °С в среде природного газа в 
течение 2 0  ч, наблю даю тся распад, сфероидиза- 
ция и коалесценция карбидных частиц, вслед­
ствие чего устраняю тся зоны , сильно обогащ ен­
ные избы точны м и ф азам и, а карбидная сетка по 
границам  зерен металлической основы практичес­
ки исчезает и структура сталей становится более 
однородной [46, 49].

П ри последующ ей термической обработке про­
исходят качественны е и количественны е изм ене­
ния карбидной составляю щ ей сплавов, связанные 
в первую очередь с диф ф узионны м  перераспреде­
лением  легирую щ их элементов между металличес­
кой основой и избы точны м и фазами [49, 50]. 
П ричем  степень трансф орм ации структуры стали 
очень сильно зависит от ее химического состава — 
при определенном  соотнош ении легирующих эле­
ментов при нагреве под закалку достигается ра­
створение основной  массы  первичных карбидов, а 
нерастворивш иеся вследствие сфероидизации при­
обретаю т благоприятную  округлую форму. Как
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следствие, сталь после полной терм ической  обра­
ботки с точки зрения распределения избы точны х 
фаз обладает весьма однородной структурой. О с­
новным карбидом после закалки  и отпуска явл я­
ется VC. О собый интерес представляет такж е уси­
ление интерф еренционны х ли н и й  N bC , что связа­
но с активны м  участием N b при  отпуске в 
процессе дисперсионного твердения стали [49].

Учитывая особенности химического состава 
стали, реж имы ее терм ической обработки после 
цементации оптим изировали [51]. Результаты оп ­
тимизации представлены на рис. 2 и 3.

Зависимость твердости стали в закаленном  
состоянии от температуры аустенитизации показана 
на рис. 2, а. И з рисунка видно, что с увеличением 
температуры твердость во всем исследуемом д и а­
пазоне понижается. П одобны й характер изм енения 
твердости обусловлен повы ш ением  содерж ания 
остаточного аустенита в цем ентованном  слое за­
каленной стали по мере увеличения температуры 
нагрева под закалку. Рентгеноструктурны й анализ 
показал, что стандартны й трехкратны й отпуск 
стали при 560°С не обеспечивает полного превра­
щ ения остаточного аустенита в м артенсит [46].

Полученные зависимости после стандартного 
отпуска "твердость — температура аустенитиза-

Рис. 2. Влияние температуры аустенитизации на твердость (а, б) 
и теплостойкость (в) цементуемой стали: а — после закал­
ки; 5, в — отпуска (теплостойкость определяли измерением 
"холодной" твердости после дополнительного отпуска при 
620“С, 4 ч); ♦ — верхняя граница значений HRC; • — нижняя

ции" (рис. 2 , б), а после дополнительного при 620 
“С в течение 4 ч "теплостойкость — температура 
аустенитизации" (рис. 2 , в) также указывали на то, 
что дисперсионное твердение стали протекает не 
в полной мере. К ак следствие, температуру отпус­
ка стали варьировали в интервале 560—640 “С через 
20 ‘’С, используя в качестве критерия твердость.

Температура нагрева стали под закалку 1220 “С 
была вы брана исходя из экспериментальных дан­
ных (рис. 2, а, б). Результаты определения отпу­
щ енной  стали представлены  на рис. 3. Из рисунка 
видно, что м аксимум дисперсионного твердения 
стали при отпуске см ещ ается в сторону более 
вы соких температур, достигая 600 “С. Отпуск при 
температуре выш е этой уже вызывает снижение 
твердости.

Т аким  образом , на осн овании  полученных 
данны х для разработанной литой цементуемой 
быстрореж ущ ей стали рекомендую тся закалка от 
1220 “С и трехкратный отпуск при температуре 600 “С 
с выдерж кой по 1 ч. П осле термической обработки 
стали по оптим альны м  реж имам рабочая твердость 
слоя возрастает до 67—69 H R C  (рис. 3), тепло­
стойкость для H R C  60 составляет 675 °С [49].

Сочетание дисперсны х карбидов высокой твер­
дости и повы ш енной степени легированности твер­
дого раствора обеспечивает высокую износостой­
кость цем ентованного слоя. П о этому показателю 
ц ем ентуем ая сталь п ревосходит Р6М 5 более чем 
в 2  раза — скорость потери массы образцов при 
и знаш ивании  соответственно составляет 36,4 и 
76,2 м г/ч . В то же время твердость сердцевины 
стали после цем ентации и термической обработки 
не превышает 30 H R C , что наряду с благоприятны­
ми формой и характером распределения избыточ­
ных карбидов является залогом высокой ударной 
вязкости сердцевины и всего инструмента в целом, 
а именно до 70 и 20 Дж/см^ соответственно.

Д ля обеспечения наиболее высокой ударной 
вязкости рекомендуется первый отпуск стали про­
водить при температуре 560 “С, второй и третий —

Рис. 3. Влияние температуры отпуска на твердость цементуемой 
стали: ♦ — верхняя граница значений HRC; • — нижняя
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при 600 “С. В этом случае общ ая ударная вязкость 
возрастает до 26 Д ж /см^ за счет сохранения боль­
шего количества остаточного аустенита в поверх­
ностном  слое, в то время как вязкость сердцеви­
ны остается практически неизм енной  [51].

П ри выборе номенклатуры  цементуемого и н ­
струмента очень важ ное, п рин ципиальное значе­
ние имеет его конструкция, которая долж на обес­
печивать возможность многократны х переточек без 
ухудшения эксплуатационных свойств. С такой точ­
ки зрения идеальны ми объектами для внедрения 
являю тся призм атические ф асонны е резцы , кото­
рые из-за небольш ого заднего угла, диктуемого 
особенностью  их конструкции, работаю т в усло­
виях повы ш енны х истираю щ их нагрузок. П рои з­
водственные испы тания показали, что стойкость 
инструмента, подвергнутого цем ентации, оказа­
лась в 4 раза выш е стойкости резцов, изготовлен­
ных из литой  стали Р6М 5 [51, 52].

Быстрорежущая сталь 
с повышенным содержанием хрома

Говоря об изменении системы легирования бы ­
строрежущ их сталей, следует отметить попы тки 
зам ены  вольфрама хромом. В частности, речь идет 
о высокохромисты х быстрореж ущ их сталях типа 
"Rollodur" [53]. О днако они  не наш ли ш ирокого 
прим енения из-за  п они ж енн ой  теплостойкости, 
обусловленной специф ическим  влиянием  хрома. 
И сходя из этого, повы ш енны й теоретический и 
практический интерес вызы вало использование в 
системе легирования таких сталей бора, который 
благодаря особым ф изическим , химическим и ме­
ханическим свойствам образуемых им боридсв 
эф ф ективно повыш ает твердость, теплостойкость и 
износостойкость литых быс'фореж ущ их сталей [54].

При выборе системы  легирования в качестве 
основы сплава была подобрана сталь X I 2 , которая 
является ш ироко распространенны м  инструм ен­
тальным материалом для производства ш тампов 
холодного деф орм и рован ия [32]. П оскольку к л и ­
ты м материалам обычно предъявляю т повы ш енны е 
требования по сопротивлению  абразивном у и сти­
ранию , то в систему легирования стали, пом им о 
бора, также были вклю чены  ванадий и титан, 
образую щ ие с углеродом особо твердые ф азы  
внедрения [55]. Следует отметить, что с точки 
зрения ф орм ирования структуры для литых бы ст­

рорежущих сталей различного класса особый инте­
рес представляют первичные карбиды М С, так как 
они способствуют измельчению первичных зерен 
за счет создания дополнительных центров кристал­
лизации [4, 48]. Кроме того, по данны м [56], 
легирование высокобористых сталей титаном бла­
гоприятны м образом сказывается на их структуре.

И з основны х легирую щ их элементов быстро­
режущих сталей наряду с ванадием использовали 
м олибден, которы й способствует образованию  
эвтектических карбидов более тонкого строения 
[31]. Д обавки легирую щ их элементов вводили в 
расплав базовой стали в расчетных количествах по 
схеме, представленной в табл. 3.

П осле кристаллизации [57, 58] структура ста­
лей плавок №  1 и 7 представлена бейнитом и 
аустенитом; твердость в обоих случаях составляет 
56 HRC. У сплавов плавок №  2, 4, 5 и 8  

происходит закалка металлической основы с об­
разованием  м артенсита и остаточного аустенита. 
К ак следствие, твердость находится в пределах 
60—64 H R C . В сталях плавок №  3, 6  и 9 ф орм и­
руется ф ерритная металлическая основа, о чем 
свидетельствую т н изкие значения твердости 16— 
28 H R C  и что, по всей видимости, обусловлено 
вы сокой степенью  легированности  сплавов тита­
ном и ванадием  [32].

П осле литья в структуре сталей присутствуют 
карбиды М С, МззС^, М^С и М 3С, количественное 
соотнош ение между которыми зависит от состава 
сплава [58, 59]. Стехиометрический состав сложно­
легированны х карбидов М^С и М 3С описывается 
соответственно формулами РезМОзС и РезМоС [59].

П ри первичной кристаллизации избыточные 
фазы  выделяю тся преимущ ественно в межденд­
ритном  пространстве в составе эвтектики, образуя 
по границам  зерен твердого раствора хорошо раз­
витую карбидную  (карбоборидную ) сетку [58]. 
И склю чение — сплавы плавок №  2 и 3. В структуре 
сплава плавки №  2  между дендритами наблюда­
ются относительно небольш ие выделения эвтекти­
ки, а у сплава плавки №  3 карбидная сетка 
практически отсутствует.

Эвтектика образуется преимущ ественно на базе 
карбоборида М 2з(С, В)^ и по мере увеличения 
степени легированности  сплава бором объемная 
доля этой структурной составляю щ ей возрастает. 
Д ом инирую щ ее влияние на ее морфологию  при
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любых приняты х в эксперим енте соотнош ениях 
молибдена и бора оказы вает сум марная добавка 
ванадия и титана. При введении этих элементов в 
расплав в миним альны х пропорциях формируется 
эвтектика с сотовой морф ологией, н апом инаю ­
щей строение ледебурита в белом чугуне [58].

Выделения структурно обособленны х туго­
плавких карбидов М С наблю даю тся как между 
дендритами, так и внутри зерен металлической 
основы. Чем больше титана и ванадия содерж ит 
сплав, тем больше в его структуре карбидов М С.

Твердость сталей в отож ж енном состоянии 
находится в пределах 16 — 24 H RC. При терм ичес­
кой обработке происходят качественны е и коли ­
чественные изм енения карбидной составляю щ ей 
сплавов, связанны е с диф ф узионны м  перераспре­
делением легирую щ их элементов между избы ­
точными фазами и металлической основой, а так­
же с непосредственным растворением этих ф аз [58, 
59]. В частности, после закалки карбоборид М 2з(С, 
В)^ уже не обнаруж ивается в стали плавки №  2 , 
а в структуре стали плавки №  7, наоборот, 
становится основной избы точной фазой.

X

После закалки  низкие показатели твердости 
сталей плавок №  3, 6  и 9 (рис. 4, а) говорят об 
отсутствии у них а<->у-превращений по причине 
стабилизации их ф ерритной матрицы [57, 58]. 
П осле отпуска при 560 “С в структуре сталей 
отдельных плавок сохраняется повы ш енное коли­
чество остаточного аустенита [58]. Результаты оп ­
ределения твердости отпущ енного материала в 
зависимости от температуры аустенитизации (рис. 
4, б) свидетельствую т о том , что вы бранная 
температура отпуска в отличие от обычных быст­
рорежущ их сталей не является оптимальной.

П ри повы ш ении температуры  отпуска количе­
ство остаточного аустенита быстро уменьшается 
[58], что сопровож дается ростом твердости в и н ­
тервале температур 570—600 (рис. 5). При этом 
у сталей плавок №  4, 5 и 7 максимум вторичного 
твердения достигается при 570 “С, у сталей пла­
вок №  1, 2 и 8  — при 600 “С. П ри 630 “С твердость 
резко сниж ается у всех сплавов (рис. 5).

Эти данны е, а такж е значения твердости пос­
ле дополнительного отпуска при 620 '‘С в течение 
4 ч [58] показали, что сплавы , несмотря на 
легирование бором, обладаю т пониж енной тепло­
стойкостью  и по этому показателю  уступают 
стандартны м быстрорежущ им сталям. Но, как сви­
детельствуют результаты трибологических испыта­
ний, они значительно превосходят их по сопротив­
лению  абразивном у истиранию  [58], что обуслов­
лено вы сокой твердостью  избыточных фаз и в 
первую очередь карбидов эвтектического проис­
хождения. С учетом этого система легирования 
сталей была подвергнута корректировке с целью 
повы ш ения в первую очередь их теплостойкости.

На втором этапе исследований были выплав­
лены  стали трех плавок ( 1 0 — 1 2 ), система легиро­
вания которых подвергалась корректировке с це­
лью  повы ш ения их теплостойкости. Для улучше­
ния баланса между содерж анием углерода, с одной 
стороны , и сильны м и карбидообразую щ ими эле-

Рис. 4. Зависимость твердости сталей от температуры аустени­
тизации: а — после закалки; б — после закалки и трехкратного 

отпуска при 560°С по 1 ч; 1—8 — номера плавок

560 570 580 590 600 610 620 6 Ю
Температура отпуска, °С

Рис. 5. Зависимость твердости сталей от температуры отпуска 
после закалки от 1220°С: цифры у линий — номера плавок
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ментами, с другой, во-первы х, ограничили верх­
ний предел добавок ванадия и молибдена, а титан 
использовали лиш ь в качестве м одиф икатора, во- 
вторых, довели добавку бора до 1,4 % и прибегали 
к легированию  вольфрамом (табл. 3).

Структура м еталлической основы  сталей д о ­
полнительны х плавок после литья представлена 
мартенситом и остаточны м аустенитом , а избы ­
точны х ф аз — преим ущ ественно М 3С на основе 
Fe 2 M oC и небольш им количеством  М С  с п риро­
дой VC. Э втектика на базе М 3С имеет ярко  вы ­
раж енную  сотовую морфологию . У сплава плавки 
№  1 0  наряду с сотовой выявлена и ванадиевая 
эвтектика на базе карбида VC. Наибольш ее количе­
ство эвтектической составляю щ ей (до 50 объемных 
процентов) образуется в сплаве плавки №  12 [58].

После полной терм ической  обработки осн ов­
ной избы точной ф азой  становится М 2з(С, В)^, что 
объясняется превращ ением  по схеме М зС -эМ 2зС^, 
которое известно для ф аз внедрения в легирован­
ных сталях [55]. С огласно данны м  м икрозондового 
анализа, превращ ение сопровож дается и зм ен ен и ­
ем степени легированности  избы точны х ф аз, вхо­
дящ их в состав эвтектики . В структуре сплавов 
плавок №  1 1  и 1 2  после полной терм ической  
обработки такж е заф и ксированы  следы карбида 
УС, а у последнего сплава дополнительно обнару­
жен борид хрома СгВ^ [58].

Результаты металлографических исследований 
сталей после полной терм ической  обработки п о­
казали, что изм енение ф азового состава основной 
эвтектической составляю щ ей по реакции М 3С -» 
1УІ2зС^ отраж ается на ее м орфологии: эвтектичес­
кие колонии на базе карбоборида 1УІ2з(С, В)^ обра­
зуют тонкодисперсные стержни.

Твердость сталей плавок №  10—12 после закал­
ки от 1220 °С и трехкратного отпуска при 560 “С по 
1 ч составляла 66—67 HRC. К ак показали результа­
ты механических испы таний [58], лучш ими показа­
телями теплостойкости и износостойкости среди 
сталей с оптим изированны м химическим составом 
обладал сплав плавки №  12. Н есомненно, что 
высокие значения теплостойкости (60 H R C  после 
дополнительного отпуска при 620 “С, 4 ч) и 
особенно износостойкости (скорость потери массы 
при изнашивании 34 мг/ч напротив 76 мг/ч у стали 
Р6М 5) обусловлены как дополнительны м легиро­
ванием карбоборида М 2з(С, В)^ вольфрамом и 
повыш енным содержанием в нем ванадия, так и 
наличием в структуре этого сплава борида СгВ^. С 
другой стороны, наличие больш ого количества 
избыточных фаз по границам зерен металлической 
основы является главной причиной ее относитель­
но невысокой ударной вязкости, не превыш аю щ ей 
после полной термической обработки 6  Д ж /см 1 Н а 
основании выполненных экспериментов для про­
мы ш ленного апробирования были рекомендованы  
стали плавок №  7 и 12, которы е благодаря исклю ­
чительно высокой износостойкости могут успеш но

использоваться в качестве инструментального ма­
териала соответственно для литых холодноштампо- 
вых и металлорежущих инструментов. На заверша­
ющем этапе исследований сплавы были подвергну­
ты модифицированию  титаном и висмутом, что 
позволило повысить их ударную вязкость примерно 
в 1,5 раза — с 5—6 до 8—9 Д ж /см1
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