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WSTĘP

Stale szybkotnące w dużym stopniu decydują o wydajności, 
pracochłoności oraz niezawodności produkcji w wielu gałęziach przemysłu. 
Dobra Jakość narzędzi gwarantuje długi okres między kolejnymi wymianami 
narzędzi w nierzadko złożonych agregatach obróbczych i w pełni zapewnia 
wymaganą jakość wytwarzanych elementów. Trwałość narzędzi zależy głównie od 
prawidłowego doboru materiału pod względem składu chemicznego i 
struktury^ * Stale szybkotnące znalazły zastosowanie na narzędzia do
pracy w bardzo ciężkich warunkach i to zarówno do obróbki

. . [ i+3t i 31 . . . . . . . . Jt+3>14,i53skrawaniem , jak i do obróbki plastycznej
Optymalizacja składu chemicznego stali szybkotnących jest prowadzona

od wielu lat, głównie ze względu na duże własności skrawne narzędzi i
l i — 31najmniejsze możliwe koszty ich wytwarzania . W  okresie ostatnich kilku

lat istotnym kryterium optymalizac ji stała się ponadto dostępność
IB%31pierwiastków stopowych oraz ich cena na rynkach światowych Ze względu

na znaczne wahania cen głównych pierwiastków stopowych W stalach
12 3 t6*rtQ)szybkotnących, głównie W, Mo i Co na rynkach światowych * * » nie

dających się wcześniej przewidzieć, wątpliwości mogą nasuwać wszelkie 
analizy teoretyczne dotyczące ekonomicznego wykorzystania różnych grup 
stali szybkotnących i zastosowanych w nich pierwiastków stopowych. W celu 
zabezpieczenia się przed zaskakującym zwiększeniem kosztów któregokolwiek z 
pierwiastków stopowych lub okresowym jego brakiem, w ostatnim okresie w 
wielu ośrodkach naukowych prowadzone są prace nad możliwościami 
zastępowania podstawowych pierwiastków stopowych łatwiej dostępnymi i 
tańszymi ̂ Prace te mają na celu stworzenie podstaw do szybkiego w
razie potrzeby uruchomienia produkcji stali zastępczych o własnościach 
porównywalnych z własnościami użytkowymi stali szybkotnących produkowanych 
dotychczas.

Z uwagi na przewidywaną możliwość ograniczenia stężenia W i Mo w
stalach szybkotnących szczególną rolę odgrywają badania nad znaczeniem Si
jako pierwiastka stopowego w tych stalach. Tradycyjnie Si występujący
zwykle w stalach szybkotnących w stężeniu ok. 0,33« nie jest uważany za
dodatek stopowy. Stale szybkotnące zawierają'zwykle niewielkie stężenie
tego pierwiastka ze względów stalowniczo-metalurgicznych, nie zaś z powodu
oddziaływania na własności. Si może być jednak wartościowym dodatkiem
stopowym. Badania w tym zakresie wykonane dotychczas w ośrodkach
zagranicznych dotyczą wyłącznie stali typu 6-5-2 i 2-9—2, W-Mo-V-Co

£ i Q-*r3&ltypu 2-S-i-fi i tMZMlfriuuwj siali typu 0-8-2 "  Przegląd
.  ti+3.3m  _pi£aŁennictm dotyczący tego zagadnienia zamieszczono w pracach *
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kraju od kilku lat są natomiast wykonywań* prace własne dotyczące
znaczenia Si Jako pierwiastka stopowego w beznolibdenowych stalach 
szybkotnących W—Mo—V typu 7—0—2, 9-0-2 i 12—0—2, w których głównym
składnikiem stopowym jest W. Krzem, który może częściowo zastąpię inne 
znacznie droższe pierwiastki stopowe, oddziałuje na skład fazowy stali, 
przemiany fazowe podczas krystalizacji, obróbki plastycznej i obróbki 
cieplnej oraz na własności mechaniczne stali i eksploatycyjne wytworzonych 
z niej narzędzi.

f 3 7 '-5 6 J

1. PRZEGLĄD PIŚMIENNICTWA

Dotychczasowe badania nad znaczeniem Si jako pierwiastka stopowego w 
stalach szybkotnących dotyczą wyłącznie stali W-Mo-V typu 6-5-2 i 2-9-2, 
W-Mo ~V-Co typu 2—9-1—8 i bezwolf ramowej stali typu 0-8-2 £19t 3ó 1̂

1271Opracowano fragmenty układów równowagi stali W-Mo-V typu 6-5-2 i
12922-9-2 w zależności od zmiennego stężenia Si oraz układ

pseudotrójskładnikowy dla stali typu 6-5-2 ze zmiennym stężeniem Si i
[27 281C Dodatek do 5X Si do stali szybkotnących typu 6-5-2 zasadniczo nie

zmienia przebiegu procesów zachodzących w czasie krystalizacji, opisanych w
1 1 >21pracach Następuje Jednak znaczne przesunięcie temperatury przemian i

[271sekwencji wydzielania faz «, Ze zwiększeniem stężenia Si obniżeniu ulega
[271temperatura likwidus, a nieco mniej temperatura solidus . Przedział

między temperaturą likwidus i solidus zmniejsza się o ok.l5°C ze
[ 281zwiększeniem stężenia Si o każdy IX . N a  podstawie badan stali typu 

6-5-2+C+Si stwierdzono wyraźnie stabilizujące działanie Si na ferryt
stopowy wysokotemperaturowy aCó), co sprzyja przytłumieniu trójfazowej

[ 281przemiany perytektycznej . Poniżej temperatury likwidus, prawie w całym
zakresie badanych stężert Si i C, ferryt stopowy wysokotemperaturowy oC<5) w

[281tej stali jest fazą wydzielającą się w cieczy w pierwszej kolejności
Jedynie przy małym stężeniu Si i dużym stężeniu C w pierwszej kolejności

[ 281wydziela się austenit ? . Ze wzrostem stężenia Si i z równoczesnym
zmniejszeniem stężenia C w stali typu 6-5-2+C+Si zmniejsza się zakres 
temperaturowy występowania austenitu y. W zakresie stężert 3-̂ 5fc Si i
l-r-l,2X C ferryt. Jest tak stabilny, że występuje również poniżej temperatury

[ 281solidus . Analogiczny wpływ Si stwierdzono na temperaturę przemian
[291fazowych w czasie krystalizacji stali typu 2-9-2

Krzem zwiększa aktywność C w stopionym Fe. Zwiększone stężenie Si
[SOIpowoduje więc taki sam efekt jak zwiększone stężenie C . Zwiększone 

stężenie Si sprzyja wydzielaniu węglików typu M^C podczas krystalizacji
stali szybkotnącej, co związane Jest z uprzednim zmniejszeniem segregacji

[301Mo, W i V w fazie ciekłej . Segregacja Mo i V jest mniejsza w przypadku 
tworzenia się ferrytu stopowego wysokotemperaturowego aCÓ) (czemu sprzyja 
zwiększone stężenie Si w stalID niż w przypadku powstawania austenitu 
y Współczynniki podziału Mo i V są bowiem większe pomiędzy ferrytem
wysokotemperaturowym c*Có) a cieczą niż pomiędzy austenitem 7  a cieczą. 
Zmniejszeniu segregacji Mo i V, a zatem tworzeniu węglików typu M^C oprócz
zwiększenia stężenia Si, sprzyja również zmniejszenie szybkości chłodzenia

[301stall podczas krystalizacji
Wyniki licznych ^^{20+32,26+28*301 g^^jczą, że w stalach
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zawierających znaczne stężerup Mo typu Z-O-B, 2-9-1 -8, 0-8-2 lub w stali
W-Mo-V o podwyższony» stężeniu C typu 6-5-2+C, skład fazowy węglików 
zależny Jest od obecności w stali zwiększonego stężenia Si oraz od stężenia 
C i M. Przy niski« stężeniu N i wysokim - C w stalach tej grupy przebiega
przewiana eutek tyczna, w wyniku której powstaje mieszanina austenitu r i

[ 2 1 1węglików typu M^C . Wzrost stężenia Si sprzyja wydzielaniu węglików
eutektycznych typu M C  podczas krystalizacji nawet w stalach o podwyższonym

[ 302stężeniu c • stalach zawierających znaczne stężenie Mo skład fazowy
węglików zależy od równoczesnej obecności w stali zwiększonego stężenia Si

u(20-s-22.26.27, 30, 351 _ oraz " ■ Ze wzrostem stężenia tych pierwiastków, w
eutektyce ledeburytycznej zwiększa się udział węglików typu M C, a zanikają
natomiast węgliki typu M C  o morfologii igiełkowatej CSO'Zi >2&+28.30,3i, 33, 
351 2Jednocześnie w węglikach typu M^C zwiększa się stężenie Si i zmniejsza
- W, Mo i V, a w niewielkim stopniu - Cr127*291. Na podstawie badań składu
chemicznego węglików zawartych w stali typu 6-5-2 stwierdza się, że Si
występuje wyłącznie w sieci krystalograficznej węglika typu M cl2r7'2B].
Wysunięto przypuszczenie, że atomy Si mogą obsadzić maksymalnie 16 pozycji
/ w sieci tego węglika, co odpowiada stężeniu atomowemu i4X Si. Ze wzrostem
stężenia Si w stali stężenie tego pierwiastka w węgliku typu M C zwiększa

[27 281 ^się do składu granicznego CM^SiJC ’ . W pracach tych podaje się, że
węglik typu H C  staje się wówczas lżejszy w wyniku wymiany względnie
cięższych atomów W, Mo i Fe, przez lżejsze atomy Si. Uwolnione atomy tych
pierwiastków przechodzą do osnowy, gdzie mogą tworzyć nowe węgliki z C

[20 2 ŷ £̂ 7 281zawartym w roztworze stałym ł * ’ Krzem sprzyja więc zwiększeniu
udziału węgiikOw w stali, przy czy» węgliki te są uboższe w pierwiastki 
stopowe w porównaniu z tworzącymi się w stalach konwencjonalnych^557.
W stalach typu 6-5-2 zawierających 1,5* C i do 2X Si udział węglika typu 
H2C w fazie węglikowej maleje od ok. 60* do O, podczas gdy udział węglika 
typu M^C zwiększa się od 20 do 90* . Dalsze zwiększenie stężenia Si w stali
powoduje powstawanie węglików typu M C , głównie kosztem węglików typu
M c{27,281 7 *

W stalach szybkotnących o konwencjonalnym stężeniu Si węglik typu M C 
Jest metastabilny i Jak wykazały szczegółowe badani a 7 ulega rozpadowi w 
stanie stałym podczas długotrwałego wygrzewania przez kilkadziesiąt godzin
w wysokiej temperaturze!

uęglihi M^C + austenit r --► uięgl ihi Hj: + /erryt przesycony Ca+C?

W przypadku, gdy w stalach szybkotnących zawierających podwyższone 
stężenie Si w stanie lanym występuje niewielka ilość węglika typu M Cl2Z1, 
Si zawarty w osnowie przyspiesza przemianę tego węglika w fazę typu 
^  • Przemiana ta rozpoczyna się podczas nagrzewania stali typu 2-0-2
do temperatury 640+700°C. W odlanych uprzednio stalach typu 2-8-2

[ 2G 1stwierdzono również , Ze węgliki typu M^C tworzą się w czasie wyżarzania 
kosztea zanikających węglików typu M^C. Wysoka temperatura wytarzania i 
długie czasy wygrzewania przyspieszają rozpad met«stabilnych węglików typu
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jrC - Porównanie stężert pierwiastków zaangażowanych w przemianę węglików
typu M C  w M C wskazuje, że osnowa dostarcza Fe i Si niezbędnych do rozpadu

2 * [271i pobiera nadmiar W i Mo, a w mniejszym stopniu Cr i V
Podwyższone stężenie Si w stalach W-Mo-V typu 6-5-2 i 2-9-2 oraz

W-Mo-V-Co typu 2-9-1-8+C wpływa na zmniejszenie podatności tych stali na
odkształcenie plastyczne na gorąco i na zawężenie zakresu temperatury, w
której nie występują pęknięcia podczas odkształcenia plastycznego na

[2t 1gorąco, realizowanego przez spęczanie . Dodatek Si wpływa na zwiększenie
górnej temperatury granicznej odkształcenia plastycznego na gorąco stali

[211typu 6-5-2+C, któremu nie towarzyszy pękanie . Podatność na
odkształcenie plastyczne na gorąco stali typu 6-5-2, 6-5-2+C, 2-9-2 i
2-g-l-8+c z podwyższonym stężeniem Si może być polepszona przez równoczesne 
zwiększenie stężenia N w stali. Dodatek ten wpływa bowiem na zwiększenie
zakresu temperatury, w której odkształceniu plastycznemu na gorąco nie

[2 iltowarzyszą pęknięcia • Zwiększenie stężenia M powoduje polepszenie
podatności na odkształcenie plastyczne na gorąco także w stalach typu

[21  26-5-2, 6-5-2+C i 2-9-2 o konwencjonalny« stężeniu Si . Efektu tego nie
[ 2 1 1obserwuje się natomiast w konwencjonalnej stali typu 2-9-1-8+C . Łącznie

zwiększenie stężert Si i N w tych stalach szybkotnących powyżej wartości
zwykle występujących w stalach konwencjonalnych np. typu 2-9->2, powoduje

[ 2 1 1zwiększenie podatności stali na odkształcenie plastyczne na gorąco
Dodatek Si powoduje przesunięcie temperatury A^ początku przemiany 

ferrytu a w austenit y podczas nagrzewania do temperatury hartowania, do 
wyższych wartości np. w stali typu 6-5-2 średnio o ok. 10°C na 1SS Si . 
Krzem może być wykorzystany do regulowania wielkości ziarna austenitu 
pierwotnego podczas obróbki cieplnej stali szybkotnących^*^. W wyniku 
wygrzewania stali typu 6-5-2 o podwyższonym stężeniu Si w niskiej 
temperaturze austenityzowania, po uprzednim wyżarzaniu zmiękczającym w 
zakresie 790+830°C uzyskuje się bardzo drobne ziarna austenitu pierwotnego. 
Z podnoszeniem temperatury austenityzowania ziarna austenitu pierwotnego 
zwiększają się niezbyt szybko, chociaż wygrzewanie w wyższej temperaturze 
powoduje uzyskanie grubych ziarn austenitu pierwotnego, a nawet lokalne 
nadtopienie stali[ . Podczas prób austenityzowania stali W-Mo-V typu 
2-9-2. oraz bezwolframowej stali typu 0-8-2, a także stali W-Mo-V-Co typu
2-9-1-8+C stwierdzono również odpowiednie zmniejszenie wielkości ziarna

[ 20 2ł5 2austenitu pierwotnego ze zwiększeniem stężenia Si w tych stalach ' ,
[ 241chociaż na podstawie badań wykonanych w pracy stwierdzono, że Si

niezbyt efektywnie oddziałuje na zmiany wielkości ziarn austenitu 
pierwotnego w stali W-Mo-V typu 2-9-2. Stwierdzono także wzrastającą 
tendencję do nadtopieri ze zwiększeniem stężenia Si w badanych stalach 
szybkotnących^67. Tendencję do nadtopi eń w wyższej temperaturze 
austenityzowani a, charakterystyczną dla stali o podwyższonym stężeniu Si, 
można zmniejszyć przeprowadzając wyżarzanie sferoidyżyjące w temperaturze 
zbliżonej do t j. w przypadku stali W-Mo-V typu 6-5-2 w zakresie
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860-r-880°C. Ponieważ temperatura ta Jest nieco wyższa niż w przypadku stali 
o konwencjonalny» stężeniu Si, austenityzowanie w wyższej temperaturze

[25]powoduje nieznaczne zwiększenie wielkości ziarn austenitu pierwotnego
Niewielki dodatek Si w stalach W—Mo-V typu 6—5—2 i 2—9—2 oraz w

bezwolfrawwej stali typu 0-8-2 nie przekraczający zwykle ok. 1 X powoduje
zwiększenie efektu twardości wtórnej, w porównaniu do uzyskiwanego w
stalach zawierających konwencjonalne stężenie ok.O,3X tego pierwiastka
[24>26>27>35]  ̂ Krz&m w szczególności przy niewielkim stężeniu N w stali
typu 2-9-2 powoduje zwiększenie stężenia C rozpuszczonego w osnowie stali
szybkotnącej w wyniku zmiany stabilności faz węglikowych oraz

[24]prawdopodobnie przez udział w reakcjach węglikowych . Tym oddziaływaniem
są spowodowane różnice twardości stali zahartowanej z różnej temperatury

[24]oraz odpuszczonej w różnej temperaturze f . Efekt twardości wtórnej stali 
typu 2-9-2 o podwyższonym stężeniu Si jest wyraźniejszy w przypadku

[24]równoczesnego zwiększenia stężenia N np, z 0,03 do O, 05X • Z tego
względu w stalach zawierających O, 05X N dodatek Si o stężeniu mniejszym od
ok.O, 5X nie powoduje efektywnego zwiększenia twardości stali w stanie

[24]zahartowanym i odpuszczonym • W tym przypadku oddziaływanie Si nie Jest 
lak wyraźne prawdopodobnie ze względu na zastępowanie C przez N w węglikach

[24]wydzielających się w większej ilości niż w stalach konwencjonalnych
Krzew powoduje przesunięcie temperatury maksymalnej twardości wtórnej 

dotychczas badanych stali W-Mo-V i W-Mo-V—Co do niższych wartości 
‘ L W stali W-Mo-Y typu 6-5-2 zwiększenie stężenia Si o ok. 1%
powoduje obniżenie tej temperatury o ok.lO°C^- .̂ Wpływ ten Jest

[25]wyraźniejszy przy wyższych stężeniach Si . Małe zmniejszenie odporności 
na odpuszczanie występuje w stalach bezwolframowych typu 0-8-2 o stężeniu 
ok.lX Sit<?̂ .  Podobne oddziaływanie Si wywiera w stalach W-Mo-V typu 2-9-2 
i W-Mo-V—Co typu 2-9-1 —8*fC, jakkolwiek przy stężeniach większych niż 
tx‘Ł ^ ^. Zmniejszenie efektu twardości wtórnej związane jest z tym, że 
dodatek Si powoduje zmniejszenie udziału austenitu szczątkowego w stali
zahartowanej i jest przyczyi^ą przyspi eszenia przemiany austenitu

[25]szcząt kowego podczas odpuszczania , co stwierdzono zarówno w stalach 
W-Mo—V typu &-5-Z1 2 7 1 jak i typu 2 -&-ZlZ01.

Doniesienia literaturowe dotyczące oddziaływania zwiększonego stężenia 
Si na ciągliwość stali szybkotnących nie są jednoznaczne. W pracach/^’̂ ^  
stwierdza się, źe własności ciągi i we stali typu 2—9—2 o konwencjonalnym 
stężeniu S1^' oraz stali typu 2-9—2 o podwyższonym stężeniu tego
pierwiastka nie ulegają istotnym zmianom pod wpływem zwiększenia

[ 32]stężenia Si. Wyniki pracy wskazują, że udarność stali typu 2-9-2 nawet
polepsza się nieznacznie przez dodatek Si. W pracach1 4 ł  ̂ wykazano 
natomiast, źe udarność stali typu 2-9-2 zmniejsza się ze zwiększeniem 
stężenia Si powyżej O, IX , przy czym oddziaływanie to jest szczególnie 
silne w przypadku zwiększenia stężenia N w stali z 0,03 do 0,05X^4,3^ .  
Zwiększenie stężenia Si w zakresie od 0,1 do 0,5X powoduje zmniejszenie

- 13 -

[24]udarności stali typu 2-9-2 o ok.20X • Oddziaływanie Si na udarność stali
[22] [25]typu 6-5-2 jest nieznaczne , chociaż w pracy stwierdzono, że energia

odkształcenia plastycznego w statycznej próbie zginania jest większa w
przypadku stali tego typu ze zwiększony» stężeniem Si niż stali
konwencjonalnej. Dodatek Si powoduje natomiast istotne zmniejszenie
udarności stali typu 6-5-2+C i 2-9-1-8+C^^’̂ .

W literaturze występują nieliczne doniesienia na temat własności
eksploatacyjnych stali szybkotnących z podwyższonym stężeniem Si. W
pracy stwierdzono, że w porównaniu z gatunkami konwenc jonal nymi stale
typu 6-5-2 o podwyższonym stężeniu Si cechują się lepszą szlif owal nością.
Badania własności skrawnych stali typu 6-5-2 z podwyższonym stężeniem Si
wskazują, że dorównuje ona, a w licznych przypadkach nawet przewyższa
własności skrawne stali o konwencjonalnym Składzie chemicznym. Na podstawie
porównani a wyników prób toczenia i frezowania oraz prób wiercenia i

125}przecinania wykonanych narzędziami wykonanymi ze stali typu 6—5—2 
stierdzono, że stal o stężeniu Si nie większym od IX może być z powodzeniem 
stosowana zamiast konwencjonalnej stali tego typu. Narzędzia wykonane ze 
stali tego typu o stężeniu Si większym od IX charakteryzują się natomiast
obniżonymi własnościami skrawnymi, jak noże tokarskie i przyspieszonym

[27]zużyciem jak noże strugarskie



2. PRZEBIEG BADAŃ

2.1 MATERIAŁ DO BADAŃ

Badania wykonano na \A wytopach laboratoryjnych stali szybkotnących 
wolframowo—wanadowych o stężeniu 0,3*r5X Si. Założone składy chemiczne 
badanych siali podano w tablicy 1. W stalach typu 9-0-2+Si zawierających

1,05X G; 9,5X Wj 2,5X V i 4-, 5X Cr zmieniano 
stężenie Si w zakresie 0,3r5X ze 
stopniowaniem co IX . W celu porównania 
oddziaływania Si w tej grupie stali z 
wpływem innych pierwiastków stopowych w 
stalach typu W—0-2+2Si o stężeniu ok.2X Si; 
2>5X V i 4, 5X Cr zmieniano stężenie W w 
zakresie 7-rl2X ze stopniowaniem co 2,5X 
przy dwóch stężeniach C: ok. 0,9 i 1,05X 
W stalach typu W-0-2+1 Si zawierających 1,05 
lub O, 9X C; 2,5X V; 4,5X Cr i 1X Si 
stężenie W wynosiło 7 lub 9, 5X .

Wytapianie stali przeprowadzono w 
piecu topiel nym próżniowym YSG-25 firmy 
"Balzers”. Do wytapiania zastosowano tygiel 
wykonany z masy spinelowej z kontrolowaną 
ilością zanieczyszczeń, produkowanej przez 
firmę "Peshiney". Tygiel wypalano przy 
użyciu elektrody grafitowej. Jako wsadu 
używano żelaza "Armco". Do zasobnika pieca 
wprowadzano mangan elektroii tyczny. Po 
zamknięciu pieca z jego wnętrza usuwano 
powietrze przy użyciu pomp rotacyjnych, a 
następnie rozpoczynano nagrzewanie wsadu. 
Po nagrzewaniu przez ok. 10 min., do komory 
pieca wprowadzano azot o ciśnieniu ok. 150-r- 

250 hPa i doprowadzano do roztopienia wsadu. Po uzyskaniu klarownej kąpieli 
stopu dokonywano rafinacji próżni owe j przez ok.lO-*-15 min w próżni 10~9hPa. 
Następnie do pieca wprowadzano argon o ciśnieniu ok.lOO hPa, a z zasobnika
do kąpieli porcjami dozowano mangan. Po roztopieniu się manganu ponownie
dokonywano rafinacji próżniowej ciekłych stali, po czym odlewano je do
wlewnic stalowych. Po skrzepnięciu wlewki wyjęto z wlewnic i chłodzono Je w 
powietrzu. W wyniku tego uzyskano wlewki o wymiarach ok. 70x105x280 mm i

Tablica 1 
Założony skład chemiczny 
wy t opów doś wi adc zalnych

Nr
wytopu

Stężenie masowe 
pierwiastków, X
C W Si

1 1, 05 9,5 0,3
2 1,05 9, 5 1
3 1,05 9,5 2
4 1,05 9,5 3
5 1, 05 9,5 4
6 1, 05 9,5 5
7 1,05 7,0 2
8 1, 05 12 , 0 2
9 0,9 9, 5 2

io 0,9 7,0 2
11 0,9 12 , 0 2
12 0,9 7,0 1
1 3 O, 9 9,5 1
1 4 1, 05 ON 1

2, 5X
<o.

4,5X
02X S;

Cr; <0, 
<0, 02X

3X Mn
P
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masie ok. 18 kg. Wlewki poddano wyżarzaniu w temperaturze 850°C przeż 4 h. 
Nagrzewanie do temperatury wyżarzania realizowano w piecu komorowym w 
atmosferze powietrza z dwustopniowym podgrzewaniem przez i h kolejno w 
temperaturze 300 i 550°C. Po wyżarzaniu wlewki chłodzono z piecem.

Z wlewków wyżarzonych wycięto próbki do badan metalograficznych, 
rentgenograficznych, analizy w mikroanalizatorze rentgenowskim oraz próbki 
do badan plastometrycznych. Pozostałą część wlewka przecięto wzdłuż osi 
wzdłużnej, oczyszczono przez frezowanie i szlifowanie z pozostałości jamy 
usadowej i przekuto na pręty #12 mm, #15 mm, *12x25 mm i *4x25 mm na młocie 
sprężarkowym w temperaturze 1150-rl000°C z kilkakrotnym podgrzewaniem
międzyoperacyjnym. Pręty kute poddano wyżarzani u sferoidyzującemu w 
temperaturze 850°C przez 2 h , po czym chłodzono je z podwójnym
wychłodzeniem w temperaturze 810 i 790°C przez 1 h i następnym chłodzeniem 
z piecem. Z prętów kutych wykonano próbki do badan metalograficznych oraz 
do badan własności mechanicznych. Próbki poddano hartowaniu w kąpielach 
solnych z temperatury 1120 do 1300°C ze stopniowaniem co 30°C, z
austenityzowaniem przez 50, 100, 200, 400 i 800 s. Próbki podgrzewano w
soli dwustopniowo przez 15 min kolejno w temperaturze 560 i 850°C, a 
chłodzono z wychłodzeniem w kąpieli solnej w temperaturze 560°C przez 
5 min, a następnie w powietrzu. Próbki austeni tyzowane przez 100 s w 
temperaturze 11 20-f’l 240°C przeznaczone wyłącznie do badan strukturalnych po 
zahartowaniu odpuszczono jednokrotnie przez 2 h w temperaturze 480~630°C ze 
stopniowaniem co 30°C. Próbki po odpuszczaniu chłodzono w spokojnym 
powietrzu. Próbki do badan własności mechanicznych i eksploatacyjnych 
odpuszczono dwukrotnie przez 2h w tym zakresie temperatury.

Z2, METODYKA BADAN

Badania metodą różnicowej analizy termicznej DTA wykonano w 
termoanal i zatorze TA-1 firmy Mettler przy czułości 4 ^✓cm. Nagrzewania i 
chłodzenia próbek dokonano w atmosferze ochronnej helu z szybkością 
10 ^C^min. Zmianom temperatury równocześnie poddawano próbkę badanej stali 
umieszczoną w jednym cienkościennym tygielku oraz próbkę wzorcową a—Al^O^ 
znajdującą się w drugim tygielku. Temperaturę rejestrowano przy użyciu 
termoelementu Pt-PtRhlO. Na podstawie uzyskanych wyników opracowano 
pseudopodwójne układy równowagi badanych stali szybkotnących. W celu 
zinterpretowania wyników badari wykorzystano obserwacje metalograficzne 
próbek w stanie lanym oraz próbek uprzednio odkształconych plastycznie na 
gorąco i wyżarzonych, a następnie nagrzewanych do różnej temperatury z 
zakresu między solidusem a likwidusem, po czym bardzo szybko oziębionych w 
celu zamrożenia struktury właściwej dla temperatury topnienia. 
W interpretacji wyników badan własnych pomocne były wyniki wcześniejszych 
prac1 >G6+69]r dotyczących krystalizacji stali szybkotnących or»z pr.c 
[27+29,58,59,62,67*691  ̂ „ których opracowano frag«®nty psmjdopodwó jnych
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wykresów równowagi niektórych typów stali szybkotnących.
Próby odkształcenia plastycznego na gorąco próbek badanych stali w 

stanie lanym wykonano na plastometrze skrętnym opisanym w pracach^^'7^^ 
Próbki skręcano do zniszczenia w temperaturze 950-^1150°C ze stopniowaniem 
co 50°C z szybkością £-3,33 s~*. W ka&dej temperaturze wykonano próby na 5 
próbkach z każdej badanej stali. Część próbek bezpośrednio po zakończeniu 
odształcenia plastycznego na gorąco w danej temperaturze chłodzono 
natryskiem wodnym, pozostałe natomiast w powietrzu. Rejestrowano zmiany 
momentu skręcającego M w funkcji liczby obrotów próbki n. Otrzymane krzywes>
przedstawiono w układzie współrzędnych: naprężenie redukowane o - stopień
odkształcenia £, wykorzystując hipotezę Hubera i zależności podane w
pracach ' W interpretacji wyników badań pomocne były wcześniejsze

f757 f 76*ś-797własne prace studialne oraz własne prace badawcze , dotyczące
odkształcenia plastycznego na gorąco innych stali szybkotnących.

Badania dylatometryczne w celu wyznaczenia krzywych rozpadu austenitu 
pi zechł odzonego przy cliłodzeniu ciągłym i temperatury przemian fazowych 
przy nagrzewaniu przeprowadzono na dylatometrze bezpośrednim Adamel LIC—02 z 
rejestratorem XY. Próbki z przygrzaną termoparą Pt-PtRh nagrzewano w próżni 
do 1omperatury S50°C z szybkością 5°C/min, a następnie do temperatury
austenityzowania i i 50°C, w któr ej wygrzewano próbki przez 4 min. Próbki
austenityzowane w tych warunkach chłodzono programowo z różnymi
szybkościami w zakresie 0,02-=-l00°C/s, a po osiągnięciu temperatury
pokojowej wymrażano w ciekłym azocie. Rejestrowano zmiany wydłużenia próbek 
w funkcji temperatury oraz zmiany temperatury w funkcji czasu. Na podstawie 
zarejestrowanych krzywych chłodzenia z naniesionymi na nich punktami 
przemian występujących na krzywych dylatometrycznych próbek chłodzonych z 
różnymi szybkościami opracowano wykresy wskaźnik szybkości chłodzenia X - 
temperatura - przemiany fazowe austenitu przechłodzonego przy chłodzeniu 
ciągłym XTP . Wskaźnik szybkości chłodzenia określa wzór:

X-t/b o o.10-*,' 500

gdzie r/lH oznacza czas chłodzenia w zakresie temperatury 800 do 500°C.
W interpretacJi wyników wykorzystano wcześniejsze prace własne

j t . . ioraz inne opracowania , dotyczące przemian fazowych austenitu
przechł odzonego innych stali szybk ot nących.

Na zgładach próbek w stanie lanym i wyżarzonym, na zgładach próbek 
wykonanych na przekrojach poprzecznych próbek piastometrycznych po próbie 
skręcania w pobliżu złomu oraz na zgładach próbek dylatometrycznych i 
próbek obrobionych cieplnie wykonano badania metalograficzne na mikroskopie 
Metalograficznym MeF-2 i w mikroskopie skaningowym JCXA-50. Próbki stali w 
stanie lanym trawiono selektywnie w odczynnikach zestawionych w tablicy 2. 
Próbki stali odkształconych plastycznie na gorąco, próbki dylatometryczne, 
a także próbki stali zahartowanych trawiono w celu ujawnienia ziarn
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Tablica 2
Skład chemiczny stosowanych odczynników

Lp. Skład chemiczny odczynnika Zastosowanie i działanie odczynnika
1 3 g chlorku żelaza, 1,5 cm3 

kwasu solnego i 100 cm al­
koholu etylowego

trawienie chemiczne zgładów; ujawnia jasne 
nie trawiące się węgliki na tle ciemnej 
wytrawionej osnowy

2 4 g nadmanganianu potasu, 
4 g wodorotlenku sodu i 
lOO cm wody destylowanej

trawienie chemiczne zgładów; ujawnia tra­
wiące się na ciemno węgliki typu M C na 
tle jasnej nie trawiącej się osnowy

3 1 q bezwodnika kwasu chro-3mowego i 100 cm wody des­
tylowanej

trawienie elektrolityczne zgładów przy na­
pięciu 3 V; ujawnia trawiące się na ciemno 
węgliki typu MC na tle jasnej nie trawią­
cej się osnowy z lekka wytrawionymi grani­
cami węglików typu M^C z osnową

4 3 g żelazicyjanku potasu, 
lO g wodorotlenku potasu i 
100 cm wody destylowanej

trawienie chemiczne zgładów; ujawnia tra­
wiące się na ciemnobrązowo węgliki typu 
M C, białe nie trawiące się węgliki typu 

oraz pomarańczowe węgliki chromu typu 
M C lub M C na tle słabo wytrawionej7 3 23 <s osnowy

5 S g kwasu pikrynowego,
1OO cm wody destylowanej i 
0, 5 g alkilosulfonianu sodu

trawienie chemiczne zgładów; ujawnia gra­
nice ziarn austenitu pierwotnego w stalach 
zahartowanych

6 3 cm3 kwasu azotowego i 
1 OO cm alkoholu etylowego

trawienie chemiczne zgładów; ujawnia gra­
nice ziarn ferrytu i węgliki w stalach 
wyżarzonych sferoidyzująco

7 lO cm3 kwasu azotowego i 
1 OO cm alkoholu etylowego

trawienie zgładów przeznaczonych do badan 
metodami metalografii ilościowej; ujawnia 
białe węgliki na tle wytrawionej na czarno 
osnowy

8 59cm kwasu solnego 
i 450 cm wody destylowanej

izolacja elektrolityczna węglików przy 
gęstości prądu 15 raA/cra

9 500 cm3 kwasu solnego Cl, 19 
g/c» ) i 50 cm perhydrolu 
C 3050

chemiczne rozpuszczanie węglików typu MC 
w gotującym się odczynniku przez 1 h; 
pozostałość: węgliki typu M^C

10 500 cm3 perhydrolu C3050 chemiczne rozpuszczanie węglików typu M^C 
w gotującym się odczynniku przez lh; 
pozostałość: węgliki typu MC

31 300 cm3 kwasu azotowego,
1OO cm kwasu fluorowodoro­
wego, 150 cm kwasu solnego 
i 450 cm wody destylowanej

wstępne chemiczne ścienianie płytek przez­
naczonych do wykonania cienkich folii; w 
w temperaturze 60 C

12 490 cm3 kwasu ortofosforo­
wego, 50 g bezwodnika kwasu 
chromowego i 5 cm kwasu 
si arkowego

polerowanie elektrolityczne cienkich folii 
przy napięciu ok. 40 V i gęstości prądu 
ok. 5 A/cm

13 180 cm3 alkoholu izogropy- 
lobutylowego i 10 cm kwasu 
nadchlorowego

polerowanie elektrolityczne cienkich folii 
przy napięciu ok.40 V i gęstości prjdu 
ok.O,06 A/cm2 w temperaturze ok.-40 C

14 lOO cm9 kwasu nadchlorowego 
i 90 cm acetonu

oddzielanie elektrolityczne replik węglo­
wych ekstrakcyjnych przy napięciu ok.18 V 
i gęstości prądu ok. 6 A/cm



-  1 9  -

austenitu pierwotnego. Na próbkach zahartowanych dokonano pomiarów
wielkości ziarn austenitu pierwotnego, określając wskaźnik Snyder—Graffa, 
na podstawie których opracowano wykresy czas-temperatura-wskaźnik wielkości 
ziarna CTZ* Na podstawie badań wpływu temperatury i czasu austenityzowania 
na strukturę stali zahartowanych opracowano wykresy czas-temperatura-

[86 188]nadtapianie CTN. W interpretacji wyników badart wykorzjrstano prace i
prace własne^/Sł^ ’̂ ,  dotyczące wpływu warunków austenityzowania na
nadtapianie innych stali szybkotnących. Na zgładach próbek stali w stanie
lanym i wyżarzonym, 'a także na osadzie węglików wyizolowanych
elektrolitycznie wykonano badania składu chemicznego węglików w
mikroanalizatorze rentgenowskim JXA-50A. Na zgładach próbek stali w stanie
lanym oraz w stanie obrobionym plastycznie i następnie zahartowanym
wykonano badania składu chemicznego przy użyciu analizatora energii
promieniowania rentgenowskiego, stanowiącego przystawkę typu EDAX do
mikroskopu skaningowego • Ponadto metodami klasycznej analizy chemicznej
wykonano takZe badania składu chemicznego wiórów pobranych z próbek w
stanie lanym. Na zgładach próbek stali w stanie lanym i wyżarzonym wykonano
takZe badania składu fazowego, przy uZyciu dyfraktometru rentgenowskiego
DRON-2 z anodą kobaltową, metodami rentgenowskiej analizy jakościowej i
ilościowej próbek litych i osadu węglików wyizolowanych elektrolitycznie w
odczynnikach podanych w tablicy 2. W obliczeniach metodami rentgenowskiej
analizy ilościowej udziału węglików typu M^C i MC w osadzie wyizolowanym
elektrolitycznie oraz udziału austenitu szczątkowego w stalach
zahartowanych oraz zahartowanych i odpuszczonych wykorzystano doświadczenia
metodyczne wcześniejszych prac własnych dotyczących innych stali 

. . . . [76,80,81,90] . . .szybkotnących oparte na założeniach metodycznych podanych w
pracach^* 1041 Oceny udziału objętościowego węglików do celów tych
obliczeń dokonano metodami metalografii i l o ś c i o w e j ^ p r z y  uZyciu
automatycznego analizatora obrazu Magiscan z mikroskopem metalograficznym
Optiphot—Nikon. Do obliczenia odpowiednich poprawek wykorzystano wyniki
opisanych uprzednio badań składu chemicznego osnowy stali oraz węglików
typu M^C i MC oraz pomiarów parametrów sieci. Obliczenia wykonano na
komputerze PC/OCT IBM Turbo przy wykorzystaniu własnych programów

ioe)obliczeniowych .
Pomiarów parametrów sieci węglików typu MC i M^C w osadzie 

wyizolowanym elektrolitycznie dokonano przy uZyciu dyfraktometru
rentgenowskiego DRON-2 z anodą kobaltową, wykorzystując załoZenia 
metodyczne zawarte w p racy^^7 .̂ W przypadku węglika typu MC, gdzie 
obserwowano wyraźnie rozdzielone piki dubletu K i K , zastosowano metodę

CU CK2
określania położenia maksimum refleksu. Pomiaru dokonano metodą krokową. 
Położenie maksimum wyznaczono przez aproksymację profilu wierzchołka linii 
dyfrakcyjnej do paraboli drugiego stopnia metodą najmniejszych kwadratów. 
Analizie poddano refleksy pochodzące od płaszczyzn <004>^., <133>^,
<024> W obliczeniach uwzględni orno łączną poprawkę na przesunięcie
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maksimum spowodowane przez absorpcję, dyspersję i czynniki Lorentza oraz 
polaryzację. Za podstawę ekstrapolacji przyjęto funkcję cos2©. W przypadku 
węglików typu M^C piki dubletu i były trudne do rozdzielenia i z
tego względu w tym przypadku zastosowano metodę środka ciężkości dla 
wyznaczenia położenia kątowego odbicia dyfrakcyjnego poszczególnych 
płaszczyzn. Pomiaru dokonano metodą krokową. Analizie poddano refleksy 
pochodzące od płaszczyzn <755>^ c, <862>>j <866>>j c i <884>M

<S 6 <5 tf
Badania struktury cienkich folii i replik węglowych ekstrakcyjnych 

wykonano w mikroskopie elektronowym Tesla BS—540 przy napięciu 120 kV. W 
celu określenia orientacji krystalograficznych między fazami występującymi 
w stali rozwiązane dyfraktogramy przeanalizowano na projekcjach 
stereograf icznych badanych faz. Cienkie folie wykonano przez ścienianie 
mechaniczne, trawienie chemiczne w odczynniku podanym w tablicy 2 i końcowe 
polerowanie elektrolityczne w elektrolicie podanym w tablicy 2 przy 
napięciu 40 V i gęstości prądu ok. 5 A/cm2. Repliki węglowe ekstrakcyjne 
oddzielano od zgładów elektrolitycznie w odczynniku podanym w tablicy 2. W
badaniach w mikroskopie elektronowym wykorzystano doświadczenia metodyczne

. f76,80,81,90*108+1201 . . . .wcześniejszych prac własnych , dotyczących badania
przemian fazowych zachodzących w innych stalach szybkotnących podczas
obróbki cieplnej, a wnioski z tych prac były pomocne w interpretacji
uzyskanych wyników.

Na próbkach badanych stali zahartowanych i odpuszczonych dokonano 
pomiarów twardości Rockwella w skali C. Dla każdego wariantu obróbki 
cieplnej każdej stali wykonano 10 pomiarów twardości.

Statyczne próby trójpunktowego zginania wykonano na uniwersalnej 
maszynie wytrzymałościowej "Instron 1195" na próbkach o wymiarach 
3, 16x6v70mm z badanych stali zahartowanych i następnie odpuszczonych, przy 
odległości podpór 50 mm i prędkości przesuwu trawersy 5nm/min. Zależność 
siły zginającej i strzałki ugięcia rejestrowano elektronicznie przy 
przełożeniu 1 :100, a wyniki prób opracowano na podstawie wykresów w sposób 
podany w pracy^*^*^. Dla każdego wariantu obróbki cieplnej każdej stali 
wykonano próby zginania na 7 próbkach.



3. WPŁYW KRZEMU NA PRZEMIANY FAZOWE PODCZAS KRYSTALIZACJI I
TOPNIENIA

31 WYKRESY ROWNOWAGI FAZOWEJ

Ma podstawie wykonanych badartf 4 5 +4 8 ' 533 stwierdzono, ie krystalizacja 
stali szybkotnącej typu 9—0—2 przebiega zgodnie z następującą sekwencją 
przemian Crys. la):

- bezpośrednia krystalizacja ferrytu wysokotemperaturowego aC6J z cieczy 
lc^ ciecz C  ♦ ferryt aCó}

— trójfazowa przemiana perytektyczna

2c> ciecz C + ferryt aC&i --• axisten.it y
- bezpośrednia krystalizacja austenitu z cieczy 

3c> ciecz C  ♦ austenit y
— przemiana eutektyczna

4c> ciecz C  » austenit y + węgliki W

Rys .1 . Fragmenty pseudo podwójnych. uhladów równowagi fcrzowej przy chłodzeniu 
stali zawierających 0,9+1,05% C; 7 +12% W, 2. 5% V; 4,57. Cr i 0,3+5% Si

J 1
12 7 9.5 12 0 9  1.05

W W  C W  W  C
STĘŻENIE MASOWE W STALI , %

fig. f. Fragments of pseudo-binary phase equilibrium diagrams on cooling of 
steeis containing C 0.9+1.05, V 7+12, V 2.5, Cr 4.5. and Si 0.3+5X
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Zakończenie przemiany eutektycznej 4c następuje w temperaturze solidus f5e ' 
ok. 1200°C.

Obserwacje morfologii węglików pierwotnych typu M^C i MC w badanych 
stalach w stanie lanym pozwalają sądzić, Ze przemiana eutektyczna 4c 
przebiega najprawdopodobniej jako czterofazowa:

A c ciecz C --► axisten.it y + węgliki MjZ + węgliki MC,

chociaZ nie nożna wykluczyć. Ze w tym samym zakresie temperatury
przebiegają równolegle dwie trójfazowe przemiany eutektyczne:

4c ciecz C — ^  austenit y + węgliki MC,2 <5

4ca> ciecz C --*■ austenit y + węgliki MC.

Nie nożna również wykluczyć, źe w tym samym zakresie temperatury
przebiegają równolegle czterofazowa i dwie trójfazowe przemiany
eutektyczne.

Zwiększenie stężenia Si w stali typu 9-0—2 powoduje obniżenie 
temperatury początku wszystkich przemian, zmniejszenie różnicy między 
temperaturą początku bezpośredniej krystalizacji austenitu z cieczy 3c i 
przemiany eutektycznej 4c, a przy stężeniu wyższym od 336 Si - równoczesny 
przebieg tych przemian Crys,la).

W stalach zawierających 1, 05X C, 9, 5X W i IX Si sekwencja przemian 
podczas krystalizacji jest analogiczna jak w stali typu 9-0-2 Crys.la). 
Zmniejszenie stężenia W z 9,5 do 7X w tej stali nie wpływa na zmianę 
sekwencji przemian, obniżając jednak temperaturę solidus 5c, temperaturę 
początku przemiany eutektycznej 4c oraz temperaturę likwidus tc Crys.lb). 
Temperatura początku bezpośredniej krystalizacji austenitu z cieczy Sc i 
trójfazowej przemiany perytektycznej Sc ulega natomiast podwyższeniu 
Crys. Ib}. Zmniejszenie stężenia C z 1,05 do 0, 9X w stali zawierającej 
9,5X W i IX Si wpływa na obniżenie temperatury wszystkich przemian i
podwyższenie temperatury ic bezpośredni ej krystalizacji ferrytu 
wysokotemperaturowego c*C6J> z cieczy Crys.lc i ld). W stali o stężeniu 7 X 1  
i IX Si zmniejszenie stężenia C z 1,05 do O, 9X powoduje zwiększenie 
temperatury ic bezpośredniej krystalizacji ferrytu wysokotemperaturowego 
aCóJ> z cieczy , początku przemiany eutektycznej 4c i temperatury solidus 
oraz zanik przemiany 3c bezpośredniej krystalizacji austenitu z cieczy
Crys.lc).

W stalach zawierających 1,05 i 0,9X C oraz 2X Si zmniejszenie stężenia 
W z 9,5 do 7X nie wpływa na zmianę sekwencji przemian podczas krystalizac ji 
Crys.le), podwyższa jednak temperatury likwidusu ic i początku trójfazowej 
przemiany per ytek tycznej Sc i bezpośredniej .krystalizacji austenitu z 
cieczy 3c oraz obniża temperaturę początku reakcji eutektycznej 4c i 
solidus u 5c. Zwiększenie stężenia W w tych stalach ż 9,5X do 12X powoduje 
zupełne ograniczenie przemiany 3c bezpośredniej krystalizacji austenitu z 
cieczy, a w stali zawierającej 1,05X C również połączenie zakresu

trójfazowej przewiany per ytek t yczne J 2c i reakcji
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eutektycznej 4c, które przebiegają równocześnie Crys.ie).
Zmniejszenie stężenia C z 1, 05 do O, 9X w stalach zawierających 7+12X W 

i 2X Si nie zmienia charakteru przemian zachodzących podczas krystalizacji, 
przeciwdziałając jednak połączeniu zakresu temperaturowego trójfazowej 
przemiany perytektycznej 2c i przemiany eutektycznej Ac Crys.lf i Ig).

1550

7 9,5 7 9.5 0.9 1JD5 7 9L5 12 7 9J5 12 0,9 U05

W  W  C W  W  C
STĘŻENIE MASOWE W  STALI, %

Rys. 2. Fragmenty pseudopodwójnych układów równowagi fazowej przy
nagrzewaniu stali zawierających 0,9+1,05% C ; 7+12% W, 2.555 4,5% Cr i

0,3+5% Si

Fig. 2. Fragments of pseudo-binary phase equilibrium diagrams on heating of 
steels containing C 0.9+1.05, W 7+12, V 2.5, Cr 4.5, and Si 0.3+5%

Podczas topnienia stali szybkotnącej typu 9-0-2 przebiegają kolejno 
następując«» przemiany fazowe Crys. 2):
- odwrotna przemiana eutektyczna

IrO austenit y ♦ węgliki W --► ciecz C
- bezpośrednie topnienie austenitu 

2nj austenit y — ^ ciecz C

- odwrotna trójfazowa przemiana perytektyczna 
3rO austenit y --► ferryt c*C&> + ciecz C

- odwrotna czterofazowa przemiana per ytek t yc zna

4tO  austenit y + węgliki W^ --► ferryt aC62 + ciecz C

- bezpośrednie topnienie ferrytu wysokotemperaturowego aCól
ferryt okTÓJ> — ♦ ciecz C
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Zakończenie procesu topnienia ferrytu wysokotemperaturowego &C6> następuje 
w temperaturze likwidus 6n Crys.Ea).

Zwiększenie stężenia Si do IX w tej stali nie wywiera wpływu na zmianę 
sekwencji przemian podczas topnienia Crys.2a>. Zmniejszenie stężenia W z
9,5 do 7X w stalach zawiera jących 1, 05X C i  IX Si wpływa na podwyższenie 
temperatury odwrotnej przemiany eutektycznej In i temperatury 5n 
bezpośredniego topnienia ferrytu wysokotemperaturowego otCóJ» Crys.2b). 
Temperatura pozostałych przemian: bezpośredniego topnienia austenitu 2n,
odwrotnej trójfazowej przemiany perytektycznej 3n, odlotnej czterof azowej 
przemiany perytektycznej 4n obniża, się ze zmniejszeniem stężenia W 
Crys.2b>, Zmniejszenie stężenia C z 1,05 do O, 9X w stali zawierającej 
9, 5X W i IX Si powoduje podwyższenie temperatury początku wszystkich 
przemian i temperatury likwidus 6n, z wyjątkiem temperatury 5n 
bezpośredniego topnienia ferrytu wysokotemperaturowego ct(SS> Crys.2c i 2d). 
Ze zmniejszeniem stężenia C w tej stali ponadto całkowicie zanika przemiana 
bezpośredniego topnienia austenitu 2n i odwrotna trójfazowa przemiana 
perytektyczna 3n, w wyniku czego bezpośrednio po odwrotnej przemianie 
eutektycznej In następuje odwrotna czterofazowa przemiana perytektyczna 4n 
Crys.2c i 2d!>. W stali zawierającej O, 9X C; 7X W i IX Si zanika jedynie 
odwrotna trójfazowa przemiana perytektyczna Crys,2cD.

Zwiększenie stężenia Si do 2X w stalach zawierających 1,05X C i Q, 5X W 
powoduje ograniczenie przemiany bezpośredniego topnienia austenitu 2n oraz 
odwrotnej trójfazowej przemiany perytektycznej 4n, przy znacznym obniżeniu 
temperatury pozostałych przemian Crys-2a). W stalach zawierających 1,05 i 
0,9X C oraz 2X Si zmniejszenie stężeni a W z 9,5 do 7X sprzyja 
bezpośredniemu topnieniu austenitu 2n oraz podwyższeniu temperatury 
odwrotnej przemiany eutektycznej ln, bezpośredniego topnienia 5n ferrytu 
wysokotemperaturowego oeC ó> i likwidusu 6n Crys.2e i 2f>. Zwiększenie 
stężenia W z 9, 5 do 12X powoduje obniżenie temperatury początku odwrotnej 
przemiany eutektycznej / n i  bezpośredniego topnienia 5n ferrytu 
wysokotemperaturowego otC<5!> oraz wpływa na zupełne ograniczenie reakcji 
bezpośredniego topnienia austenitu 2n i odwrotnej czterofazowej reakcji 
per ytek tycz tej 4n Crys.2e i 20. W stalach o stężeniu W zwiększonym z 9,5 
do 12X występuje natomiast
* odwrotna czterofazowa przemiana perytektyczna

7nJ> austenit y + węgliki W --> ferryt aC6J> + ciecz C.
Zmniejszenie stężenia C z 1,05 do O, 9X w stalach zawi erających 7+12X1 

i 2X Si nie powoduje zmian charakteru przemian podczas topnienia Crys.2e i 
2 0 , wpływając natomiast na podwyższenie temper a tury początku wszystkich 
przemian oraz temperatury likwidusu ón. W stali zawiei ającej 9,5X W i 
2X Si zmniejszenie stężenia C z 1,05 do 0,9X powoduje dodatkowe wystąpienie 
przemiany bezpośredniego topnienia austenitu 2n Crys-2g).

W stalach zawiera jących 1,05X C i 9,5X W o stężeniu Si większym od 2X
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Crys.2a:> po częściowy» przebiegu odwrotnej przemiany eutektycznej iń 
zachodzi odwrotna czterofazowa przemiana perytektyczna 7n, a w stalach o 
stężeniu Si powyżej 4X następuje ponadto:
- bezpośrednie topnienie węglików 

&ny węgliki W --► ciecz C.
32- SKŁAD FAZOWY I 
MORFOLOGIA WĘGLIKÓW W 
STALACH W STANIE LANYM

Wykonane badania
{4&+49,€>3J . , .wskazują, że
strukturę stali typu 
<3*0-2 w stanie 1 anym, w 
należności od szybkości 
chłodzenia, stanowi
martenzyt lub ferryt z 
wydzJ el eni ami węglików 
wtórnych, które to fazy 
są utworzone z austeni­
tu w wyniku przemian w 
stanie stałym oraz wę­
gliki pierwotne. Na 
podstawie jakościowej 
rentgenowskiej analizy 
fazowej osadu węglików 
wyizolowanych elektro­
litycznie w stali tej 
zidentyfikowano węgliki 
pierwotne typu MC i
MC, a także śladowe «s
ilości węglików wtór—

T

Ks.

n S f S s  3 8iOi£> ÇT i$r> tO
s r s T r r n

7  r1,05%C,9.5%W,0,3%Si

1.05%C,9,5%W;

1J05%C ,9,5%W;2/}%Si
^  ul ̂

1,05%C. 9.5% W; 3.0 %Si

1.05%C ,9,5%W;, ,4.0%Si
X lr M. L A A, - i . , .  H-* i

1,05%C ,9,5%W; 5,0%Si
Aim« * ^

; 20% Si

110 100 90 80 70 60
KAT ODBICIA 8, °

50 40 30

f.y&. 3, Fi CLgm&Ci L y &a.f>i £ćiu> dy/rak t onus-t rycznych ś? 
osadu l i kóu» u>y i so I owanych e l ek £ ro Z i £ ycs?n i«? a=e 
s£a£i zawiera;qcych i ,05% C; 9,5% W, 2,5% V\ 
4,5% Cr i 0,3+5% Si u* stanie lanym i wy&ar&onym
Fig. 3. Fragments of X-ray diffraction patterns 
for carbide residues separated elecirolytically 
from, as-cast and annealed steels containing C 

1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 0.3+5%

nych typu M^C^Crys. 3). 
Metodą selektywnego
trawienia stwierdzono, 
Ze węgliki typu M C wy- 
stępują w postaci prze­
rywanej siatki na gra­
nicach ziarn austenitu 
pierwotnego z nielicz­
nymi obszarami eutekty- 
ki pierzastej w miejscu 
styku ziarn austenitu 
pierwotnego Crys. 4a., 
Węgliki typu MC wystę-
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Rys. 4. Struktura stali zawierającej i ,05% 
C; 9,5% V, .2.5% l'; 4,5% Cr i 0,3% Si, w 
stanie lanym.; zglad nietrawiony; obraz 
elektronów wtórnych COEW3 w mikroskopie 

skaningowym

Fig. 4. Structure of as-cast steel 
containing C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, 
and Si 0.3%; unetched polished section, 
secondary electron image C SF'l J> in a 

scaning microscope

pują natomiast w postaci utworów eutektycznych z charakterystycznymi 
pogrubieniami końcówek gałązek dendr ytycznych (rys. 4a). Wewnątrz oczek 
siatki eutektyki zaobserwowano takZe siatki węglików najprawdopodobniej 
typu MC o bardzo nieznacznej grubości, które mogą Świadczyć o przebiegu 
czterdfazowej przemiany perytektycznej.

Na podstawie rentgenowskiej analizy fazowej osadu węglików 
wyizolowanych elektrolitycznie ustalono, że zwiększenie do IX stężenia Si w 
stali zawierającej 1, 05X C i  9,5X W nie wpływa na zmianę składu fazowego 
węglików Crys. 3>. Metodą selektywnego trawienia stwierdzono Crys.Sa), ±e 
morfologia węglików M^C i MC w strukturze tej stali jest analogiczna jak w 
stali o mniejszym stężeniu Si, z tym, 2e węgliki typu M^C występują głównie 
w postaci pierzastych układów eutektycznych na styku ziarn austenitu 
pierwotnego. Wewnątrz oczek siatki eutektycznej ujawniono ponadto subtelną

Rys.5. Struktura stali w stanie lanym., zawierających cl> /,05% C; 9,5% W, 
2,5% V; 4,5% Cr i 1% Si, i>J> 1,05% C; 7% V, 2,5% V; 4,5% Cr i 1% Si, cJ> 0.9%
C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 1% Si, cD 0,9% C; 7% W, 2,5% V; 4,5% Cr i t%

Si; zgiady trawione w odczynniku 3 Ctablica 22. OEW
Fig. 5. Struc ture of as—cast steel containing -aj C 1.05, W 9.5, V 2,5, Cr 
4. 5. and Si 1%, b J C 1.05, V 7, V 2.5. Cr 4.5, and Si 1%. c 3 C O.9, W
9.5. V 2.5, Cr 4.5, and Si 1%, d } C 0.9, V 7, V 2.5, Cr 4.5, and Si 1%.

polished sections etched in reagent No. 3 CTable «?■>, SZJ
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siatkę węglika» Świadczący o przebiegu czterof azowej przemiany 
perytektycznej. Rentgenowska analiza fazowa wskazuje, że w stali 
zawierającej i, 05* C i J* Si o stężeniu W zmniejszonym z 9,5 do 7>£ 
występują węgliki typu MC i jedynie Siadowe iloSci węglików typu M C i M C«S 7 3
(rys.6). Badania metalograficzne potwierdzają również, że zmniejszenie 
stężenia W z 9,5 do 7X w stali zawierającej 1,05X C i 1X Si powoduje niemal 
zupełne ograniczenie występowania węglików eutektycznych typu MC. W stali 
tej obserwuje się głównie węgliki typu MC w postaci przerywanej siatki na 
granicach ziarn pierwotnych Crys.5b>, a wewnątrz nich miejscami także 
subtelną siatkę węglików perytektycznych. W stalach zawierających 7̂ -9,5X W

i IX Si o stężeniu C 
zmniejszonym z 1,05 do 
O, 9X rentgenograficznie 
zidentyfikowano węgliki 
typu MC oraz śladowe 
ilości węglików typu 
M^C i węglików wtórnych 
typu M C  i M C

23 <s 7 3
Crys. 6). W stalach tych 
o stężeniu C zmniejszo­
nym do O, 9X występują 
niemal wyłącznie węgli­
ki typu MC w postaci 
przerywanej siatki
Crys.5c i 5d), a w 
stali zawierającej 9, 5X 
W ponadto bardzo rzadko 
pierzaste układy eutek- 
tyczne węglików typu 
typu M^C Crys.5c).

Ze zwiększeniem 
stężenia Si do 2X w 
stali zawierającej
1,05X C i 9, 5X W ni e 
zmienia się skład 
fazowy węglików Crys. 
70, zmienia się nato­
miast morfologia węgli­
ków typu M^C, gdyż wy­
dzielają się one na 
granicach ziarn auste­
nitu pierwotnego w pos­
taci eutektyki pierzas­
tej C rys. 8a i 8b 5.

j p i

H f  I

0.9 %C, 9.5%W;1%Si

05%C; 7% W , 1 %  Si 

*" " ’ 1 1 *> . iK~JL

Jl— l_*_A
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KĄT ODBICIA •»
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Rys. 6. Fragmenty zapisów dyfrahtometrycznych z 
osadu lixgg l ihć>w wyizolowanych elektrolitycznie ze 
stali zawierających 0,9+i ,05% C; 9,5% W, 2,5% V; 

4,5% Cr i t% Si, w stanie lanym i wyżarzonym

Fig.3. Fragments of X-ray diffraction patterns 
for carbide residues separated elec trolytically 
from as—cast and annealed steels containing 

C 0.9+Ź.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, arui Si i%

- 27 -

<s* £
£  8  «*> » 2

%£ 5  
f l wi 5. s*cm r®

"40- -

i T f S s ^ f i* 5
k  I  §  TvT-!  «, 
T f  i f  £ ■ * ? § ?

2 8 2 S
T T T T1jDS%C,7%W ,2% Si 1

JuX

1J39%C;95%W;2%Si 
.A  ... A.. . A -..-.i. -i.

Węgliki typu MC
wydzielają się nato­
miast w postaci wydłu­
żonych ziarn i przery­
wanej, a miejscami 
ciągłej siatki na gra­
nicach ziarn austenitu 
pierwotnego Crys.8b3.
Zmniejszenie stężenia 
W z 9,5 do 7X w bada­
nych stalach o stęże­
niu 2X Si wpływa na 
wys t ępowani e wydł użo- 
nych wydzieleń węgli­
ków typu MC na grani­
cach ziarn austenitu 
pierwotnego oraz na 
zmniejszenie iloSci
eutektyki pierzastej 
węglików typu M^C 
Crys. 8ci. W stalach 
o małym stężeniu W wy­
raźnie obserwowane są 
koncentryczne układy 
bardzo drobnej siatki 
węglików perytektycz­
nych, bardzo często
przerywanej, wewnątrz 
oczek siatki eutek—
tycznej (rys.ScJ. Ze 
zwiększeniem stężenia 
W do 12X zmianie ulega 
morfologia węglików
typu M^C na układy
eutektyczne w postaci
dendrytycznej "szkie­
letów rybich", nato­
miast węgliki typu MC 
przybierają postać
siatki o bardziej nie­
regularnych układach
na granicach ziarn austenitu pierwotnego Crys. Sd i 8e3. Wydzielenia 
węglików w postaci koncentrycznych okręgów lub ich fragmentów oraz drobnych 
węglików sferycznych w ich wnętrzu Crys. 8eJ potwierdzają przebieg 
czterofazowej przemiany perytektycznej. Zmniejszenie stężenia C z 1,05

110 100 90 80 70 60 50 40 30
ODBICIA 8.”

Rys.7. Fragmenty zapisów dyfraktometrycznych. 
osadu węglików wyizolowanych elektroli tycznie 
stali zawierających 0,9+1 ,05% C ; 9,5% W, 2,5% 

4,5% Cr i 2% Si, w stanie lanym i wyżarzonym

ze
y.

Fig.7. Fragments of }C-ray diffraction fClierni. 
for carbide residues separated elec trolyticalhy 
from as-cast and annealed steels containing 

C 0.9+1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 2%

/



O, 9X w stalach zawierających 236 Si niezależnie od stężenia W w stali nie 
powoduje wyraźnej zmiany morfologii węglików typu M^C jak i MC Crys. 9a>9e).
Z obniżeniem stężenia C w stali utwory eutektyczne węglika typu M C  wa
stalach bogatych w W stają się jednak drobniejsze i mniej wykształcone 
Crys.9c i 9d), a siatka tych węglików w stali o małym stężeniu W - bardziej 
nieciągła fry s.9a). W stalach zawierających 7+1236 W; 236 Si i 0,936 C
wewnątrz obszarów między dendrytami węglików eutek tycznych widoczne są 
układy subtelnych, siatek węglików perytektycznych C rys. 9a---9d>.

Po zwiększeniu stężenia Si w stali powyżej 2 36 część drobnych węglików 
typu M^C ma charakterystyczną postać koncentrycznych okręgów lub ich
fragmentów o bardzo niewielkiej grubości, wysiępujących w obszarach 
pomiędzy utworami eutekt yeznymi Irys. 10 i 1 1 ), co wskazuje na przebieg 
cztero!azowej przemiany perytektycznej. Skupiska bardzo drobnych 
sferycznych węglików najczęściej typu M^C wewnątrz obszarów między
węglikami dendrytyeznymi występujące w znacznie większej ilości w stalach
zawierających większe stężenie Si Crys. 10 i 11) potwierdzają natomiast 
bezpośrednią krystal i zac ję ferrytu wysokotemperaturowego oKó) z cieczy i'

Rys.B. Struktura stali w stanie lanym, 
zawierających a,bl 1 , 05% C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr
1 2% Si, cl i ,05% C; 7% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 2% Si, 
dl i ,05% C - 12% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 2% Si, el 
1,05% C ; 12% W, 2,5% V ; 4,5% Cr i 2% Si ; al zgŁad 
nie trawiony, OEW; b,el zgiady trawione w odczynniku 
3 Ctablica 22, OEW; c 1 zglad trawiony w odczynniku
2 C tabl tea 25, OEW; dl zgŁad trawiony w odczynniku

1 C tablica 2}; mikr-oskop świetlny C HŚD

Fig.Q. Structxire of as-cast steel containing a fbl C
1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 2%, c 1 C 1.05, 
W 7, V 2.5, Cr 4.5, and Si 2%, d 1 C 1.05, W 12 , V
2.5, Cr 4.5, and Si 2%, e 1 C 1.05, W 12, V 2.5, Cr
4.5, and Si 2%; al unetched polished section, SEI; 
b,el polished sections etched in reagent No. 3 
CTable 21, SEI ; cl polished section etched in

reagent No. 2 CTable 21, SEI; cL> polished section etched in reagent No. 1 
CTable 21, light microscope CLH1
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Rys.9. Struktura stali w stanie lanym, zawierających al 0,9% Ci 7% W, 2,5% 
V; 4,5% Cr i 2% Si, bl 0,9% C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 2% Si, cl 0,9% C; 
12% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 2% Si, dl 0,9% C; 12% W, 2,5% V ; 4,5% Cr i 2% Si ; 
a, dl zgiady nietrawione, OEW; b,cl zgłady trawione w odczynniku 3 C tablica

21, OEW

Fig. 9. Strxicture of as-cast steel containing al C 0.9 i W 7, V 2.5, Cr 4.5, 
and Si 2%, b 1 C 0.9, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 2%, c 1 C 0.9, W 12 , V
2.5, Cr 4.5, and Si 2%, d 1 C 0.9, W 12, V 2.5, Cr 4.5, and Si 2%; a,dl
unetched polished section, SEI; b,cl polished sections etched in reagent

No. 3 CTable 21, SEI *

Rys. lO. Strxiktura stali w stanie lanym, zawierających cl) 1,05% C; 9,5% W, 
2,5% V; 4,5% Cr i 3% Si * b,cl 1,05% C; 9, 5% Wt 2,5% V; 4,5% Cr i 4% Si ; 
a,cl zgiady trawione w odczynniku 3 C tablica 21, OEW; bl zgiad

nie trawiony ,OEW

Fig. 10. Structure of as-cast steel containing al C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr
4.5\ and Si 3%, b,c 1 C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 4% ; a,cl 
polished sections etched in reagent No. 3 CTable 21, SEI; bl unetched

polished section, SEI
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Rys. 11 . Struktura stali zawierającej 1*05% C; 9,5% W , 2,5% V ; 4,5% Cr i 5% 
Si, w stanie lanym: al zglad trawiony w odczynniku 3 C tablica 21, OEIW; bl
izgł.ad trawiony w odczynniku 4 C tablica 21* Mś; cl zgŁad nietrawiony, OEW; 

dl zgkad trawiony w odczynniku 3 Ctablica 21, Mś

Fig.lt. Structure of as-cast steel containing C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, 
and Si 5%; al polished section etched in reagent Ho. 3 CTable 21, SEI; bl 
polished section etched in reagent No. 4 CTable 21, LM; cl unetched polished 

section, SEI; dl polished section etched in reagent No. 3 CTable 21, LM

jego następną przemianę pseudoeuiektoidalną na tzw. eutektoid 6, opisany w
[ 122+132 Jpracach dotyczących między innymi stali szybkotnących

1123,125+123) . . . . . . . 1122, 124+126, 129+1321, a także występujący w innych stopach ,[ t 30]nazywany także agregatem D Cpor. rozdział 5.3). Zwiększenie stężenia Si
do 536 w stalach zawierających 1,0556 C i 9,556 W powoduje wydzielanie się 
węglików typu M^C w całej objętości stali w postaci dendrytycznej 
"szkieletów rybich” Crys.13 a i llb). Węgliki typu MC występują w całej 
objętości stali w układzie eutektycznym w postaci charakterystycznych 
"znaków chińskiego pisma" o wydłużonych i pogrubionych elementach (rys.lic 
i lid!). Postać ziarnista niektórych węglików typu MC oraz węglików typu 
H?C , zi dentyf i kowanych w stalach o stężeniu 4 i 556 Si metodą metalografii 
barwnej oraz metodami rentgenowskiej analizy fazowej osadu węglików 
wyizolowanych elektroli tyczni e, wskazuje że węgliki te wykrystalizowały 
bezpośredni o z Cieczy.

Udział masowy węglików w stali typu 9-0—2 w stanie lanym wynosi ok. 
1456 Crys. 12a) i ze zwiększeniem stężenia Si w stali zwiększa się, osiągając 
ok. 2556 w stali zawierającej 556 Si Crys.l2a). Zwiększenie stężenia W z 9,5 
do 1256 w stali zawierającej 1,05X C i 2 56 Si wpł ywa także na zwiększenie 
udziału masowego węglików z ok. 17,5 do 2156 Crys. 12a). Udział ten zmniejsza 
się natomiast do ok. 12,556 ze zmniejszeniem stężenia W z 9,5 do 7% w 
stalach zawiera jących 1,0556 C i odpowiednio 1 i 2 56 Si Crys.l2b). Podobnie 
ze zmniejszeniem stężenia C z 1,05 do 0,956 w badanych stalach zmniejszeniu
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Rys. 12. Wpływ al stężenia Si w stalach zawierających 1,05% C ; 9,5% W, 2,5% 
V ; 4,5% Cr i 0,3+5% Si w stanie lanym i wyżarzonym na udział masowy 
węglików w stali oraz parametr sieci węglików typu MJZ i MC; bl stężenia W
i C w stalach zawierających 0,9+1 ,05% C; 7+12% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 1+2% Si

na udział masowy węglików w stali

Fig. 12. Effect of al Silicon content in as-cast and annealed steels
containing C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 0.3+5% on mass fraction of
carbides and lattice parameters of MJZ and MC carbides; bl tungsten and
carbon contents in steels containing C 0.9+1.05, W 7+12, V 2.5, Cr 4.5, and 

Si 1+2% on mass fraction of carbides

ulega udział masowy węglików, osiągając od po w i ednio ok. 10 i 1256 w stalach
zawiera jących 0,956 C; 756 W i odpowiednio 1 i 2 56 Si Crys.l2b).

Badania przy użyciu analizatora energii promieniowania
rentgenowskiego, stanowiącego przystawkę typu EDAX do mikroskopu

f 492skaningowego, wskazują , że ze zwiększeniem stężenia Si w stali bardzo 
silnie zwiększa się stężenie tego pierwiastka w osnowie Crys.l3a), a silnie 
w węglikach typu M^C Crys.l3c). Stężenie V, Cr, a także W w osnowie i w 
węglikach typu M^C zmniejsza się Crys.l3a i 13c). ICrzem rozpuszcza się 
zatem w węgliku typu M^C. Na podstawie analizy stężeri atomowych 
poszczególnych pierwiastków uzyskanych po przeliczeniu ich ze stężei'» 
masowych Crys. 143, po wykorzystaniu danych zawartych w p r a c y ^ n a l e ż y  
sądzić, że węglik typu M C jest fazą r> typu A B C  o ogólnym wzorze<S i 4 2.

C Fe, Cr, V) ̂C W, Si , Fe) ̂ C. Z analizy struktury węglika przedstawionej w tej 
pracy wiadomo, że atomy B zajmują 32 spośród 48 możliwych pozycji / na 
wierzchołkach oktaedrów wchodzących w skład komórki elementarnej węglika 
typu M^C Crys. 15). Wyniki badart składu chemicznego węglików typu M^C i 
wymienionej analizy wskazują, że w stali zawierającej 0,356 Si, ok. 58X tych 
pozycji jest obsadzonych przez atomy W, pozostałe zaś - przez atomy Fm, a 
ok. 856 tych pozycji zajmują atomy Si- W miarę zwiększania stężenia Si w
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Rys. i 3. Wpływ stężenia Si w stalach zawierających i ,05% C; 9,5% W, 2,5*. V; 
4 5% Cr i 0,3+5% Si w sianie lanym i wyżarzonym na stężenie masowe 
Si W V Cr i Fe w: a> osnowie stali, bJ osadzie u*?gl ikOw u/y izolowanym

'elektrolitycznie, cl węglikach, typu MC, d> węglikach typu MC

Fig 13 Effect of silicon content in as-cast and annealed steels containing 
C 1 05 W 9 5, V 2 5, Cr 4.5, and Si 0.3+5% on mass concentration of Si. W, 
V, Cr,' and Fe in aO the matrix, b> electrolytic carbide residue, cJ MJZ

carbides, dl MC carbides

0 1 2 3 4 5  0  T 2 3 4 5 0 1 2 3 4 5

S T ĘŻE N IE  MASOW E S i W STALI , %

Osnowa

Rys. i 4. Wpływ stężenia Si w stalach zawierających 
i ,05% C; 9,3% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 0,3+5% Si w 
stanie lanym i wyżarzonym na stężenie a.t oma we 

Si,W,V,Cr i Fe w węglikach typu Mj:

Fig.14. Effect of silicon content in as-cast and 
annealed steels containing C 1.05, W 9.5, V 2.5, 
Cr 4.5, and Si 0.3+5% on atomic concentration of 

Si, W, V, Cr, and Fe in M C carbides

M A SO W E S i 
W S T A L I ,%
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siali do 5X, atony Si obsadzają 
ok. SOX pozycji / w konórce 
elementarnej węglika typu M̂ C., nie 
dopuszczając do obsadzenia tych 
pozycji przez część atomów Fe i W, 
tak że atomy tych pierwiastków 
zajmują po ok. 4.0X pozycji /. 
Wówczas 32 pozycje e na 
wierzchołkach tetraedrów oraz 16 
pozycji d w połowie odcinków między 
tetraedrami jest zajętych przez 
atomy Fe, Cr i V. W stali 
zawierającej ok. O, 3X Si pozycje te 
w ok.55X są obsadzone przez atomy 
Fe, 25>X tych pozycji obsadzają 
atomy Cr, a ok.20X - atomy V. Ze 
zwiększeniem stężenia Si w stali do 
5X atomy Fe, które nie mogą 
obsadzić zajętych przez Si pozycji 
/, zajmują ok.85X pozycji e oraz d, 
nie dopuszczając równocześnie do 
obsadzenia tych pozycji przez atomy 
Cr i V, które pozostają w roztworze 
ciekłym. Atomy Cr zajmują wówczas 
ok.l2X, a atomy V - ok.2X pozycji d 
oraz e w komórce elementarnej 

węglika typu. M^C. Biorąc pod uwagę za p r a c ą ^ ^ \  Ze V w węglikach typu M^C 
może odpowiadać atomom metalu typu B nie zaś metalom typu A, natomiast Cr 
może zachowywać się zarówno jak metal typu A, jak i B a takZe ze względu na 
bardzo zbliżoną średnicę atomową W, V i Si oraz z drugiej strony Fe i Cr, 
można przyjąć. Ze w badanych stalach chociaż część tych węglików mogłaby 
być fazą typu A ^ C  o ogólnym wzorze C Fe, Cr^C W, V, Si, Cr, Fe) aC. W takim 
przypadku wszystkie atomy W, Si, V, a także niektóre atomy Fe i nie mniej niż 
50X atomów Cr zajmowałyby pozycje / w sieci węglika typu M^C, a zwiększenie 
stężenia Si w stali powodowałoby obsadzenie przez ten pierwiastek tych 
pozycji przy równoczesnym nie dopuszczeniu do obsadzenia ich przez atomy W,
V i Cr, które pozostają w roztworze ciekłym i mogą tworzyć nowe węgliki. 
Niektóre pozycje / są przy tym obsadzane przez atomy Fe, w związku z czym 
struktura sieciowa takiego węglika ze zwiększeniem stężenia Si w stali 
zbliża się do fazy typu A^B^C. Rozpuszczanie się Si w węgliku typu M^C 
powoduje znaczne zmniejszenie parametru sieci tych węglików Crys. i2a>. Ze 
zwiększeniem stężenia Si w stali nieznacznie zwiększa się natomiast 
parametr sieci węglików typu MC Crys.l2a), które prawie wcale ni» 
rozpuszczają Si. Zmiana parametru sieci tej fazy może być wyjaśni

® Atomy C
Węglik typu A3 .B3 C W ęglik typu A 4B 2C 

O  atom y Fe O  atomy Fe,C r,V
0  atomy W, S i, V, Cr, Fe 0  atom y W ,S t,Fe

Rys. 15. Rozmieszczenie atomów C, Fe 
i pierwiastków stopowych oraz grup 
atomów C tetraedrów X i oktaedrów 
w sieci przestrzennej węglika typu

Fig. i5. Distribution of carbon,
iron and alloy atoms and of atom
groups C tetrahedra X and octahedra

in the lattice of M C carbide <5
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częściowym zastępowaniem w tych węglikach V, a najprawdopodobniej głównie
fi 3^3Cr przez W Crys.l3d)| o relatywnie większym promieniu atomowym

Na podstawie rentgenowskiej ilościowej analizy fazowej
( 4Q]stwierdzone* ' Ze udział masowy węglików typu M C w osadzie wyizolowanymd

elektrolitycznie gwałtownie zwiększa się ze zwiększeniem stężenia Si w 
stali» głównie w zakresie 1-3X. Sądzić należy, że następuje to głównie w 
wyniku rozpuszczania się Si w węglikach typu a zwiększenie udziału
węglików typu MC jest spowodowane głównie przez pozostanie znacznej ilości 
V w roztworze ciekłym podczas krystalizacji, związane z obecnością atomów 
Si w sieci węglika typu M^C. Pozostanie Cr w roztworze ciekłym sprzyja 
natomiast tworzeniu węglików typu krystalizujących bezpośrednio z
ciekłej fazy metalowej. Ze względu na duże zwiększenie udziału węglików 
osnowa stali lanej o dużym stężeniu Si jest znacznie zubożona w pierwiastki 
stopowe, głównie w V i W, a w mniejszym stopniu w Cr (rys. 13a).

Rentgenowska analiza fazowa wykazuje, że oprócz węglików typu M^C i MC 
w strukturze stali, w zależności od ich składu chemieznego, występują także 
węgliki M Ĉ , i M^C Crys-3, 6 i 7). Sądzić należy, że węglik typu M̂ C,
występujący w niewielkich ilościach w stalach zawiera jących O, 9^1, OSX C; 
9,536 W i 2-f-3X Si, tworzy się w wyniku przemiany eutek tycznej podczas 
krystalizacji. Drobne dyspersyjne węgliki obserwowane wewnątrz ziarn 
austenitu pierwotnego tworzyć się mogą podczas przemiany
pseudoeutektoidalnej ferrytu wysokotemperaturowego a(6). Analogicznie jak w 
innych stalach szybkotnących w skład tzw. eutektoidu 6 wchodzą węgliki typu 
M^C wydzielone w stanie stałym podczas przemiany pseudoeutektoidalnej Cpor. 
rozdział 5.3). Węgliki typu M_C3 ujawnione we wszystkich badanych stalach 
oraz węgliki nie występujące w stalach zawierających 12J4 W i Si
oraz w stalach o mniejszym stężeniu W i stężeniu Si większym od 336 
wydzielają się w stanie stałym jako wtórne w wyniku przemiany 
eutektoi dal nej austenitu, a także w wyniku zmniejszenia się maksymalnej 
rozpuszczalności węgla w tej fazie. Można sądzić, że niektórymi węglikami 
wtórnymi mogą byC także węgliki typu Ponieważ występowanie węglików
typu M C3 stwierdzono metodami rentgenowskiej analizy fazowej również w 
stalach zahartowanych i ze względu na ich ziarnistą postać należy sądzić, 
Ze krystalizują bezpośrednio z cieczy. Wydaje się, że potwierdzeniem tego 
jest również zwiększające się stężenie Cr przy zmniejszającym się stężeniu 
Si oraz przy niemal stałym stężeniu W, V i Fe w osadzie węglików 
wyizolowanym el ektrol itycznie z próbek stali w stanie zahartowanym, ze 
zwiększa jącym się stężeniem Si w si ali z 3 do 53i Cr ys. 13b), Tworzenie się 
węglików równowagowych typu wymaga znacznie większych stężert Cr i W
przy mniejszym stężeniu C niż powstawanie węglików typu które
występują przy mniejszych stężeniach Cr, bardzo małym Stężeniu W, lecz 
nieco większym stężeniu C. Ponieważ w badanych stalach zawi er a jących 1236 W 
i 256 Si oraz 9,536 W i powyżej 336 Si w bardzo dużych ilościach tworzą się 
węgliki eutekt yczne typu M^C bardzo bogate w W i rozpuszczające znaczne
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ilości Cr, a osnowa tych stali ulega zubożeniu w te pierwiastki, 
uniemożliwiając tworzenie się węglików wtórnych typu M^C^, zatem Cr 
pozostający w osnowie w mniejszym stężeniu umożliwia wydzielanie się 
węglików wtórnych typu M^C^ uboższych w Cr. W przypadku gdy stężenie W i Si 
w stali jest mniejsze, udział pierwotnych węglików typu M^C w stali jest 
również nieznaczny, w związku z czym możliwe staje się powstawanie bogatych 
w Cr węglików wtórnych typu M^C^. W stali zawierającej 536 Si stwierdzono 
jedynie śladowe ilości węglików typu M?Cg i to głównie pierwotnych. Węgliki 
wtórne typu M?C3 nie mogą utworzyć się, gdyż niemal cały węgiel zawarty w 
stali zostaje związany w węglikach pierwotnych typu M^C i MC. Udział masowy 
węglików pierwotnych w tej stali jest największy ze wszystkich badanych 
Crys.leO. Wobec tego, jeżeli nawet w osnowie stali rozpuszczone są pewne 
ilości Cr, to niemal żadne węgliki wtórne nie mogą powstać w czasie 
chłodzenia w stanie stałym.



4 WPŁYW KRZEMU NA PODATNOŚĆ NA ODKSZTAŁCENIE PLASTYCZNE NA GORĄCO 
STALI W STANIE LANYM

4,1 PODATNOŚĆ STALI NA ODKSZTAŁCENIE PLASTYCZNE NA GORĄCO

[47.533Na podstawie badań na plastometrze skrętnym stwierdzono , że
podatność na odkształcenie plastyczne na gorąco badanych stali oraz 
odkszlałcalność graniczna istotnie zależą od temperatury badania i składu 
chemicznego stali Crys.36 i 17). Odkształcenie wszystkich badanych stali 
rozpoczyna się przy gwałtownym zwiększeniu naprężenia Crys.16) spowodowanym 
przewagą umocnienia zgniotowego nad dynamicznymi aktywowanymi cieplnie 
procesami usuwania jego skutków. Odkształcenie plastyczne próbek rozpoczyna 
się po zrównaniu się przyłożonego naprężenia z temperaturową granicą 
plastyczności, odpowiadającą odchyleniu krzywej plastometrycznej a—s od jej 
stycznej wystawionej w początku układu współrzędnych. Wartość naprężenia, 
przy którym zostaje zapoczątkowane odkształcenie plastyczne, zwiększa się 
ze zmni ejszeniem temper a tury badania Crys.16 i 37). Maksymalnej wartości 
naprężenia płynięcia, występującej przy odkształceniu względnym £, 
zmniejszającym się nieco ze zwiększeniem temperatury badania, odpowiada
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Rys.iö. Przykłady krzywych plas Lornet rycznych stali zawierających
0,9+1,05% C; 7+12% W, 2,5% Vi 4,5% Cr i 0,3+5% Si

Fig. 1 6 . Some examples of plastom&tric charakteristics of steels containing 
C 0.9+1.05, W 7+12, V 2.5, Cr 4 5, and Si 0.3+5%
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Rys. 17. Zależność momentu skr ęcającego odpowiadającego zniszczeniu i 
rtiaMsymctlnej liczby obrotów od stężenia Si, W i C w stalach zawierających 

0,9+1 , 05% C ; 7+12% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 0,3+5% Si
Fig. 17. Relations of rupture torąue and maximum number of turns i>£, 
Silicon, tungsten and carbon contents in steels containing C 0.9+1.05, 

W 7 +12, V 2.5, Cr 4.5, and Si 0.3+5%

stan równowagi między przyrostem gęstości defektów sieciowych wywołanych 
umocnieniem zgniotowym a ich anihilacją podczas zdrowienia dynamicznego, 
przebiegającego bardziej intensywnie w wyższej temper a tui" ze odkształcenia 
plastycznego. Podwyższenie temperatury odkształcenia plastycznego powoduje 
zmniejszenie maksymalnej wartości naprężenia płynięcia Crys.16), gdyż stan 
równowagi między umocnieniem zgniotowym a zdrowieniem dynamicznym występuje 
przy mniejszej gęstości defektów sieciowych. Wpływa na to zwiększenie w 
tych warunkach liczby zdarzeń aktywowanych cieplnie na jednostkę 
odkształcenia. Po zwiększeniu odkształcenia względnego £ do wartości 
większej od krytycznej, zmniejszającej się z podwyższeniem temperatury 
odkształcenia plastycznego, a także zależnej od składu chemicznego stali, w 
badanych stalach zachodzi rekrystalizacja dynamiczna, decydująca o łagodnym 
spadku naprężenia płynięcia w miarę zwiększania odkształcenia względnego £ 
powyżej wartości odpowiadającej maksymalnemu naprężeniu płynięcia lub o 
wystąpieniu wyraźnego stadium płynięcia ustalonego na krzywej 
piastometrycznej o~£. Charakter krzywych plastometrycznych Crys.16) oraz 
wyniki badań metalograficznych na próbkach szybko oziębionych bezpośrednio 
z temperatury zakończenia odkształcenia plastycznego na gorąco Crys.l8a, 
18c i 18d) wskazują, że w przypadku wszystkich badanych stali, podczas 
odkształcenia plastycznego w temperaturze liOO°C przebiega rekrystalizacja 
dynamiczna, decydująca o zwiększeniu odkształcalności granicznej oraz o 
obniżeniu maksymalnego naprężenia płynięcia i naprężenia odpowiadającego 
zniszczeniu próbek Crys.36 i 17), w porównaniu do wyników właściwych dla 
odkształcenia plastycznego w niższej temperaturze. Z tych względów w tej 
temperaturze najkorzystniej jest wykonywać obróbkę plastyczną na gorąco 
badanych stali szybkotnących. Zmniejszenie temperatury odtetalceni*



Rys.J&. Stjuktura stre/y powierzchniowej próbek odkształconych plastycznie 
na gorąco ze stali zawierających: al 1 ,0552 C 9*55% W, 2,5% V; 4,5% Cr i
£% Si C c>db.sz tał cenie plastyczne w tempera tiarze 1 i 0 0 ° 0 ; bl i ,05% C; 9,5% W, 
Z,SSt'Vi 4.5% Cr i 2% Si C1000°Ć>; cJ> t ,05% C; 9,5% W. 2,8% V; 4,5% Cr i 
4% Si <1 100*0; dJ I ,05% C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 5% Si f  1100*0;'. 

zgłady trawione w odczynniku 5 Ctablica 21, HŚ

F if. / B. Structure in sur face zones of ł\ot aeformed spec i mens of steels 
rontaimng a> C t . 05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 2% Chot worked at 
1100*0} b> C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 2% C 1000*0; cJ C 1.05, 
W  9.5. V 2.8, Cr 4.5, and Si 4% ( 1100*0; <L> C 1.08, W 9JB, V 2.5, Cr 4.8, 
and Si 5% <. JiOO°Cl; poi ished sections etched in reagent No. 5 CTaole 21, LM

plastycznego do 1 050--1 000°C powoduje ograniczenie rekrystalizac ji 
dynamicznej Crys.l8b) i wzrost udziału zdrowienia dynamicznego w usuwaniu 
skutków umocnienia zgniotowego. Decyduje to o zwiększeniu maksymalnego 
naprężenia płynięcia i zmiejszeniu odkształcalności granicznej Crys.16 i 
17).

Zwi ększenie do IX stężenia Si w stalach zawierających 1 y 05X C i 8, 5X W 
nie wpływa na zmianę podatności stali na odkształcenie plastyczne na gorąco 
i nie decyduje o zmianie wpływu dynamicznych mechanizmów aktywowanych 
cieplnie na usuwanie skutków umocnienia zgniotowego. Dowodzi tego 
analogiczny jak w stali typu 9-0-2 przebieg krzywych plastomelrycznych 
< rys, 16) oraz zbi i źoi»e do tej stali struktury w strefie przypowierzchniowej 
próbek. szybko oziębionych bezpośrednio z temperatury zakończenia 
odkształceni a plastycznego na gorąco. Zmniejszenie stężenia W 2 9,5 do 7X w 
badanych stalach zawierających IX Si powoduje zmniejszenie maksymalnego 
momentu skrętającego, a zatem także maksymalnego naprężenia płynięcia oraz 
zmniejszenie odkształcalności granicznej w stalach zawierających 1, OSX C i 
zwiększenie jej - w stalach o stężeniu O, 9X C Crys.16 i 17). 
OdkształcałnośC graniczna stali o mniejszym stężeniu C i odpowiadającym 
wzajemnie stężeniu pozostałych pierwiastków stopowych jest większa, 
zwłaszcza w przypadku stężenia W zmniejszonego do 7X Crys.17). Stale 
zawierające 7-r9,5X W i IX Si o stężeniu C zmniejszonym do 0,9X cechują się

także mniejszymi wartościami maksymalnego naprężenia płynięcia .niż %tal • 
zawierające 1,05X C, zwłaszcza podczas odkształcenia w najwyższej 
temperaturze badania liOO°C Crys.16). W stalach tych, ze względu iu 
mniejszy udział węglików pierwótnych, mniejsza jest energia wymagana d«» 
odkształcenia plastycznego na gorąco, a dynamiczne mechanizmy aktywowane, 
cieplnie usuwające skutki umocnienia zgniotowego, zwłaszcza rekrystalizacja 
dynamiczna, przebiegają łatwiej w związku z mniejszą ilością granic 
międzyfazowych węglików i austenitycznej osnowy.

Zwiększenie stężenia Si z 1 do 2X w stalach zawierających V, 05X C » 
9,5X W wpływa na zwiększenie maksymalnego naprężenia płynięcia i decyduje o 
ograniczeniu rekrystalizacji dynamicznej podczas odkształcenia plastycznego 
stali na gorąco Crys.16). W wyniku tego zmniejszeniu ulega odkształcałnośC 
graniczna Crys.17). Krzem, który pozostaje w tych stalach w roztworze 
stałym, zmniejsza ruchliwość dyslokacji podczas umocnienia zgniotowego i 
granic ziarn austenitu utworzonych w wyniku rekrystalizacji dynamicznej. 
Rekrystalizacja dynamiczna jest również opóźniana przez węgliki wtórne typu 
M?Cs i występujące w znacznej ilości i nie rozpuszczające się w
austenicie podczas grzania do temperatury odkształcenia plastycznego . na 
gorąco nie wyższej od 10*50°C. Naprężenia płynięcia maksymalne oraz 
odpowiadające zniszczeniu próbek ulegają również zwiększeniu ze 
zwiększeniem stężenia W w stali z 7 do 12X Crys.16). Wraz ze zwiększeniem 
stężenia tego pierwiastka zmniejsza się odkształcał nc*̂ Ć graniczna stali 
Crys.17) oraz ograniczeniu ulega udział rekrystalizacji dynamicznej w 
usuwaniu skutków umocnienia zgniotowego bezpośrednio podczas odkształcenia 
plastycznego stali na gorąco. Zmniejszenie naprężenia płynięcia 
maksymalnego i odpowiadającego zniszczeniu próbek jest wywoływane przez 
zmniejszenie stężenia C w badanych stalach. Równocześnie następuje 
zwiększenie odkształcalności granicznej Crys.1-7). Spowodowane jest to 
głównie ograniczeniem ilości węglików wtórnych a także pierwotnych w 
strukturze stali, sprzyjającym rekrystalizacji dynamicznej podczas 
odkształcenia plastycznego na gorąco, pomimo relatywnie większego stężenia 
pierwiastków węglikotwórczych w osnowie.

Zmiany stężenia Si w zakresie 2-r4X w stalach zawiera jących 1,03X Ć i. 
9, SX W wpływają na zmniejszenie maksymalnego naprężenia płynięcia Crys.16) 
i zwiększenie udziału rekrystalizacji dynamicznej podczas odkształceni ź* 
plastycznego stali na gorąco oraz zwiększenie odkształcalności granicznej 
Crys.17). Związane to jest Ze zubożeniem w pierwiastki stopowe'i C osnowy 
stali lanej na skutek zwiększenia udziału węglików pierwotnych oraz .ze 
spowodowanym przez to ograniczeniem udziału w stali drobnych węglików 
wtórnych utrudniających rekrystalizację dynamiczną. W stalach zawierających 
powyżej 3X Si obniżenie temperatury odkształcenia plastycznego na gorąco 
nawet do 1000°C nie ogranicza rekrystalizac Ji .. dynamicznej .Crys.16)., Na 
bardzo dużą odkształcałność graniczną stali o dużym . stężeniu Si w tych 
warunkach Crys.17) wpływa dwufazowy skład y ♦ o<6) osnowy w założonym
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Rys. 19 Struktura w stanie odkształconym, plastycznie na gorąco i wyżarzonym 
sf ero idy żując o stali zawierających: al 1,05% C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i
0,3% Si ; bl 1,05% C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 3% Si ; cl 1 ,05% C; 9,5% W,
2,5% V ; 4,5% Cr i 4% Si; dl 1,05% C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 5% Si;

zgiady nie trawi one; COEWl

Fig.19. Structure of hot deformed and spheroidized steels containing 
al C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 0.3% ; bl C 1.05, W 9.5, V 2.5, 
Cr 4.5, and Si 3% ; cl C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 4% ; dl C 1.05,

W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 5% ; unetched polisrted sectionś, SE1

zakresie temperatury badani a Crys. 19c). Zwiększenie stężenia Si do 5JC 
powoduje, że w założonym zakresie temperatury prób odkształcenia 
plastycznego na gorąco osnowa stali wykazuje strukturę jednofazową ferrytu 
wysokotemperaturowego oiCó) Crys.lSd). Ze względu na duży udział 
rekrystalizacji dynamicznej podczas odkształcenia plastycznego tej stali na 
gorąco cechuje się ona większą odksziałcalnością graniczną Crys.16 i 17). 
Decyduje o tym bardzo niskostopowa osnowa oraz zupełny brak wydzieleń 
węglików wtórnych. Naprężenia płynięcia maksymalne oraz odpowiadające

Rys. 20 Struktura ctenkich folii stali w stanie odkształconym 
pl as tyczni f? na gorąco i wyżarzonym sferoidyzująco, zawierających: 
al 1,05% C; 9,5% W, 2,5% V ; 4,5% Cr i 0,3% Si ; b,cl 1,05% C;
9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 1% Si; dl 1,05% C; 9,5% W, 2,5% V;
4,5% Cr j 2% Si ; el 1,05% C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 3% Si ;
fl 1,05% C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 4% Si ; g,hl 1,05% C; 9,5% W,
2,5% V; 4,5% Cr i 5% Si; i,jl dyfraktogramy odpowiednio z rys, f ,g; 

k,'ll rozwiązania dyf rak t ogromów odpowiednio z rys. f,g

Fig. 20. Structure of thin foils of hot deformed and spheroidized 
steels containing al C 1.05, V  9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 0.3% ;
b, cl ' 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 1% ; dl C 1.05, W 9.5,
V 2.5, Cr 4.5, and Si 2% ; el C 1.05, W 9.5, V 2. 5, Cr 4.5, and
Si 3% ; fl C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 4% g,hl C 1.05,
V 9.5, V 2.5, Cr 4.5. and Si 5% ; i,jl diffraction patterns from
Figs.f,g, respectiuely; k,11 solutions of diffraction patterns from

Figs. f t-g, -respect iuely

10.51) MfiC 312

«Г\- , „  Jf3

ST!\ \т р ? ,Г !
\ * r  ! ! i U - ^ V  ^



- 4a -

zniszczeniu próbek ulegają jednak zwiększeniu ze wżględu na konieczność
rozdrobnienia bardzo dużej ilości węglików pierwotnych. Na zwiększenie
maksymalnego naprężenia płynięcia wpływa także ferrytyczna osnowa stali
oK" <5) •

4,2. STRUKTURA STALI W STANIE OBROBIONYM PLASTYCZNIE I WYDARZONYM 
SFEROIDYZUJĄCO

Badania metalograficzne na mikroskopie Świetlnym i w mikroskopie 
skaningowym oraz badania struktury cienkich folii w mikroskopie
elektronowym wskazują, że osnowę badanych stali szybkotnących w stanie 
przekutym na gorąco i następnie wyżarzonych sferoidyzująco stanowi ferryt 
stopowy z węglikami typu M^C, MC i M^C^ , a w niektórych gatunkach stali 
także typu M^C i Crys.19 i 20). Ziarna ferrytu stopowego cechują się
małą gęstością dyslokacji Crys.20). Pierwotne- węgliki typu M^C i MC 
rozdrobnione w wyniku obróbki plastycznej na gorąco i skoagulowane podczas 
wyżarzania wykazują miejscami segregację pasmową. Crys.19). Udział węglików 
pierwotnych w stali znacznie zwiększa się ze zwiększeniem stężenia Si, W i 
C w stali. Drobnoziarniste węgliki wtórne, dyfrakcyjnie zidentyfikowane w 
strukturze cienkich folii jako M^C^, a także jako M^C i MC, rozmieszczone 
są równomiernie w osnowie stali i blokują granice szerokokątowe ferrytu 
stopowego migrujące podczas wyżarzani a sf eroidyzującego. Z tego względu
obserwuje się je głównie na granicach ziarn tej fazy. Udział tych węglików 
zwiększa się ze zwiększeniem stężenia Si w stali z O, 3 do 3X , a także W - 
z 7 do 12X , a znacznie maleje z dalszym zwiększeniem stężenia Si z 3 do 
5X , oraz ze zmniejszeniem stężenia C w stali.

5. WPŁYW KRZEMU NA PRZEMIANY FAZOWE PODCZAS OBRÓBKI CIEPLNEJ I NA 
WkASNOSCI STALI OBROBIONYCH CIEPLNIE

5.1 STRUKTURA STA LI PODCZAS AUSTENITYZOW ANIA

C47 50 5i
Wykonane badania metalograficzne i strukturalne wskazują . 

53,54) wszystkie badane stale po hartowaniu w badanym zakresie
temperatury wykazują strukturę martenzytu z austenitem szczątkowym oraz 
węglikami pierwotnymi! i wtórnymi, nierozpuszczonymi w roztworze stałym 
podczas austenityzowania. W wyniku zastosowanego trawienia w strukturze 
badanych stali w stanie zahartowanym ujawniono ziarna austenitu pierwotnego 
o wielkości uzależnionej od składu chemicznego stali oraz warunków 
austenityzowania, decydujących o iloSci węglików rozpuszczonych w roztworze 
stałym podczas hartowania Crys. 21«f-25). Zwiększenie temperatury i wydłużenie 
czasu austenityzowania powoduje wzrost węglików oraz nadtapianie stali
Crys.26r30).
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Pys. 21. Wptyw stężenia Si oraz temperatury austenityzowania na u&ka&nik 
wielkości ziarria austenitu pierwotnego wg Snydei— Graf/a w zahartowanych 

stalach zawierających 1,05% C; 9,5% W; 2,5% V; 4,5% Cr i 0,3+5% Si

fig. 21. Effects of Silicon content and austeni tizing t e m p e r a t u r on 
Snydei— Graff primary austeni te grain size in quenched steels cent ąini.ng 

C t. 05, W 9. 5, V 2:~5> Cr A. 3, and Si O. 3+5%



Podczas austenityzowania stali konwencjonalnej typu 9-0-2 w 
temperaturze 1120°C jedynie niewielka ilość węglików ulega rozpuszczeniu w 
roztworze stałym, w związku ż czynu ziarna austenitu pierwotnego są tak 
drobne, że nie uwidaczniają się w wyniku trawienia Crys.31)* Zwiększenie 
temperatury austenityzowani a oraz wydłużenie czasu austenityzowania wpływa 
na rozpuszczanie większej ilości węglików w osnowie. Z tego względu 
zwiększenie temperatury 
austenityżowaria do
1150°C wpływa na
zw. ększenie wielkości 
ziarna austenitu pier­
wotnego C rys. 21). Wy­
dłużenie czasu austeni­
tyzowania ż 50 do 800 s 
powoduje również zwięk­
szenie wielkości ziarna 
austenitu pierwotnego.
Wskaźnik wielkości zia­
rna wg Snydei— Graffa
wynosi odpowiednio 29 i 
18. Podwyższenie tempe­
ratury austenityzowania 
do 1210°C wpływa na ła­
godne zwiększenie wiel­
kości ziarna austenitu 
pierwotnego do odpowia­
dającego wskaźnikowi 21 
wg Snyder—Graffa przy 
czasie austenityzowania 
50 s oraz do odpowiada­
jącego wskaźnikowi 14 
przy czasie austenity— 
zowania 800 s. Zwiększenie temperatury austenityzowania do ok.l270°C 
powoduje gwałtowne zwiększenie wielkości ziarna austenitu pierwotnego do 
odpowiadającej wskaźnikowi 2-?-4 wg Snyder -Gr af i a, przy czym zwiększenie 
czasu austenityzowania nie wywiera istotnego wpływu. Oddziaływanie 
zwiększonej temperatury na wielkość ziarna austenitu pierwotnego jest 
znacznie silniejsze niż nawet 16-krótne wydłużenie czasu austenityzowania, 
przy czym znaczenie czasu austenityzowania jest większe w niższej 
temperaturze austenityzowania, a nieistotne w t emperat ur ze wysokiej. 
Austeni t yr* owa nie w temperaturze 1210°C przy czasie austenityzowania 800 s i 
w temperaturze 1240°C powoduje wzrost i koagulację węglików na granicach 
ziarn austenitu pierwotnego. W temperaturze wyższej od 1240°C następuje 
nadtapianie stali, w wyniku czego na granicach ziarn austenitu powstają

W SKAŹNIK WIELKOŚCI ZIARNA WG SNYDER-GRAFFĄa ^ '

Rys. 22. Wpływ stężenia. W oraz temperatury 
austenityzowania na wskaźnik wielkości ziarna 
austenitu pierwotnego wg Snydei— Graffa w 
zahartowanych stalach zawi erających i,05% C ; 

7-1-9,5% W; 2 t5ZV; 4,5% Cr i i% Si

Fig. 22. Effects of tungsten content and 
axis t eni tizi ng t empera t ure on Snydei— Graf f 
primary austenite grain size in quenched steels 
containing C i.05, W 7+9.5* V 2.5, Cr 4.5, and 

Si /%
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obszary eutektyczne z 
ponownie wykrystalizo­
wanymi węglikami o 
charakterystycznej po­
staci dendrytycznej 
C rys. 31 d-f-310.

Ze zwiększeniem 
stężenia Si odpowied­
nio do 1 i 23* następu­
je nieznaczne zwięk­
szenie wielkości ziar­
na austenitu pierwot­
nego, w przypadku aus­
tenityzowania stali w 
tych samych warunkach 
Crys. 21). W stalach 
zawi era jących 136 Si 
zmniejszenie stężenia 
W z 9,5 do 7X powoduje 
nieznaczne zwiększenie 
wielkości ziarn auste­
nitu pierwotnego w 
temperaturze mniejszej 
od 1240°C i to zarówno , 
w śtali zawierającej 
1,05 , jak i 0,93CC
Crys. 22 i 23), na co

wpływa niewątpliwie zmiana udziału węglików pierwotnych i wtórnych w tych 
stalach. Zmniejszenie stężenia C z 1,05 do 0,936 w stalach zawierających 9,5 
i 736 W powoduje natomiast zmniejszenie wielkości ziarna austenitu 
pierwotnego po aus teni tyzowani u w temperaturze nie przekraczającej 1240Ł'c
Crys.22 i 23). Zmniejszenie stężenia W z 0,5 do 736 w stalach zawierających
1, 0536 C i  136 Si powoduje zmniejszenie temperatury początku wzrostu węglików
i tworzenia nadtopieó eutektycznych Crys.27,28 i 32 ). Zmniejszenie
stężenia C z 1,05 do 0,936 w tych stalach wpł ywa natomiast na zwiększenie 
temperatury zarówno początku wzrostu węglików, jak i tworzenia nadtopieni 
eutektycznych Crys.27 i 28).

W stalach zawiera jących 1,0536 C i 2X Si obniżenie stężenia W z 9,5 do
736 wpływa na nieznaczne zwiększenie wielkości ziarn austenitu pierwotnego
Crys. 24), co spowodowane jest najpewniej mniejszą ilością węglików, w tym 
także wtórnych, występujących w stali o mniejszym stężeniu W. Ze 
zwiększeniem stężenia W w tych stalach do 12X następuje natomiast znaczne 
zwiększenie wielkości ziarna austenitu pierwotnego Crys.24), na co wpływa 
znaczna ilość węglików pierwotnych i spowodowane przez to zmniejszenie

■*35 30 25 20 15 10 5 0 ^
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Rys. 23. Wpływ stężeni a W oraz Lemperatury 
austenityzowania na wskaźnik wielkości ziarna 
aus t en i tu pi erwo t nego wg Snydei— Gra. f fa w 
zahajt owanych stalach zawierających 0*9*% C;

7+9,5% W; 2.5% V; 4,5% Cr i /% Sl
Fig. 23. Effects of tungsten content and 
austenitizing temperature on Snydei— Graff 
primary austenite grain size in quenched steels 
containing C 0.9t W 7+9.5, V 2.5, Cr 4.5, and 

Si /%
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Ilości drobnych węgli­
ków wtórnyeh w siali.
Zwiększenie stężenia W 
z 7 do 12X w stalach 
zawierających 3, 053C C 
i 25* Si nie wpływa 
istotnie na zmianę tem­
pera! ury wzrostu i. koa­
gulacji węglików oraz 
temper a tury powstawani a 
nad topień o strukturze 
eutektyczne j na grani­
cach ziarn austenitu 
pi erwotnego Crys.29 i 
33). Ze zwi ększemem 
s i ężeni a W obni ża się 
natomiast nieznacznie 
temperatura nadtapiania 
tych stali podczas 
obróbki ci eplnej , a 
efekty te występują 
przy austeni tyzowani u w 
t emperaturze 3 300°C w 
czasie dłuższym od 3 00 

s Crys. 29 i 33).
Zmniejszenie stężenia C

z 3,05 do 0,9X w stalach zawiera jących 7-rl 2X W i 2X Si powoduje zwiększenie 
wielkości ziarna austenitu pierwotnego po obróbce cieplnej w tych samych 
warunkach Crys. 25). Najdrobniejsze ziarno austenitu pierwotnego wykazuje 
jednak stal zawierająca 9, 53ś W Crys. 25), podobni e jak stale o większym 
stężeniu 1 , 055* C (rys. 15). Ze względu na mniejszą iloSć węgli ków, w t ym 
głównie węglików wtórnych, stale o mniejszym stężeniu C wykazują większą 
tendencję do wzrostu i koagulacji węglików oraz nadtopieri podczas 
austeni i y?o»ania Crys. 29, 30 i 34). Począt ek wzrostu węglików w stali 
zawierającej 0,9% C; 7X W i 2?S Si następuje po austeni tyzowani u w 
temperaturze 1150°C przez 800 s, a w temperaturze 1180°C — już przez 50 s 
Crys. 30). Temperatura początku tworzenia obszarów eutekt. ycznych w wyniku 
nadtopień podwyższa się ze zwiększeniem stężenia W w stali Crys.34).

kys.25. Wykresy czas — tempera tura - nad l cip i ani e stali
zawierających i ,05% C; 9,5% W, 2,5% V; 4,5% Cr i 0,3+5% Si

Fig. 26. Time - temperature ~ incipient n»el ting diagrams for steels 
containing C /.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4. 5, and Si 0.3+5%

47 -

Natomiast temperatura 
nadtapiania stali ulega 
przy tym obni żeni u. 
Zmniejszenie stężenia C 
wpływa na obniżenie 
temperatury wzrost u
węglików głównie w 
stalach zawi era jących
7X W Crys. 29 i 30) . W 
stalach o większym 
stężeni u W z mi any
stężenia C nie wpływają 
znacząco na wzrost 
węglików. Natomiast
zmiana stężenia C w. 
stalach zawierających 
7X W nie wpływa
istotnie na temperaturę 
początku tworzenia się 
obszar ów eut ek t yc znyc h 
w wyniku nadtapiania 
Crys. 29 i 30). W sta­
lach zawierających 9,5 
i 3 25t W temperatur a po­
czątku powstawania nad-

Rys. 25. Wphyw stężenia W oraz temperatury 
austeni tyzowania na wskaźnik wielkości ziarna 
austenitu pierwotnego wg Snyaer-Graffa w 
zahartowanych stalach zawierających 0,9% C;

7+12% W; 2,5% V; 4,5% Cr i 2% Si

Fig. 25. Effects of tungsten content and 
austenitizing temperature on Snydei— Graff 
pri mary austenite grain size in ąuenched steels 
containing C 0.9, W 7+12, V 2.5, Cr 4.5, and 

Si 2%
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topień eutektycżnych ulega obniżeniu ze zwiększeniem stężenia С z 0,0 do 
1, 05* С rys. <29 i 30).

Dalsze zwiększenie stężenia Śi powyżej 2X wpływa na znaczny wzrost 
wielkości ziarna austenitu pierwotnego w stalach austerii tyzowanych w tych 
samych warunkach Cr-ys.^l), o czym decyduje zmniejszenie ilości węglików 
wtórnych w tyćh stalach. Równocześnie w stalach tych zwiększenie stężenia 
Si Z 3 do 5X powoduje obniżenie temperatury wzrostu i koagulacji węglików 
oraz ternę>erat.ury tworzenia się obszarów eutektycżnych na granicach ziarn 
austenitu pierwotnego, świadczące o nadtapianiu stali t rys.26, 32 i 35), 
szczególnie intensywne przy czasie austenityzowania dłuższym od 200s. 
Ponadto w stalach tych po austenityzowaniu w temperaturze 1180 do 1210°C w 
zależności od składu chemicznego stali i czasu austenityzowania powstają 
pojedyncze ziarna ferrytu wysokotemperaturowego otCó) Crys.3Sa). Z tych 
względów prawidłowa temperatura austenityzowania stali o większym stężeniu 
Si jest o ok. 30-r50°C niższa niż w przypadku stali zawierającej 0,3X tego 
pierwiastka.

Rys. 27. Wykresy czas - 
temperatura - na.dta.pi ani e 
stali zawierających i ,05% 
C; 7+9.5% W. 2.5% V; 4,5%

Cr i t% Si

Fig. 27. Tints - temperature 
- incipient melting
diagrams far. steels
containing С 1.05. W 7+9.5, 
V 2.5, Cr 4. 5, and Si 1%

Rys. 26. Wykresy czas - 
temperatura - nadtapianie 
stali zawierających 0,9% С; 
7+9,5% W, 2,5% Vi 4,5% Cr i
IX Si

Fig. 28. T i me - t empera t ure 
- incipient melting
diagrams for steels
containing С 0.9* W 7+9.5, 
V 2. 5, Cr 4. 5. and Si 1%
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Rys 29 Wykresy czas - temperatura - nadtapianie stali zawierajqpych
t .05% C; 7*12% W , 2,5% V; 4,5% Cr i 2%. Si.

Fig 29 Time - temperature - incipient melting diagrams for steels
containing C 1.05, W 7*12, V 2.5, Cr 4.5, and Si 2%
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Rys 30. Wykresy czas - temperatura - nadtapianie stali zawierajqpych 
0,9% С; 7+9,5% V, 2,5% V; 4,5% Cr i 2% St.

Fi* 30 Time - temperature - incipient melting diagrams for steels
containing c 0.9, W 7+9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 3%



stali 2awierających 1,05% C • 2,5% V\ 4,5% orcus
austenityzowanych w al 1300 C przez 100s; bl 1270 C przez 
zgłady trawione w odczynniku 5 C tablica 21; MS

Rys. 31 Struktura stali zawiera­
jącej 1,05% C; 9,5% V; £,5% V; 
4,5% Cz' i 0,3% Si arjisteni tyzowa— 
nej w a) 1120°C przez 50 s; bl 
1180*0 przez 200s c> 1240*C 
przez 50s; eD 12T70°C przez 200s; 
eJ> 1300°C przez 5Os; f3 1300°C 
przez SOOs; zgłady trawione w 
odczynniku 5 Ctabli ca 21, Mś

Struktura stali zawierających 0,9%  C ; 2,5% V; 4,5/* tr; 
'% W; c.dl 12% W austeni tyzowanych w al 1270 C przez BOOs 
200s C 'J i S7lfc przez SOOs ; cD 1300°C przez 400s; zgtady 

odczynniku 5 Ctablica 2>; MŚ

ftys.32 Struktura stall zawierających 1,057. C; 9,55? W; 2,57. V; 4,57. Cr oraz 
1% Sł 2% Si c, cO 355 Si aus teni tyzowanych w a ■ 1270*0 przez 800s; b~j 

1270 C przez SOOs cl 1240*C przez 400s; ĆD 1270°C przez 400s; zglady 
trawione w odczynniku 5 C tablica 2J; MU

■f steels containing C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and 
C . di S ̂ 3tS aus teni t ized for aS> SOOs a.t 1270*0; bi SOOs 
1 f 1240 C; d> 400s at i270°C; polished sections etched 

in reagent Mo. 5 (Table 23, LM
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Rys. 35 Struktura stali zawierających i ,057. C; 9,67. W, 2,5% V ; 4,57. Cr oraz 
a+c3 47. Si dy 57, Si austeni tyzowanych w o_> 1180*C przez 800s ; fc.> 1270*C 
przez 60s c3 1270*0 przez 800s ; dD 1240°C przez SOOs; zgłady ' trawione w

odczynniku 5 Ctablica 23; Hi

Fig.35. Structures of steels containing C t.OS, W 9.6, V 2.5, Cr 4.5, and 
a+c3 Si 47.; cD Si 55? austeni t ized for cO SOOs at 1270*C; b3 200s at 1300*0; 
c3 SOOs at 1270 C; d3 400s at 1300*0; polished sections etched in reagent

No. 5 <Table 23. LM

52  PRZEMIANY AUSTENITU PRZECHODZONEGO PRZY CHŁODZENIU CIĄGŁYM

Wykonane badania wskazują 1 ’ , że przemiany austenitu
przechłodzoriego we wszystkich badanych stalach rozpoczyna ją się
przedeutektoidalnym wydzielaniem' węglików C rys. 36+40}. Procesy te

W SKAŹN IK  \

łZys.śó. Wptyw stężenia Si oraz wskaźnika szybkości chłodzenia X na 
przentiany fazowe austenitu przechłodzonego przy chłodzeniu ciągłym stali 

zawierających 1 ,057. C; 9,57. W. 2,5% V; 4,57. Cr i 0,3+3% Si

fig.30. Effects of silicon content arid cooloing rdte index X on phase 
t ransformat ions of undercooled austenit». during cont inuous cooling &£ 

steels containing C l . 05, *  9. 5,: V 2 . 5, Cr 4. 6. andSi 0 . 3+37.
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Rys. 37. Wpływ stężenia. W oraz wskaźnika szybkości chłodzenia X no przemiany 
fazowe austenitu przećhłodzonego przy chłodzeniu ciągłym stali, 

zawierających i ,05% C ; 7+9,5% W; 2,5% V; 4,5% Cr i t% Si.

Fig. 37. Effects of tungsten content and cooloing rate index X on phase 
transformations of underćooled austenite during continuous cooling of 

steels containing C t.05, W 7+9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si i%

«1  102 
WSKAŹNIK

Wpływ stężenia W oraz wskaźnika szybkości chłodzenia X ną przemiany 
austenitu przećhłodzonego przy chłodzeniu ciągłym stali 
zawierających 0,9% C; 7+9,5% W ; 2,5% V; 4,5% Cr i i% Si.

Fig. 38. Effects of tungsten content and cooloing rate index X on phase 
transformat ions of undercooled austenite during continuous cooling ot 

steels containing C 0.9, W 7+9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 1%

Rys. 38. 
fazowe

poprzedzają przemianę euiekloidalną austenitu:
austenit y --► ferryt a + węgliki wtbrne W^

W badanych stalach węgliki wtórne identyfikowane są głównie jako 
Przy małych wskaźnikach X, odpowiadających dużym szybkościom chłodzenia, 
przedeutektoi dalne wydzielanie węglików następuje w dużym przedział»? 
temperatury, natomiast przy dużych wartościach wskaźnika X, odpowiadających 
małym szybkościom chłodzenia, wąski jest zakres temperatury wydzielania 
tych faz.
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Rys. 39. Wpływ stężenia W oraz wskaźnika szybkości chłodzenia X na przemiany 
fazowe a-ustenitu przeć hłodzonego przy chłodzeniu ciągłym stali 

zawierających i ,06% C; 7*127. V; 2,5X V; 4,5% Cr i 2% Si.
Fig. 39. Effects of tungsten content and cooloing rate index X on phase 
transformations of undercooled austenite during continuous cooling of 

steels Containing C 1.05, W 7*12, V. 2.5, Cr 4. 5* and Si 2%

Po praechłodzeniu do zakresu temperatury od 700t--900oC do BS0+800°C z 
szybkościami chłodzenia mniejszymi od 3*0,1 'c/s. w badanych stalach
przebiega przemiana eu1.ekioidalna. Potwierdza to. struktura mieszaniny 
»-utektoidalnej ferrytu i węglików stopowych C głównie typu M C  a także M  C 
i M O  w postaci lamelarnej w stalach o dużym stężeniu 3+5X Si oraz 
zawiera jących SX Si o dużym stężeniu 12X W, a w postaci sferycznej w 
stalach o mniejszym stężeniu Si, V i C C rys. 41 -*-43!), występujących oprócz

1200 
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V 800 

I  600

^ 400 
£| 200

£  0 .

Rys. 40. Wpływ stężenia W oraz wskaźnika szybkości chłodzenia X na przemiany 
fazowe austenitu przechłodzonego przy chłodzeniu ciągłym stali 

zawierających 0,9% C; 7 *12% W ; 2.555 V; 4,5% Cr i 2% Si.
Fig.40. Effects of tungsten content and cooloing rate index X on phase 
transformations of uridercooled austenite during continuous . cooling of 

steels containing C 0. 9, W 7*12, V 2. 5, Cr 4.-S', .and-Si 2%

W SKAŹN IK  X

y WOO
800

600

-U9%C,2%Si
200

W SKAŹN IK  A,

Rys.4i. Strxtktxira stali zawiGrających a,bl 1 »0555 Ć; 9,5%W; 2,5% V ; 4,o% Cr 
i 0,3% Si ; c ,dl i ,05% C; 9,5% W; 2,5% V; 4,5% Cr i 3% Si chłodzonych & 
temperatury austerii tyzowania odpowiednio z szybkością al 10 C/s; b,dl 

0 ,02° C/s; cl 5°C/s; zgłady trawione w odczynniku 5 C tablica 21; OEW

Fig. 4i . Struć tures of steels containing a,bl C i. 05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, 
and Si 0.3%; c , dl C i. 05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 3% after cooling 
from the austenitizing temperature with a rate of al iO C/s; b,dl 0.02 C/s; 

cl 5°C/s; polished sec tions etched in reagent No.5 Ctable 21; SE2

Rys. 42. 
Strxiktura stali 
zawi era jących 
t2% W; 2,5% V;
4,5% Cr i 2% Si 
oraz a+cIt,05% 
C; d+fl 0,9% C 
chłodzonych z 
temperatury 
axis t en i t yzowa - 
nia odpowiednio 
z szybkością a, 
dJ 1 0 °C/s; b,e> 
0 , 5 Ć̂ /s; c.fi 
O.O^C/s; zgła- 
ety trawione w 
w odczynniku 5 
C tablica 21;OEUr 

Fig. 42. 
Structures of 
steels
containing W t2  
V 2.5, Cr 4.5, 
Si 2 and a+cl-C 
1.05%; d+fl C 
0.9% after
cooling from 
the aus t. en iti- 
z i Tig i entfjera txt- 
re with a. rate 
of a.d> iO°Cs&;
b.el 0 5̂ °C/s;
c,/> O.OS°C/s; 
polished
sect ions itched 
in reagent No. 5 
< table 2 1 ; ŚE1
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Rys. 43. Strxjiktura stali zawierających a*b! f,05% C; 7%W; £,5% V\ 4,5% Cr i
2% Si; c , dl 0,9% C; 7 % W; 2,5% V; 4,5% Cr i 2% Si chłodzonych z
t empera t -ury austeni tgzowani a odpowiednio z szybkością al iO C/s; 
b, dl 0,05 C/s; cl 50 C/s; zgłady trawione w odczynniku 5 C tabl ica 21; OEW

Fig. 43. Structures of steels containing a,bl Ć i. 05, W 7, V 2.5, Cr 4.5,
and Si 2%; c,dl C 0.9, W 7, V 2.5, Cr 4.5, and Si 2% after cooling front the
austeni tizing temperature with a rate of al tO C/s; b,dl 0.05 C/s; 

cl 50°C/&; polished sections etched in reagent No.5 Ctable 21; SEI

skdagulowanych węglików pierwotnych zachowujących lokalnie układ pasmowy. 
Obserwacje metalograficzne wskazują, że ze zwiększeniem stężenia Si, W i C 
w badanych stalach, zwiększa się w nich udział węglików eutektoidalnych. 
Zwiększenie stężenia Si oraz W, a także zmniejszenie stężenia C w badanych 
stalach powoduje przesunięcie zakresu przemiany eutektoidalnej do większych 
szybkości chłodzenia Crys.36—40), a w stali zawierającej 0,9% C, 7X W i 1% 
Si - do mniejszych szybkości chłodzenia Crys. 38).

Po zakończeniu przemiany eutektoidalnej w stalach o podwyższonym 
stężeniu 1,05% C, w zakresie szybkości chłodzenia odpowiadających 
przemianie eutektoidalnej, przebiega poeutektoidalne wydzielanie węglików w 
austenicie przechłodzonym Crys.36+38). W pozostałych stalach o stężeniu G 
obniżonym do O, 9X po zakończeniu przemiany eutektoidalnej występuje obszar 
dużej trwałości austenitu przechłodzonego Crys.38 i 40)

Po przechłodzeniu do zakresu temperatury od 250+600°C do 150+500°C w 
zależności od składu chemicznego stali, w zakresie szybkości chłodzenia 
właściwych dla danego gatunku stali dla przebiegu przemiany eutektoidalnej, 
zachodzi przemiana bainityczna Crys. 36—40). Zwiększenie stężenia Si oraz W, 
a także zmniejszenie stężenia C. w badanych stalach powoduje przesunięcie 
zakresu przemiany bai ni tycznej do większych szybkości chłodzenia 
Crys. 36+40). Zmniejszenie stężenia C w badanych stalach zawierających 1 i 
etX Si powoduje podwyższenie zakresu temperatury przemiany bai ni tycznej 
Crys. 37+40). Przy większych wskaźnikach X odpowiadających mniejszym 
szybkościom chłodzenia następuje podwyższenie temperatury początku i końca
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przemiany bainitycznej, co związane jest z pełniejszym przebiegiem 
przemiany eutektoidalnej oraz poeutektoidalnym wydzielaniem węglików w 
wyższej temperaturze Crys. 36+40).

Przy szybkościach chłodzenia odpowiednio większych od 0,4 do l*C/s pn 
przedeutektoidalnym wydzielaniu węglików w badanych stalach przebieg* 
przemiana martenzytyczna (rys.36+40). W stalach tych w osnowie 
martenżytycznej z ujawnionymi ziarnami austenitu pierwotnego, oprócz 
węglików pierwotnych ni erozpuszczonych w roztworze stałym podczas 
austeni t yzowa ni a obserwuje się drobne węgliki wydzielone jak»» 
przedeutektoidalne oraz węgliki wtórne Crys.41+43). Zapoczątkowanie 
przemiany martenzytycznej następuje w przedziale temperatury 
Temperatura wyższa od temperatury , odpowiada początkowi przemiany
martenzytycznej w miejscach o obniżonym stężeniu Ć, np. w pobliżu granic 
ziarn, spowodowanym przez uprzednie przedeutektoidalne wydzielanie węglików 
w tych obszarach. Temperatura odpowiada natomiast początkowi przemiany
martenzytycznej osnowy w miejscach, w których nie nastąpiło 
przedeutektoidalne wydzielanie węglików. Temperatura i w badanych
stalach ulega obniżeniu ze zmniejszeniem wskaźnika X, odpowiadającym 
zwiększeniu szybkości chłodzenia Crys. 36+40). Przy mniejszych szybkościach 
chłodzenia podwyższeniu ulega zarówno temperatura początku przemiany
martenzytycznej osnowy. Jak i temperatura Tworzenie się bai.nitu
powoduje wzbogacenie w C ni eprzemi eni onego austenitu i w wyniku tego 
obniżenie t emperatury początku przemiany martenzytycznej M Crys.36+40)>. 
Zwiększenie stężenia Si z 0,3 do 3* w stalach zawiera jących 1,05% C i 9,5%
W powoduje niewielkie zmniejszenie temperatury Crys. 36). W stalach
zawierających 7+9, SX W i IX Si zmniejszenie stężenia C z 1,05 do O, 9% 
wpływa na podwyższenie temperatury i Crys.37 i 38). Zmiany stężenia W 
w badanym zakresie stężeń w tych stalach nie wywierają istotnego wpływu na 
temperaturę początku przemiany martenzytycznej Crys.37 i 38). W stalach 
zawiei a jących 7+12* W i 2X Si zwiększenie stężenia W, a także zmniejszenie 
stężenia C z 1,05 do 0,9% powoduje zwiększenie temperatury i Crys*39 . 
i 40).

5.3. PRZEMIANY FAZOWE PODCZAS HARTOWANIA

Obserwacje struktury i badania dyfrakcyjne cienkich folii w 
mikroskopie elektronowym wykazał y ^ ”̂  , źe osnowę badanych stali,
analogicznie jak innych stali szybkotnących, w' stanie zahartowanym stanowi 
martenzyt listwowy dyslokacyjny, miejscami zbliźniaczony Crys. 44+46)..
Podobnie jak w innych stalach szybkotnących, w badanych stalach martenzyt

_ .. I/2t 7wykazuje względem austenitu szczątkowego zależności Kurdi urnova-Sachsa 
Crys. 44ł>, e, f>. Część listew martenzytu wykazuje względem siebie orientac ję 
bliźniaczą. Na podstawie rentgenowskiej ilościowej analizy fazowej 
stwierdzono, źe udział objętościowy austenitu szczątkowego w struklw ̂



Rys. 44. Struktura cienkich folii ze stali zawierających i ,05% C; 9,5% W,
2,5% V ; 4,5% Cr oraz aJ 0,3% Si; by /».Si; cJ> 3% Si; cD 5» Si zahartowanych 

■z t2 iO°C; eS> dyf raktogram z rys.b; f > rozwiązanie dyfraktogromu z rys. e
Fig. 44. Structures of thin foils taken from 
W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and aJ Si 0.3%; 6J> Si i%; 
at i2i0°C; e) diffraction pattern from. Fig.b;

pat tern in Fig. e
. ^ ’ m

Rys. 45 Struktura cienkich folii ze 
stali zawierających' i ,05% C; 2,5% 
V; 4,5% Cr; 2% Si oraz aJ> 9,5% W; 
by i 2% W sahartowanych z 12i0°C

Fig.45. Structures of thin foils 
taken from steels ćontaining 
Ci. 05, V 2. 5, Cr 4. 5, Si 2, and 
aJ> W 9. 5%; b) W 12% ąuenched at 

12i 0°C

steels containing C i. 05, 
cy Si 3%; dy Si 5% ąuenched 
fy solution of diffraction

Rys. 4& Struktura cienkich folii ze stali zawierających 0,9% C; iti5% V; 
4,5% Cr oraz a) 7% W i i% Si ; by 7» W i 2% Si cy 9,5% W i 2% Si; dy 12% W 
i 2% Si zahartowanych z 1210 C; eJ> dyfraktogram z rys. a; fj rozwiązanie

dyfraktogromu z rys. e

Fig.'40. StrxłcŁures of thin foils Łaken from steels ćontaining C O. 9, V 2.5, 
Cr 4.5, and cO W 7, and Si t%; by W 7, and Si 2%; cy W 9.5, and Si 2%; 
dy W 12, and Si 2% ąuenched at t2i0 C; e_> diffraction pat tern from Fig. a, 

fy solution of diffraction pat tern in Fig.e

siali zahartowanych zmniejsza się ze zwiększeniem siężenia Si w stali o r a x  

ze zmniejszeniem stężenia W oraz C, a ulega zwiększeniu ze zwiększeniem 
stężenia W w stali- Na podstawie obserwacji cienkich folii stali 
zahartowanych stwierdzono, źe na granicach i wewnątrz ziarn martenzytu, a 
także na granicach bliźniaczych tej fazy występują płytki cementytu 
Crys. 44r46), wydzielone prawdopodobnie wyłącznie w procesie
samoodpuszczania martenzytu. Potwierdza to wzajemna orientacja cementytu i 
martenZytu w stanie zahartowanym, spełni ająca relacje Bagariackiego 
Crys. 46a, e, f3, ustalone pomiędzy tymi fazami zarówno w badanych stalach, 
jak i innych stalach szybkotnących, w stanie zahartowanym i odpuszczonym.

Metodami dyfrakcyjnymi zidentyfikowano w strukturze cienkich folii 
stali zahartowanych węgliki pierwotne typu M^C i MC Crys, 44-r4łOył 
nierozpuszcżone * roztworze stałym podczas austenityzowania. W niektórych 
stalach Cnp. zawierającej 1,05* C; 7X W i 2X Si oraz i,05X C; 9,5* W i 
5X Si), w których podczas austenityzowania osiągnięto temperaturę 
trójfazowego zakresu ferrytu wysokotemperaturowego aCó), austenitu r i
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wąglików W Crys.l), w osnowie zaobserwowano wydzielenia węglików typu M^C w 
postaci wygiętych lamelek Crys.47), obserwowanych także w stalach w stanie 
odpuszczonym Crys.48), w pobliżu których występują dyspersyjne węgliki typu

Rys.47. Struktura cienkich folii 
ze stali zawierającej 1,05% C ; 
7% W, 2,5% V; 4,5% Cr oraz 2% Si 

zahartowanej z i 210 C

Fig.47. Struć turę of thin foil
taken from steel ćontaining 
€ 1. 05, W 7, V 2.5, Cr 4.5, and Si 

2% tjuenched at 12id°C

MC, Świadcząc o przebiegu przemiany pseudoeutektoidalnej ferrytu
[ 1 PP ł OJJ 4 Og Jwysokotemperaturowego ctC ó). Na podstawie wyników prac '* * wiadomo,

ę/PP* ̂ 2źe tzw. eutektoid <5, nazwany tak ze względu na podobieństwo jego
tworzenia do przemiany eutektoidalnej w stalach węglowych, w pracy 1 *~ 3 
nazwany natomiast agregatem D, stanowi mieszaninę austenitu y* oraz 
węglików typu M^C i powstaje następująco:

ferryt wysokotemperaturowy cwTóX
i  ► wę# l i ki MJZ + ans t en i t y * ,

C s? przylegającego austenitu y *

gdzie jako y* oznaczony jest austenit utworzony w temperaturze przemiany w 
odróżnieniu od austenitu y istniejącego już przed nią. Fazą kierującą tej 
przemiany są węgliki typu M^C, które powstają w obszarach ferrytu 
wysokot emperat urowego c*C 63 oraz wzdłuż granic mi ędzyf azowych a(ó)/^ a także 
najpewniej w austenicie y. Węgiel niezbędny do tej reakcji jest czerpany z 
austenitu y przylegającego do fazy aCó), natomiast pierwiastki 
węglikotwórcze Cnależy sądzić, źe w badanych stalach głównie W) z ferrytu 
wysokotemperaturowego r<C <5). Ponieważ współczynnik dyfuzji C w tych
warunkach jest 104-fl0 razy większy niż pierwiastków węglikotwórczych
i i 37+t3Q] _ _, niedobór C w ferrycie wysokotemperaturowym c*Có), sąsiadującym z 
utworzonymi węglikami typu ^C, jest kompensowany z otaczającego ferrytu 
wysokot emperat ur owego aCó) a także z austenitu y, które nie brały udziału w 
przemianie. Zmniejszenie stężenia W w ferrycie wysokotemperaturowym oiCÓ) w 
pobliżu frontu przemiany wywołuje przemianę tej fazy w austenit y'. Z kolei 
zwiększenie stężenia W i innych pierwiastków węglikotwórczych w ferrycie
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Rys. 48. Struktura cienkiej folii ze stali zawierającej t ,05% C; 9,5% W;
2,5% V; 4,5% Cr oraz 5% Si zahartowanej z 1210 C_ i odpuszczonej w 540 C ;
aJ> pole jasne; iO pole ciemne z refleksu C224)M^C; cJ> pole ciemne z
refleksu C1 i1>H C d-> dyfraktogram z rys. a; eJ> rozwiązanie dyf raktogramu z

A 3
rys. d

Fig. 43. Struć turę of thin foil taken from Steel ćontaining C 1.05, W 9.5,
V 2.5, Cr 4.5, and Si 5% ąuenched at J210°C and tempered at 540°C;
a_> bright field; b> dctrk field from C2245MC spot; cJ> dark field from
Ciii2>M^C^ spot; diffraction pat tern from Fig. a; e> solution of

diffraction pat tern in Fig.d

wysokotemperaturowym oKó), spowodowane utworzeniem austenitu y* t sprzyja 
tworzeniu nowych węglików typu M^C. Postępujące zarodkowanie i wzrost
węglików typu M C oraz towarzyszące temu procesy, uzależnione od dyfuzji<s
pierwiastków węgl i kotwórczych w ferrycie wysokot emperat urowym ctCól, 
decydują o wzroście kolonii eutektoidu <5. Sądzić należy, że ze względu na 
dyfuzyjny charakter przemiany tworzenie się eutektoidu ó następuje w czasie 
nagrzewania i wygrzewania badanych stali w temperaturze austenityzowania. W 
miarę tworzenia się mieszaniny eutektoidu 6 zwiększa się łączny udział
austenitu ^ 4’ y*, a zmniejszenie stężenia C wpływa na niestabilność tej



ulegającej z *ol»i pr««i4ńl<- fazowej:
enml+nit y '  * f&rryt »yeokctetnperaturowy aC&3’,

gttzi* jako a(6)ł oznaczony jest Ji*rryt wysokotemperaturowy utworzony w 
wyniku tej przemiany. Szybkie chłodzenie prowadzi w takich przypadkach z 
pewnością do utworzenia marł enzy tu zamiast ferrytu wysokotemperaturowego 
o(<0*. Jak wykazały badania dyfrakcyjne cienkich folii badanych stall 
(rys.47>, w miar«; obniżania temperatury, a takie -jak należy sądzie- przy 
przechłodzeniu związanym z szybkim chłodzeniem w ferrycie 
wysokotemperaturowym <*t 65 wydzielają się dyspersyjne węgliki typu M . To 
z kolei takie wpływa na zmniejszenie stężenia C w austenicie y i sprzyja 
jego przemianie w ferryt wysokotemperaturowy aC6i‘. Przy dalszym obniżaniu 
temperatury nie występuje już dalsze różnicowanie stężenia C w austenicie 
y, wobec czego w przypadku wolnego chłodzenia może on ulegać przemianie 
eutektoidalnej według reakcji:

austenit y --* f&rryt a; + uiągliki M C
23 <S.

W pr zypadku szybkiego chłodzenia przemiana eutektoidal na nie zachodzi, gdyż 
przebiegają wówczas przemiany mar t enzy tyczna lub bai ni tyczna. Procesy 
związane z tworzeniem eutektoidu 6 oraz z wydzielaniem węglików typu M C  w4 3
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ferrycie wysokotemperaturowym oCó) stanowią istotę przedeutektoi dal nego 
wydzielania węglików. Zasadnicza różnica w istocie przemiany eutektoidaln»»j 
i tworzenia eutektoidu o polega na tym, że przemiana eutektoidalna, .-w 
wyniku której powstaje perlit, jest uzależniona od dyfuzji C w austenicie* 
Y, natomiast tworzenie się eutektoidu <5 Jest zależne od dyfuzji W> Mo, Cr
lub innych pierwiastków węgli kot wór czych, ż wyjątkiem Ti i Mb, w ferrycie

. . . . ..(122+1321wysokotemperaturowym aCó)

5.4. PRZEMIANY FAZOWE PODCZAS ODPUSZCZANIA

Odpuszczanie w temperaturze 510+540°C, zależnie od stężenia Si, W i C 
w stali, związane jest z wydzielaniem wysokodyspersyjnych węglików typu 
M^C^ w osnowie marte;nzytu odpuszczonego Crys. 4^51). Węgliki te są 
odpowiedzialne za efekt twardości wtórnej badanych stali» analogicznie jak 
i innych stali szybkotnących W-Mo-V, W—Mo—V—Co, W-V i W-V-Co. Orientacja 
krystalograficzna węglika typu M^Cg względem osnowy martenzytycznej Ctak, 
jak i w innych stalach szybkotnących!) jest zgodna z relacjami 
Bakera-Nut tinga^ C rys. 50a-rC>. Wydzielanie węglików typu M^C^ (podobnie 
jak w innych stalach szybkotnących!) jest poprzedzone przez rozpuszczanie

Rys. 50. Struktura cienkiej folii -ze stali zawierającej 
1,05% C; 9,5% W; 2,5% V; 4,5% Cr orasz 5% Si 
zahartowanej z 1210 C i odpuszczone j w 540 C ; <ł) pole 
jasne; 6J> dyfrakt ogram z rys. a; cJ> rozwiązanie 

dyfraktogromu z rys. b

Fig. 50. Structure of thin foi l taken from steel 
containing C 1.05, W 9.5, V 2- 5, Cr 4.5, and Si . 5% 
quenched at 1210°C and tempered at 540°C; aJ bright 
field; by diffraction pattern from. Fig. a; cy solut ion 

of diffraction pat tern in Fig.b



fłys.5i. Struktura cienkich folii ze stali zawierających t ,05% C; 2,5% V; 
4,5% Cr oraz aO 9,5% W i t% Si; 6J> 9,5% W i 4% Si c,<£) i2% W i 2% Si 

zahartowanych z t21Q°C i odpuszczonych w 570^0

Fig. 51. Strućtures of thin foils taken from. steels ćontaining C i. 05, 
V 2.5, Cr 4.5, and cL> W 9.5, and Si i%; 6J> W 9.5, and Si 4%; c,d) W i2. and 

Si 2% cfuenched at i2i0oC and temper ed at 570°C

się w roztworze stałym cementytu wydzielonego podczas hartowania, który 
może występować w niektórych stalach nawet po odpuszczaniu w temperaturze 
540 C. Rentgenowska ilościowa analiza fazowa wykazała, że udział 
objętościowy austenitu szczątkowego po odpuszczaniu w tym zakresie 
temperatury zmniejsza się we wszystkich stalach do wartości mniejszych od 
4%, przy czym w stalach o mniejszym stężeniu Si następuje to w temperaturze 
540+570°C, a w stalach zawierających 3+5% Si już w temperaturze 480+510°C. 
Jak wykazano we wcześniejszych pracach^ austenit
szczątkowy w stajach szybkotnących doznaje przemiany martenzytycznej 
podczas chłodzenia z temperatury odpuszczania, po uprzednim 
"kondycjonowani u", zachodzącym podczas wygrzewania w temperaturze 
odpuszczania i polegającym .na dyfuzyjnym wyrównaniu potencjału chemicznego 
C między uboższym w ten pierwiastek martenzyłem, w którym wydzieliły się 
węgliki decydujące o efekcie twardości wtórnej, a wzbogaconym w C 
ausł enitent, w którym procesy wydzieleniowe nie zachodzą.

W stalach o większym stężeniu Si efekt twardości wtórnej jest słabszy 
* występuje w niższej temperaturze, o czym decyduje zubożenie osnowy w 
pierwiastki stopowe, a głównie w V, zachodzące już bezpośrednio po odlaniu 
staJi. Przy Stężeniu Si w. zakresie 1+2% podobnie oddziałuje zmniejszenie 
stężenia W, a także C w stali. Z tego względu w stalach tych obserwuje się 
mniejsze ilości dyspersyjnych węglików wydzielonych w osnowie podczas 
odpuszczania. Zmiany stężenia Si, W i C w badanych stalach nie wpływają 
więc na zasadnicze zmiany charakteru przemian fazowych podczas hartowania 
jak i odpuszczania, powodując jednak ich przyspieszenie 1 uh opóźnienie i 
decydując o ilości wydzielonych faz.

5.5. WLASNOSCI STALI W STANIE OBROBIONYM CIEPLNIE

Przemiany fazowe zachodzące podczas odpuszczania , a głównie procesy 
wydzieleniowe w martenzycie i przemiana martenzytyczna austenitu 
szczątkowego decydują o zmianach własności mechanicznych stall
zahartowanych i odpuszczonych.

I47 53 55JWyniki wykonanych badart wskazują , źe konwencjonalna stal
szybkotnąca typu 9-0-2 najwyższą twardość ok.63 HRC wykazuje po hartowaniu 
z temperatury 1210+1240°C i odpuszczaniu w temperaturze 540+570°C Crys.52). 
Obniżenie temperatury odpuszczania do 480°C powoduje zmniejszenie twardości 
do ok. 60+61 HRC. Odpuszczanie stali zahartowanej z 1210+1240°C w
temperaturze wyższej od 570°C powoduje łagodny spadek twardości do ok.60+61 
HRC po odpuszczaniu w 630°C. W przypadku zahartowania stali typu 9-0-2 z 
niższej temperatury, efekt twardości wtórnej odpowiada niższej temperaturze 
odpuszczania. Spadek twardości z podwyższaniem temperatury odpuszczania
jest tym gwałtowniejszy, im niższa jest temperatura austenityzowania 
(rys. 52}.

Zwiększenie stężenia Si do 1% w stalach zawierających 1,05% C i 9 , 5% W 
powoduje przesunięcie efektu twardości wtórnej do wyższej wartości ok. 65 
HRC, która występuje po zahartowaniu z temperatury 1210+1240°C i 
odpuszczaniu w temperaturze 540°C Crys.52). Twardość wtórna stali 
zahartowanej z 1120+1180°C wynosi ok.63 HRC. Zmniejszenie stężenia W z 9,5 
do 7% w stalach zawierających 1,05% C i 1% Si powoduje znaczne zmniejszenie 
efektu twardości wtórnej do ok.62,5 HRC po zahartowaniu stali z 1150+1240°C 
i odpuszczaniu w 540 C Crys. 53). Stal. zawierająca 1, 05% Cj 7% W i 1% Si 
zahartowana z temperatury 1210+1240°C i odpuszczona w temperaturze 570 i 
600°C wykazuje twardość ok.62 HRC Crys. 53). Stal ta zahartowana z 
pozostałych temperatur i odpuszczona w temperaturze wyższej od 540°C 
uzyskuje twardości znacznie niższe od 60 HRC Crys. 53). Zmniejszenie 
stężenia C z 1,05 do 0,9% w stali zawierającej 9,5% W i 1% Si wywiera
analogiczny wpływ na zmniejszenie efektu twardości wtórnej jak zmniejszenie 
stężenia W z 9,5 do 7% w stali zawierającej 1,05% C i 1% Si Crys.54). W 
stali zawierającej 7% W i 1% Si nie zaobserwowano oddziaływania
zmniejszenia stężenia C z 1,05 do 0,9% na dalsze obniżenie efektu twardości 
wtórnej Crys. 53 i 54).

Dalsze zwiększenie stężenia Si z 1 do 2% w stalach zawierających 1,05% 
C i  9,591 I wpływa na przesunięcie efektu twardości wtórnej do temperatury 
odpuszczania 5100C Crys.325, przy czym maksymalna twardość dia wszystkich, 
wartości temperatury austenityzowania 1120+1240 °C wynosi ok.63 HRC. 
Zwiększenie temperatury odpuszczania do 570 C powoduje gwałtowny spadek 
twardości do ok.60 HRC w przypadku hartowania stali z temperatury 
1180-1240°C oraz do ok. 58 HRC po hartowaniu stali z temperatury
i 120+1150°C. Dalsze zwiększenie temperatury odpuszczania powoduje gwałtowny 
spadek twardości Crys. 52>. Zmiany stężenia W nie wpływają na charakter
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Rwa. 52. Wptyu> stężenia Si oraz temperatury austeni Lyzoixmia i odpuszczania 
na twardość siali zawierających i ,067. C; 0,5?! W; 2,5% V; 4 ,5/. r i

0.3+5» Si
Fig.52. Effects oj S i l i c o n  content and austenitizing and tempering 
temperatures ori hardness of steels containing C i.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5,

and Si Q. 3+5?J .

7mi sn i na obniżenie twardości stali zawierających 1, 05X C; 7+12X W i 2X Si 
trys.SSł. Z»iejsżenie stętehia C * Ijch stalach I 1,05 do 0, B* powoduje

480 510 540 570 600

TEM PER ATU RA  OOPUSŻCZANIA ,«C

oa:■ i

n i e w i e l k i e  

t w a r d o ś c i  o  

C r y * .  5 5  i

zmni ejszeni» 
ok. i HRC
56), a w

przypadku 
najniższej 
1120+1 i 50°C

hartowania z 
temperatury 

nawet o 2+3
HRC. Charakter zmian,
twardości nie ulega przy 
tym zmianie, a maksymalna 
twardość wtórna odpowiada 
temperaturze odpuszczania 
510°C Crys. 56}..

Z podwyższeniem
stężenia Si do 3% w stalach 
zawierających 1,05% C i 
9,5% W maksymalna twardość 
po odpuszczaniu ulega 
dalszemu obniżeniu do ok. . 
62 HRC, przy czym odporność 
na odpuszczanie w
temperaturze wyższej od 
510°C nie ulega pogorszeniu, 
w porównaniu ze st alą 
zawierającą 2% Si C rys.52). 
Stal zawierająca 4% Si, 
niezależnie od temperatury 
austeni tyzowani a, po
odpuszczani u w temperaturze 
480°C uzyskuje twardość 
ok.59+60 HRC Crys. 52). 
Podwyższenie temperatury 

odpuszczania do 51 0°C wpływa na zmniejszenie twardości do ok. 57, 5 HRC. Po 
odpuszczaniu w temperaturze 540+570°C stal zawierająca 1,05% C; 9,5% W i 4% 
Si uzyskuje maksymalną twardość wtórną ok. 59+60 HRC Crys.52).i Twardość tej 
stali zahartowanej z 1120+1i 50°C zmniejsza się łagodnie z podwyższeniem' 
temperatury odpuszczania z 540 do 600°C, następnie gwałtownie z dalszym 
zwiększeniem temperatury odpuszczania. Twardość stali zahartowanej z 
pozostałych temperatur gwałtownie spada z podwyższeniem temperatury 
odpuszczania z 570. do 630°C Crys.52).» Stal zawierająca 1,05% C; 9,5% W i 5% 
Si. po odpuszczaniu w zakresie 480+630°C wykazuje twardość 45+43 HRC 
niezależnie od temperatury austerii tyzowani a Crys. 52).

Zmianom twardości stali typu 9-0—2 spowodowanym zmianami temperatury 
odpuszczania towarzyszą zmiany wytrzymałości na zginanie R Crys.5?A).

o 9Maksymalnej twardości wtórnej stali zahartowanej z 1210 C nie

480 510 540 570 600 630

TEMPERATURA O DPUSZCZAN IA , °C

Rys. 53. Wpływ stężenia W oraz temperatxiry 
axis teni tyzowania i odpuszczania na twardość 
stali zawierających i,05% C; 7+9,5% W; 

2,5% V: 4,5% Cr i i% Si.
Fig. 53. Effects of tungsten content and 
austeni t izing and tempering temperatures on 
hardness of steels containing C i. 05, 

W 7+9. 5, V e,5, Cr 4. 5 , and Si i%
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największa, 
która po
w tej
wykazuje

480 510 540 570 '600
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lokalne minimum ok. 2500 
MPa, a największą wartość 
ok.3000 MPa uzyskuje po 
odpuszczaniu w najwyższej 
temperaturze badania 600°C. 
Zwiększenie stężenia Si z 
O, 3 do 4% w tych stalach 
powoduje znaczne
zmniejszenie wytrzymałości
na zginanie R do ok. 2400

9
MPa po odpuszczaniu w 570 C 
Crys.57a). Należy sądzić, 
że tak radykalne
zmniejszenie wytrzymałości
na zginanie R ze

9zwiększeniem stężenia Si w 
stali jest związane głównie 
ze zwiększeniem udziału 
węglików pierwotnych w 
strukturze stali i ze 
związanym z tym
zmniejszeniem przesycenia 
martenzytu węglem i
pierwiastkami stopowymi. 
Stal zawierająca 5X Si, z 
powodu znacznego zubożenia 
osnowy stali obrobionej 

cieplnie i występowania w temperaturze wygrzewania podczas hartowania 
struktury ferrytu wysokotemperaturowego £*C6), bez względu na temperaturę 
odpuszczania uzyskuje wytrzymałość na zginanie ok. 1350+1450 MPa Crys.57a).

Pękanie próbek zginanych przeważnie następuje bez udziału 
odkształcenia plastycznego. Z tego względu zmiany wytrzymałości na zginanie 
R są proporcjonalne do zmian strzałki ugięcia f, która także wykazuj*? 
lokalne minima dla stali odpuszczonych w temperaturze 510 i 570°C 
Crys.57a"). Zwiększenie stężeni a Si z 0,3 do 4% Si wpływa na zmniejszenie 
strzałki ugięcia f płaskich próbek o założonych wymiarach ze stali 
odpusz^zoi./ch w 570°C z ok. 1,9 do 1,25 mm Crys.57aD. Dla stali 
zawierającej 1,05% C; 9,5% W i 5% Si bez względu na temperaturę 
odpuszczania strzałka ugięcia f badanych próbek wynosi 1 ,0+1 , 1  mm 
(rys.57a>.

Rys. 54. Wpływ stężenia W от сиг LemperaLxxry 
aus Ł en i t yzowan i a i odpuszc zon i a na Ł war dość 

zawierających 0,9 % C; 7+9,5% W ; 
2,5% V; 4,5% Cr i i% Si.

stali

Fbg.54. Effects of tungsten content and 
aus tenitizi ng and t emper i ng temperat ures on 
hardness of steels containing С 0.9, 

W 7+9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si i%

\

Zmniejszenie stę­
żenia W z 9, 5 do 7% w 
stalach zawierających; 
1,05% C oraz 1 1 2 %
Si wpływa na zwięk­
szenie wytrzymałości
na zginanie R i 9
strzałki ugięcia f 
przy zachowaniu lo­
kalnych minimów po 
Odpuszczaniu stali w 
510 i 570°C Crys. 
57b, c> . Sądzić nale­
ży, że jest to zwią­
zane głównie ze 
zmniejszeniem się
udziału węglików pie­
rwotnych w strukturze 
tych stali. W stalach 
zawierających 0,9% C 
taka sama zmiana 
stężenia W wpływa na 
zmniejszenie wytrzy­
małości na zginanie
R i strzałki ugięcia 

9f C rys. 57b, c), o czym

r 1j05*/.C;2V.S<

---- tc-----v.--- m*7
480 510 540 570 600 63ffń20gr
TEM PERATU RA  ODPUSZCZANIA, °C

Rys.55. Wpływ stę&enia W oraz temperatury 
ausLeniLyzowania i odpuszczania na twardość siali 
zawierających i ,05% С ; 7+i2% W; 2,5% V; 4,5% Cc . t 

2% Si.

Fig.55. Effects 
ausLeni tizing and 
hardness of sLee Is

V 2. 5 ,

of Lungs Len content and 
Lempering tempera lures on 

conLai ning С t .05, W 7+t2, 
Cr 4.5, and Si 2%

decyduje. najpewniej 
większe nasycenie
osnowy pierwiastkami 
stopowymi. Zwiększe­
nie stężenia W z 9,5 
do 12% w stalach za­
wierających 2% Si
wpływa na niewielkie zmniejszenie lub nie wywiera istotnego wpływu na
zmiany wytrzymałości na zginanie R Crys.57b). Zmniejszenie stężenia O z

9
1,05 do 0,9% powoduje przy tym nieznaczne zwiększenie zarówno wytrzymałości
na zginanie R , jak i strzałki ugięcia f Crys.57cD.

9 ' [5óJWstępne badania Własności skrawnych wskazują , że zmiany stężenia
pierwiastków stopowych w badanych stalach wpływają istotnie na trwałość
narzędzi, którą badano w próbach toczenia stali 45 o twardości 160+180 HB
nożami oprawkowymi z płytkami wieloostrzowymi typu SNMN 1204, analogicznymi
do wytwarzanych z węglików spiekanych, wykonanymi ż badanych stali
zahartowanych z temperatury 1210°C i odpuszczonych w temperatur?»*
zapewniającej maksymalną twardość wtórną Cdla różnych typów stali
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RyS.5ó. Wpłytp 5łęźenta W oraz temperatury austenityzowania i odpuszczania 
na t>ixjr do SC stali zawierających 0,9% C; 7*12% W;- 2,5% V; 4,5% Cr i 2% St.

Fig.56. Effects of tungsten content and axtsteriitizing and tempering 
te-mpei a i m «  on hardness of steels containing C 0.9. W 7*12, V 2.5, Cr 4.5,

and St 27.

odpowiednio w 510, 540 1 irb 570^*0. Prrtby te wykazały, że zwiększenie
stężenia Si z 0,3 do 3X w stalach zawierających 1, 05X C i 9, 5X W wpływa na 
zmniejszenie trwałości narzędzi o 4 O—[jG?C , a zwiększanie stężenia W z 7 do 
lf̂ X w stalach zawierających 1 , 05X C i Si wpływa na nieznaczne t ylko
zmiany trwało&ci badanych narzędzi. Stale o stężeniu C zmniejszonym z 1,05' 
do 0,9X wykazują tr wałość większą od odpowiednich stali o większym stężeniu 
C, zwłaszcza gdy stężenie Si w stali jest podwyższone do 2Sf .

- •  7% W ;1j05% C 
. *  9,5 %W ;U05H C  
• a  12% W; 1.05%C 

7%W ;Q9% C 
-o  9 t5H W ;05% C 
- ł  12% W ;05% 0

 -o 7%W; 1,0 5%C
 * 9.5% W;1.05% C
 * 7 % W ;0 5 % C

 □ 9,5% W ;09% C

600 «90 510

T EM PER A T U R A

540 570 600480

O D PU SZCZAN IA , °C

510 540 570 600

Rys. 57. Wpływ temperatury odpuszczania oraz stężenia aJ> Si w stalach 
zawierających i ,05% C 9,555 2,5% V; 4,5% Cr oraz 0,3*5% Si b3 W w
stalach zawierających 0,9 i i ,05% C ; 7*9,5% V; 2,5% V; 4,5% Cr i i% Si c.> V 
w stalach zawierających 0,9 i i ,05% C; 7*9,5% W; 2,5% V; 4,5% Cr i 2% Si na 
wytrzymałość na zginanie R stali uprzednio zahartowanych z 12iO C oraz nr19
strzałkę ugięcia próbek płaskich o powierzchni przekroju poprzecznego 

3,15x6mm przy odległości podpór 50mm

Fig. 57. Effects of tempering temperature and contents of cO silicon in 
steels containing C 1.05, W 9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 0.3+5%-, bj tungsten 
in steels containing C 0.9 and 1.05 , W 7+9.5, V 2.5, Cr 4.5, and Si 1%\ cJ> 
tungsten in steels containing C 0.9 and 1.05, W 7+9.5, V 2.5, Cr 4.5, and 
Si 2% on bending strength R of specimens quenched at 12lO°C and on maximum

9
deflection in 3. /6* 6 mm flat specimens for a span of 50 mm
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6 PODSUMOWANIE

Na podstawie wykonanych badarf siwierdżono, źe Si może być stosowany 
jako dodatek stopowy w bezmoli bdenowych stalach szybkotnących W-V, 
zastępując częściowo inne znacznie droższe pierwiastki stopowe. Krzem 
oddziałuje na skład fazowy stali, przemiany fazowe podczas krystalizacji, 
obr óbki plastycznej i obr óbki. cieplnej oraz na własności mechaniczne stali 
i eksploatacyjne wytworzonych z niej narzędzi.

Zwiększenie stężenia Si w stali wpływa na znaczne obniżenie 
temperatury likwidus i solidus stali oraz temperatury bezpośredniej 
krystalizacji ferrytu wysokotemperaturowego o*C<5) z cieczy, trójfazowej 
przemiany perytektycznej i przemiany eutektycznej, w wyniku której powstają 
eutęktyczne utwor y węglików, typu . M^C i MC, a także bezpośredniej 
krystalizacji austenitu z cieczy, przy ograniczeniu jej przy stężeniu Si w 
stali większym od ok. 3% . Przy tak dużym stężeniu Si sprzyja stabilizacji 
ferrytu wysokotemperaturowego orC ó) podczas krystalizacji do temperatury 
solidus, a także bezpośredniej krystalizacji węglików, głównie typu z
cieczy oraz czterofazowej przemianie perytektycznej, w wyniku której tworzą 
się węgliki typu M^C w postaci charakterystycznych koncentrycznych okręgów 
o bardzo niewielkiej grubości. Oddziaływanie zwiększenia stężenia Si 
podczas krystalizacji jest zbliżone do zwiększenia stężenia W, aczkolwiek 
jest znacznie silniejsze. ICrzem sprzyja czterof azowe j przemianie 
eutektycznej, w wyniku której w mieszaninie z austenitem krystalizują z 
cieczy węgliki typu M^C i MC, a przy większych stężeniach - trójfazowej 
przemianie eutektycznej, w wyniku której krystalizują węgliki typu M^C, 
najpewniej o ogólnym wzorze CFe, Ćr, W, Si, FeD^C. Krzem rozpuszcza się 
w węgliku typu M^C. Ze zwiększeniem stężeni a masowego w stali do 5% , Si 
zajmuje w sieci przestrzennej węglika typu M^C najpewniej do 20% pozycji / 
w narożach oktaedrów, nie dopuszczając równocześnie do ich obsadzenia przez 
część atomow Fe i W. Atomy Fe obsadzają przez to pozycje e na wierzchołkach 
tetraedrów oraz d w połowie odcinków między tymi tetraedrami, co decyduje o 
nieobsadzeniu ich przez atomy Cr i V. które podobnie jak W pozostają w 
roztworze ciekłym, sprzyjając tworzeniu większej ilości węglików. Ze 
względu na rozpuszczalność Si w węgliku typu M^C, parametr sieci tej fazy 
ulega znacznemu zmniejszeniu, a ogólny udział węglików w strukturze stali 
zwiększa się znacznie. Oddziaływanie Si jest zatem w tym wzgJędzie podobne 
jak W. Kła zwiększenie udziału węglików typu wpływa bezpośrednio
rozpuszczanie się Si w tych węglikach, natomiast zwiększenie udziału 
węglików typu MC jest spowodowane głównie przez pozostanie w roztworze 
ciekłym podczas krystalizacji znacznej ilości V, nie uczestniczącego w
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tworzeniu węglików typu M^C. Bezpośrednia krystalizacja węglików typu M Cg 
z cieczy przy większych od 3% stężeniach Si jest umożliwiona przez 
pozostawanie Cr w roztworze ciekłym i ograniczenie udziału tego pierwiastka 
w węglikach typu M^C. W przemianie eutektycznej w stalach o podwyższonym
stężeniu Si tworzą się również węgliki typu MC, jak należy sądzić
zawierające głównie W. Ze względu na duże zwiększenie udziału węglików, 
osnowa stali lanej o dużym stężeniu Si jest znacznie zubożona w pierwiastki 
stopowe, głównie w V i W, a w mniejszym stopniu w Cr. Zwiększenie stężenia 
Si sprzyja także przemianie pseudoeutektoidalnej ferrytu
wysokotemperaturowego oC<5), w wyniku której w stanie stałym tworzy się tzw. 
eutektoid 6, w skład którego wchodzą węgliki typu M^C, a także 
towarzyszącemu temu wydzielaniu dyspersyjnych węglików typu w ferrycie
wysokotemperaturowym aCó!). Jako wtórne w przemianie eutektoidal rtej
austenitu oraz w wyniku zmniejszenia rozpuszczalności Ć w austenicie tworzą 
się węgliki typu i M^C, a przy stężeniu Si ok.3% - także
Zwiększenie stężenia Si do ok.5% powoduje bardzo znaczne ograniczenie 
wydzielania węglików wtórnych, ze względu na znaczne zubożenie osnowy w C, 
związane z bardzo dużym udziałem węglików pierwotnych w stali.

Zwiększenie stężenia Si w zakresie do 2%, podobnie jak zwiększenie 
stężenia W, wpływa na zwiększenie maksymalnego naprężenia płynięcia i 
decyduje o ograniczeniu rekrystalizacji dynamicznej podczas odkształcenia 
plast ycznego stali na gorąco, a w wyni ku tego powoduje zmniejszenie 
odkształcałności granicznej stali. Decyduje o tym oddziaływanie Si 
rozpuszczonego w roztworze stałym osnowy, a także występowanie znacznej 
ilości węglików wtórnych nie rozpuszczających się w austenicie podczas 
odkształcenia plastycznego na gorąco. Z tego też względu zmniejszenie 
stężenia C w stali związane ze zmniejszeniem udziału tych węglików sprzyja 
zmniejszeniu maksymalnego naprężenia płynięcia i zwiększeniu 
odkształcalności granicznej, pomimo relatywnie większego stężenia 
pierwiastków węglikotwórczych w osnowie. Zmiany stężenia Si w zakresie 2+4% 
wpływają na zmniejszenie maksymalnego naprężenia płynięcia oraz na 
zwiększenie odkształcałności granicznej, gdyż udział węglików wtórnych jest 
bardzo zna znie zmniejszony, a ponadto osnowa znacznie zubożona w 
pierwiastki stopowe i C. Ze zwiększeniem stężenia Si do 5%, ze względu na 
terrytyczną usnowę, maksymalne naprężenie płynięcia oraz odkształcałność 
graniczna znacznie zwiększają się.

Zwiększenie stężenia Si w stali sprzyja rozrostowi ziarna austenitu 
pierwotnego podczas hartowania, szczególnie znaczącemu przy stężeniu tego 
pierwiastka powyżej 2% . Oddziaływanie to jest podobne do wpływu W, a
przeciwstawne do działania C i jest związane z wpływem tych pierwiastków na 
tworzenie węglików wtórnych i ich rozpuszczalność w austenicie podczas 
obróbki cieplnej. W stalach o większym stężeniu Si, podobnie jak w stalach 
o większym stężeniu W i C, niższa jest temperatura nadtapianią w czasie 
hartowania. Ze zwiększeniem stężenia Si pcwyżej 3% podczas hartowania



- 74 -

powstaje ferryt wy v ok ot emper aturo«y <*C<V>. Krzem sprzyja także przemianie 
pseudoeut ekt oi dal nej ferrytu wysokotemperaturowego 01C ó) na tzw. eutektriid
6. Zwiększenie stężenia Si w stali, podobnie jak W, a także zmniejszenie 
■stężenia C powodują zmniejszenie hartownośc.-i stali i przesunięcie zakresu 
przemiany eutektoidal nej i bai nil yczne j do większych szybkości c hłodzenia. 
Zwiększenie stężenia Si w zakresie O, wpływa ponadto na niewielkie
zmniejszenie temperatury i M ’ podczas przemiany luartenzytycznej.
Zwiększenie stężenia W oraz zmniejszenie stężenia C oddziałują odwrotnie, 
decydując o podwyższeniu tych temperatur.

Krzem występujący w słali w stężeniu .większym od 2X osłabia efekt 
twardości wtórnej stali po odpuszczaniu, a niezależnie od stężenia przesuwa 
go do niższej temperatury odpuszczani a, pogarszając odpuszczałnoSć stali. 
Decyduje o tym zubożenie osnowy stali o większym stężeniu Si, w pierwiastki 
stopowe, a głównie w V, Zachodzące już bezpośrednio po jej odlaniu. 
Podobnie do zwiększenia stężenia Si, na zmniejszenie efektu twardości 
wtórnej wpływa zmniejszenie stężenia W a także C w stali. Zwiększenie 
stężenia Si powoduje umniejszenie wytrzymałości stali na zginanie oraz 
zmniejszenie strzałki ugięcia próbek zginanych statycznie. Wytrzymałość na 
zginanie zmniejsza się także przy zwiększaniu stężenia W. Krzem powoduje 
zmniejszenie własności skrawnych, gdy W w analizowanym zakresie stężeri nie 
wywiera na nie znaczącego wpływu. Przy analogicznym składzie chemicznym 
narzędzia ze stali o obniżonym stężeniu C wykazują natomiast większą 
trwałoSC od narzędzi z odpowiednich stali o większym stężeniu C. Dzieje się 
tak najpewniej z powodu ograniczenia udziału węglików pierwotnych w 
strukturze st.ali już bezpośrednio po odlaniu i większego przez to stężenia 
pierwiastków stopowych w roztworze stałym.

Na podstawie wykonanych badan i szczegółowej analizy znaczenia Si w 
bezmol i bdenowych stalach szybkotnących można stwierdzić, że nriżliwe jest 
częściowe ograniczenie stężenia W w tych stalach poniżej lZ+i3X , 
zalecanego jako optymalne w wielu pracacl/ 1 , do ok. 9, , pod warunkiem
zwiększenia stężenia Si w stali do i, przy równoczesnym umniejszeniu
st ężenia C o ok. O, 1 ■‘■O, 2* poniżej równowagowego, wyliczonego jako optymalne 
na podstawie równoważnika węgla podanego w pracach^1 . Stale takie
zahartowane z temperatury lż00-fl£3 0 C i dwukrotnie odpuszczone w *340-̂ 540°<! 
cechują się twardością ok. 63HRC i wytrzymałością na zginanie aOOO-̂ -ćiSOOMPa i 
№>gą być zastosowane na narzędzi a skrawające.
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WPŁYW KRZEMU NA STRUKTURĘ I WŁASNOŚCI STALI SZYBKOTNĄCYCH 

WOLFRAMOWO-WANADOWYCH 

STRESZCZENIE

W pracy zbadano znaczenie Si jako pierwiastka stopowego w 
bezmoli bdenowych stalach szybkotnących. Wykonano badania na % 4 wytopach 
) aboratoryjhych stall szybkotnących wolf ramowó-wanadówych o s;tężeniu O, 3+SX 
Si. W stalach typu 9-0-2+Si zawierających 1,05* C; $,5JJ W;2,5X V i 4,5X Cr 
zmieniano stężenie Si w zakresie O, 3+5X ze stopniowaniem co I X .  W celu 
^równania oddziaływania Si w tej grupie stali z wpływem innych
pierwiastków stopowych w stalach typu W-0-2+2Si o stężeniu ok. Si; Z, 5X V 
i 4, 5X Cr zmieniano stężenie W w zakresie 7 r l z e  stopniowaniem co 2,55t 
przy dwóch stężeniach G: ok.O, 9 i 1,05* . W stalach typu W-O^2+1Si
zawierających 1,05 lub 0,9X C; 2,5X V,* 4,5X Cr i IX Si stężenie W wynosiło 
7 lub 9,5X .

Na podstawie wykonanych badan stwierdzono, że Si może być stosowany 
jako dodatek stopowy w bezmolibdenowych stalach szybkotnących W-V, 
zastępując częściowo inne znacznie droższe pierwiastki stopowe. Krzew
oddziałuje na skład fazowy stali, przemiany fazowe podczas krystalizacji, 
obróbki plastycznej i obróbki cieplnej oraz na własności mechaniczne stali 
i eksploatacyjne wytworzonych z niej narzędzi.

Krzem rozpuszcza się w węgliku typu H^C, nie dopuszczając do
obsadzenia niektórych pozycji w jego sieci przestrzennej przez atomy Cr, V 
i W, które pozostają w roztworze ciekłym i sprzyjają tworzeniu większej 
ilości węglików. Z tego względu osnowa stali lanej o dużym stężeniu Si jest 
znacznie zubożona w pierwiastki stopowe, głównie w V i W, a w mniejszym 
stopniu w Cr.

Krzem występujący w stali w stężeniu większym od 2X osłabia efekt 
twardości wtórnej stali po odpuszczani u, a niezależnie od stężenia przesuwa 
go do niższej temperatury odpuszczania, pogarszając odpuszczałność stali. 
Podobnie do zwiększenia stężenia Si, na zmniejszenie efektu twardości 
wtórnej wpływa zmniejszenie stężenia W a także C w stali. Zwiększenie 
stężenia Si powoduje zmniejszenie wytrzymałości stali na zginania oraz 
zmniejszenie strzałki ugięcia próbek zginanych statycznie. Wytrzymałość na 
zginanie zmniejsza się także przy zwiększaniu stężenia W. Krzem powoduje 
umniejszenie własności skrawnych, gdy W w analizowanym zakresie stężert nie 
wywiera na nie znaczącego wpływu.

Na podstawie wykonanych badan i szczegółowej analizy znaczenia Si w 
bezmolibdenowych stalach szybkotnących można stwierdzić, że możliwe jest 
częściowe ograniczenie stężenia W w tych stalach do ok.9,5X » pod warunkiem 
zwiększenia stężenia Si w stali do 1t2X 1 przy równoczesnym zmniejszeniu 
stężenia C o ok.O, 1tO;2X poniżej wyliczonego na podstawie równoważnika.

-  81

Stale takie w stanie zahartowanym i dwukrotnie odpuszczonym cechują się 
twardością ok. 63 HKC i mogą być zastosowane na narzędzia skrawające.
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THE EFFECT OF SILICON ON STRUCTURE AND PROPERTIES OF 
TUNGSTEN-VANADIUM HIGH-SPEED STEELS 

SUMMARY

This work Itas been cor»cer ned with the importance of silicon as an 
alloying element in high-speed steels without molybdenum. The experiments 
were carried out oh U  laboratory heats of tungsten-vanadium high-speed 
steals containing 0. 3+5% Si. In 9-0-2+Si type steels containing C 1.05, W 
0.5, V 2*5, and Cr 4.596 si 1 i con content was varied in the range 0. 3+5% in 
1 % steps. In order to confiare effects of silicon in such steels with 
effects of other alloying elements, tungsten content in W-0-2+2Si steels 
containing Si approx, 2, V 2»5 and Cr 4.5% was varied in the range 7+12% in 
2*5% steps at two carbon levels of approx. 0.9 and 1.05%. Tungsten contents 
in W-O-2+lSi steels containing C 1.05 or 0.9, V 2.5, Cr 4.5, and Si 1% were 
7 or 9.5% .

The results «showed that silicon could be used as an alloying element in 
W-V high-speed steels without molybdenum and that it could partially 
replac» other more expensive elements. Silicon effects phase 
transformations during crystallization, mechanical working and 
heat-treatment as well as mechanical and cutting properties of the tools.

Increased silicon contents in steel produce significant decreases in 
liquidus and solidus temper at ur es of the material as well as in the 
temperatures of direct crystallization of high-temperature at'6) ferrite 
from the liquid, three-phase peritectic transformation and eutectic 
transformation resulting in eutectic M C and MC carbide formations and also 
of the temperature of direct crystallization of austenite from the liquid 
with this last effect being limited at silicon contents above approx. 3% . 
At such high concetrations silicon favours stabilization of 
high-temperature c*C 6) ferrite during crystallization down to solidus 
temperature and also direct crystallization of carbides, chiefly M^C^ from 
the liquid and four-phase peritectic transformation producing M^C carbides 
in the form of characteristic concentric rings with very small thickness. 
The effects of increased silicon contents during crystallization are 
similar to those of tungsten, although much stronger. Silicon favours 
I our-phase peritectic transformation result iivg in crystallization of a 
mixture of H^C and MC carbides with austenite or, at higher concentrations 
of silicon, three-phase peritectic transformation resulting in 
crystal 1 ization of M C carbides, most probably r> with general formula 
CFe, Cr, V) CW, Si , Fe) C. Silicon dissolves in M C carbide. At silicon/  *  2 <5
contents up to Swt. % silicon atoms occupy up to 20% of / positions in the 
corners of M^C carbide octahedra and prevent a portion of iron and tungsten 
atoms from occupying these positions. This makes iron atoms to occupy e
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positions in the corners of terahedra and d positions half-way between t In­
comers in preference to chromium and vanadium atoms which remain in the 
liquid together with tungsten atoms and favour greater number of carbide 
particles. Owing to solubility of silicon in M^C carbide, lattice parameter 
of this phase is much reduced by silicon and over-all fraction of carbides 
in the structure much increased. Therefore, the effect of silicon is in 
this respect similar to that of tungsten. Higher fraction of M^C carbides 
results directly from solubility of silicon in these carbides and the 
increase in the fraction of MC carbides is due mainly to large quantities 
of vanadium remaining in the liquid solution after crystal1 ization and 
taking no part in formation of M C carbides. Direct crystallization of M C<5 7 3
carbide from the liquid at silicon concentrations exceeding 3% is made
possible chromium remaining in the liquid solution and limited
participation of this element with M̂ C. carbides. Eutectic transformation in
high-silicon steels produces also M^C carbides which seem to contain mainly
tungsten. Owing to large increase in the fraction of carbides, the matrix
of as-cast high-silicon steels is much less alloyed mainly in vanadium and
tungsten arid to a lesser extent in chromium. Higher silicon contents favour
pseudo— eutectoidal transformation of high-temperature aCSD ferrite which in
the solid state produces the so-called S eutectoid containing M^C carbides;
silicon also favours the accompanying precipitation of fine carbides
in high-temperature ferrite. Carbides of the types M C , M C and in23 «s' <s
3% Si steels also are formed as secondary ones in eutectoidal
transformation of austenite and as the consequence of reduced solubility of 
carbon in austenite. On increasing silicon contents up to approx. 5% 
precipitation of secondary carbides is very much limited owing to very high 
fraction of primary carbides in the material and the consequent significant 
carbon depletion of the matrix.

Silicon contents up to 2%, like higher tungsten contents, increase 
maximum flow stress and inhibit dynamic recrystallization during bot 
working with consequent reduction of deformability of the materials. This 
is due to silicon in solid solution and to presence of large quantities of 
secondary carbides which fail to dissolve in austenite at hot working 
temperatures. Therefore, steels with lower carbon contents and, in 
consequence, with lower fractions of such carbides tend to have lower flow 
stress and higher deformabilities in spite of relatively higher 
concentration of carbide—forming elements in the matrix. Changes in silicon 
contents between 2 and 4% decrease maximum flow stress .and improve 
deformability because the fraction of secondary carbides is very much lower 
and the matrix, is much depleted in alloying elements and carbon; At silicon 
contents approaching 5% maximum flow stress and deformability are greatly 
improved owing to the ferritic matrix.

Increased silicon contents enhance primary austenite grain growth 
during hardening, especially at silicon contents above 2% . This ieel is
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Similar to that of tungsten and opposite to that of carbon and is connected 
with the influence of these elements on formation of secondary carbides and 
their solubilities in austenite during heat treatment. Steels with higher 
silicon contents, like high-tungsten and high-carbon steels, have lower 
incipient melting temperatures during hardening. At silicon contents above 
34, high-temperature oC<K> ferrite is formed during hardening. Silicon 
favours pseudo-eutectoid&l transformation of high-temperature cifSt ferrite 
to the so-called S euteotoid. Increased silicon contents, like tungsten and 
like lower carbon contents, decrease hardenabi 1 i ty and move eutectoidal and 
ba:nitic transformation ranges to higher coaling rates. Higher contents of 
silicon in the range from 0.3 to 3* cause slight decreases in and M’ 
temperatures in martensi tic transformation. Higher tungsten and lower 
carbon contents have the opposite effect and increase these temperatures.

Silicon at concentrations above 24 reduces the effect of secondary 
hardening on tempering and irrespectively of concentration moves this 
effect toward lower tempering temperatures i.e. impairs t emperabi 1 i t y. This 
is due to depletion of the matrix in alloying elements, esp. vanadium, 
which takes place already at the stage of casting. Sinular effects on 
secondary hardening are caused by lower contents of tungsten and also 
carbon. Higher silicon contents reduce^ both bending strength and maximum 
deflection of specimens during static tests. Bending strength is reduced 
also by higher tungsten contents. Silicon impairs cutting ability of the 
tools whereas tungsten in the range covered by tills study lias no 
significant effect. With otherwise similar chemical compositions tools with 
the lower carbon content have lives better than those with the higlier 
carbon content. This seems to be due to lower fraction of primary carbides 
in as—cast material and consequent higher concentration of alloying 
elements in the solid solution.

These results and a detailed analysis of the role of silicon, in 
high-speed steels containing no mol ybden<mt indicate that it is possible to 
reduce tungsten content in such steels from 1 2+33X generally recommended in 
the literature to approxi mately 9.5S( provided that silicon content is 
i ncreased to 1 —r'.X and carbon content reduced by O. 1 —( . below the
equilibrium value calculated as the optimum on the basis of carbon, 
equivalent cited in earlier works. Such steels after hardeni ng at 
1 200+1 £10°C and double tempering at 5t Of 540°C attain hardness of approx, 
63 HfifC, bending strength of r’OOO—r̂ SOO MPa and can be used for cutting 
t ool s.
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ВЛИЯНИЕ КРЕМНИЯ НА СТРУКТУРУ И СВОЙСТВА БЫСТРОРЕЖУЩИХ 
ВОЛЬФРАМОВАЯАЛИЕВЫХ СТАЛЕЙ

РЕЗЮМЕ

В работе исследовалось значение 51 как легирующего элемента в
('»■змолибденояых быстрорежущих сталях. Исследования проводились на 14
лабораторных плавках быстрорежущих волфрамованадиевых сталей, содержащих 
0,3+54 51. В сталях типа 9-0-2+51, содержащих 1,034 С; 9,54 W; 2,54 V и 
4,54 Сг изменяли концентрацию 31 в пределах 0,3+54 , постепенно увеличивая 
на 14 Для сравнения влияния кремния в этой группе сталей с влиянием
других легирующих элементов, в сталях типа W-0-2+2Si с концентрацией ок. 24 
51; 2,55с V и 4,54 Сг изменяли концентрацию Ш в пределах 7+124 , постепенно 
увеличивая на 2,54 при двух величинах концентрации С: ок. 0,9 и 1,054 . В 
сталях типа »-0-2+151, содержащих 1,05 или 0,94 С,- 2,54 V; 4,54 Сг и 14 51, 
концентрация W составляла 7 или 9,54 .

На основе проведенных исследований установили, что можно применять 
в характере легирующего в безмолибденовых быстрорежущих сталях »-V, заменяя 
им частично другие, значительно дороже, легирующие элементы. Кремний влияет 
на фазовый состав сталей, фазовые превращения во время кристаллизации, 
пластической деформации и термообработки, а также на механические свойства 
сталей и эксплуатационные свойства изготовленного из них инструмента.

Повышение концентрации 51 в стали влияет на значительное понижение
температур ликвидуса и солидуса стали, а также температуры прямой 
кристаллизации высокотемпературного феррита «С<5> из жидкости, трехфазового 
ьеритектического превращения и эвтектического превращения, в результате 
которого формируются эвтектические образования карбидов М^С и НС, а также 
прямой кристаллизации аустенита из жидкости, с ограничением её при 
концентрации 51 в стали большем, чем ок. 34 . При такой высокой
концентрации 51 способствует стабилизации высокотемпературного феррита аС6~> 
во время кристаллизации до температуры солидуса, а также прямой 
кристаллизации карбидов, в основном типа Н С  из жидкости, а также7-3
четырехфазовому перитектическому превращению, в результате которого 
образуются карбиды типа М^С в форме характеристических концентрических 
окружностей небольшой толщины. Влияние повышения концентрации 51 во время 
кристаллизации близко к повышению концентрации ¥. хотя оно значительно 
сильнее. Кремнии способствует четырехфазовому эвтектическому превращению, и 
результате которого в смеси с аустенитом кристаллизуются из жидкости 
карбиды типа М^С и МС, а при больших концентрациях — трёхфазовому 
эвтектическому превращению, в результате которого кристаллизуются карбиды 
типа М^С, без сомнения с общей формулой СЯе, Сг, *, 51, Ре0?С Кремнии 
растворяется в карбиде типа. * По мере повышения масовой концентрации в
стали до 5*6 у 51 занимает в протсранственн-й сетке карбида типа М^С без
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сомнений до 20% позиций / в вершинах октаэдров, не допуская одновременно 
там части атомов Fe и W. Вследствие этого атомы Fe осаждаются на позициях 
е, на вершинах тетраэдров, а также на позициях d, в половине отрезков между 
этими тетраэдрами, что мешает осаждению там атомов Сг и V. которые подобным 
образом, как W, остаются в жидком растворе. способствуя образованию 
большего количества карбидов. Ввиду растворяемости Si в карбиде типа М Су 
параметр решетки этой фазы значительно уменьшается, а общая доля карбипов в 
•структуре стали значительно увеличивается. Таким образом влияние Si в этом 
отношении похоже, как W. На увеличение доли карбидов типа М^С просто влияет 
ра-'творение Si в этих карбидах, но увеличение доли карбидов типа КС вызвано 
в основном значительным количеством V, остающегося в жидком растворе во 
время кристаллизации и не участвующего в образовании карбидов типа 
Прямая кристаллизация карбидов типа М?Сд из жидкости при больших, чем 3% 
концент рациях Si , возможная благодаря оставшемуся в жидком растворе Сг и 
ограничению доли этого элемента в карбидах типа время
эвтектического превращения в сталях с повышенной концентрацией Si также 
образуются карбиды типа й^С и, как следует полагать, содержат в основном W. 
Ввиду большого увеличения доли карбидов, основа литой стали с большой 
концентрацией Si значительно беднее легирующими; в основном V и W, в 
меньшей степени Сг. Повышение концентрации способствует также 
псевдоэвтектоидальному превращению высокотемпературного феррита аС6У, в 
результате которого в твердом состоянии образуется т. наэ. эвтектоид 6, в 
состав которого входят карбиды типа М^С, а также сопутствующему этому 
выделению дисперсных карбидов типа М^С^ в высокотемпературном феррите 
Как вторичные в эвтектоидальном превращении аустенита, а также в результате 
уменьшения растворяемости С в аустените образуются карбиды типа М^С^ и 
М^С, а при ок. 3% концентрации Si — также М̂ С̂ . Повышение концентрации Si 
до ок. 5% вызывает значительное ограничение выделения вторичных карбидов, в 
связи со значительным обеднением основы в С, связанное с очень высокой 
долей первичных кар>бидов в стали.

Увеличение концентрации Si в пределах до 2% , полобным образом, как 
увеличение концентрации W, влияет на повышение максимального напряжения 
течения и решает об ограничении динамической рекристаллизации во время 
горячей пластической деформации стали, в результате чего происходит 
понижение предельной деформируемости стали. Решает об этом влияние Si 
растворенного в твердом растворе основы, а также появление значительного 
количества вторичных карбидов. не растворяющихся в аустените вовремя 
Горячей пластической деформации. По этому также поводу понижение 
концентрации С в стали, связанное с уменьшением доли этих карбидов, 
способствует уменьшению максимального напряжения течения и увеличению 
предельной деформируемости, несмотря на относительно повышенную 
концентрацию карбидообразующих элементов в основе. Изменения концентрации 
Si в пределах 2+4 56 влияют на уменьшение максимального напряжения течения, а 
также на увеличение предельной деформируемости, так как доля вторичных
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карбидов значительно уменьшена, а кроме этого основа значительно обеднена о 
легирующие и С. По мере повышения концентрации 5т до 5 X, из-за феррит ной 
основы, максимальное напряжение течения, а также предельная деформируемость 
значительно повышаются.

Увеличение концентрации 31 в стали способствует росту зерна первичного 
а’устенита во время закалки;- особенно значащему при концентрации этого 
элемента выше 256 . Это воздействие похоже на влияние V, а противоположное 
воздействию С и связано с влиянием этих элементов на образование вторичных 
карбидов и их растворяемость в аустените во время термообработки. В сталях 
с большей концентрацией 51, полобным образом, как в сталях с большей 
концентрацией И и С, ниже температура подплавления во время закалки. По 
мере увеличения концентрации 51 выше 3 X во время закалки образуется 
высокотемпературный феррит аСб>. Кремний способствует также 
псевдоэвтектоидальному превращению высокотемпературного феррита слСбУ на так 
наз. эвтектоид 6. Увеличение концентрации 51 в стали, как и Ш, а также 
уменьшение концентрации С понижают закаляемость стали и передвижение 
диапазона эвтектоидального и беинитного превращении к повышенным скоростям 
охлаждения. Увеличение концентрации 51 в пределах 0,3+3 X влияет кроме 
этого на небольшое понижение температуры М и М’, во время мартенситного 
превращения. Повышение концентрации Ш, также уменьшение концентрации С, 
действуют наоборот, решая о повышении этих температур.

Кремнии, находящийся в стали в концентрации большей чем 2 X , 
ослабляет эффект вторичной твердости стали после отпуска, а независимо от 
концентрации передвигает его к низшей температуре отпуска, ухудшая 
способность стали к отпуску. Решает об этом обеднение основы стали с 
большей концентрацией 51 легирующими, а главным образом — V, происходящее 
прямо после её отливки. Подобным образом, как увеличение концентрации 51, 
на понижение эффекта вторичной твёрдости влияет уменьшение концентрации Щ, 
а также С в стали. Повышение концентрации 51 вызывает уменьшение прочности 
стали на изгиб, а также уменьшение стрелки изгиба изгибаемых статически 
образцов. Прочность на изгиб понижается также при увеличивании концентрации 
Ш. Кремний вызывает уменьшение обработываемости резанием когда * в 
анализируем ых пределах концентрации не произвоиит на них значащего влияния. 
При аналогичном химическом составе инструмент из стали с пониженной 
концентрацией С проявляет зато большую стойкость. чем инструмент из 
соответствующих сталей с большей концентрацией С. Это без сомнения 
происходит по поводу ограничения доЛи первичных карбидов н структуре стали 
уже прямо после отливки и повышенной благодаря этому концентрации 
легируюнтх в твёрдом растворе.

На основе проведенных исследований и подробного анализа значения 31 в 
безмолибденовых быстрорежущих сталях можно констатировать, что возможно 
частичное ограничение концентрации Ш в этих сталях ниже 12+13 %,
рекомендуемого как оптимальное во многих работах, до ок.9,5 X, при условии 
увеличения концентрации 51 в стали до 1+2 X 1 при одновременном уменьшении
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концентрации С на ок. 6,1+0,2 X, ниже эквивалентного, рассчитанного как 
оптимальное на основе эквивалента углерода упомянутого в других работах. 
Такие стали, закалённые из температуры 1 2 0 0 + 1 2 1 0 с С  и подвергнутые 
двукратному отпуску в 5 1 0 + 5 4 0 ° С  характеризуются твёрдостью ок.6 3  Н КС  и 
Прочностью на изг и<5 2 0 0 0 + 2 5 0 0  МПа и могут применятся на режущии инструмент.




