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пониженого тиску кисню досягала 1,25 МВт в часовому інтервалі 
130−140 нс від початку запалювання розряду, а енергія в окремому 

електричному імпульсі зменшувалася до 185,3 мДж. 
 Спектер випромінення плазми ПНР в газопаровій суміші «ки-
сень−вольфрам» наведено на рис. 3, а результати його ідентифікації 
 в табл. 1. Для розшифровки спектру випромінення плазми були 

 

Рис. 3. Спектер випромінення ПНР між електродами з вольфраму за тиску 

кисню у 101 кПа (f = 1000 Гц, d = 2 мм). 

Fig. 3. The emission spectrum of the OND between the tungsten electrodes at 

an oxygen pressure of 101 kPa (f = 1000 Hz, d = 2 mm). 

ТАБЛИЦЯ 1. Результати ідентифікації спектру випромінення плазми 

ПНР між електродами з вольфраму за тиску кисню у 101 кПа і частоти 

слідування імпульсів напруги у 1000 Гц. 

TABLE 1. Results of plasma emission-spectrum identification for the OND 

between the tungsten electrodes at an oxygen pressure of 101 kPa and a volt-
age-pulse repetition rate of 1000 Hz. 

№ λтабл, нм Іексп 

відн. од. 
Об’єкт Енижн, еВ Еверх, еВ Термнижн Термверх 

1 313,48 967 О II 25,65 29,60 3p 
4D0 4s 

4P 

2 328,75 1110 О II 25,84 29,61 
2s22p2(3P)3p 

4P5/2 
2s22p2(3P)4s 

4P5/2 

3 339.02 1130 О II 25,28 28,94 
2s22p2(3P)3p 

2S1/2 
2s22p2(3P)3d 

2P3/2 
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використані довідники [10, 11]. 
 В ПНР у газопаровій суміші «кисень−вольфрам», крім трьох лі-
ній атома Вольфраму (№ 6−8; табл. 1) спостерігалися переважно 

спектральні лінії O I, O II, O III, а також достатньо інтенсивна лінія 

атому Гідроґену (Hα), наявність якої в спектрах випромінення зу-
мовлено домішками парів води у кисні технічної чистоти та робо-

Продовження ТАБЛИЦІ 1. 

Continuation of TABLE 1. 

№ λтабл, нм 
Іексп 

відн. од. Об’єкт 
Енижн, 

еВ Еверх, еВ Термнижн Термверх 

4 347,06 724 О II 26,24 29,82 
2s22p2(3P)3p 

2D5/2 
2s22p2(3P)4s 

2P3/2 

5 374,94 713 О II 22,99 26,30 
2s22p2(3P)3s 

4P5/2 
2s22p2(3P)3p 

4S3/2 

6 395,53 931 W I 2,43 5,57 
5d5(4G)6s 

5G6 
5d4

 6s(6D)7s 
5D6 

7 400,87 1385 W I 0,365 3,45 
5d5(6S)6s 

7S3 
5d5(6S)6p 

7P4 

8 407,43 3871 W I 0,365 3,40 
5d5(6S)6s 

7S3 
5d5(6S)6p 

7P3 

9 436,83 2596 O I 9,52 12,36 3s 
3S0 4p 

3P 

10 464,91 2934 O II 22,99 25,66 
2s22p2(3P)3s 

4P5/2 
2s22p2(3P)3p 

4D7/2 

11 615,81 1422 O I 10,74 12,75 
2s22p3(4S)3p 

5P3 
2s22p3(4S)4d 

5D4 

12 656,27 292 Нα 10,20 12,09 2p 
2P0

1/2 3d 
2D3/2 

13 715,67 1200 O I 12,72 14,46 
2s22p3(2D)3s 

1D2 
2s22p3(2D)3p1D2 

14 748,06 1165 O I 14,12 15,78 3s′′ 3P 3p′′ 3D 

15 777,19 9649 O I 9,14 10,74 
2s22p3(4S°)3s 

5S°2 
2s22p3(4S)3p 

5P3 

16 796,33 2256 O III 45,47 47,03 
2s22p(2P°)4p 

3D3 
2s22p(2P°)4d 

3D°3 

17 817,21 2691 O III 44,46 45,98 
2s22p(2P°)4s 

1P°1 
2s22p(2P°)4p 

1D2 

18 844,63 3032 O I 9,52 10,98 
2s22p3(4S°)3s 

3S°1 
2s22p3(4S°)3p 

3P2 

19 882,04 784 O I 12,72 14,13 
2s22p3(2D°)3s 

1D°2 
2s22p3(2D°)3p 

1F3 

20 926,60 1121 O I 10,74 12,07 
2s22p3(4S°)3p 

5P3 
2s22p3(4S°)3d 

5D°4 
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тою в умовах форвакуумного відкачування розрядної камери (за-
лишковий тиск повітря  5−10 Па). 

4. СПЕКТРИ РАМАНОВОГО РОЗСІЯННЯ ЛАЗЕРНОГО 

ВИПРОМІНЕННЯ ТОНКИМИ ПЛІВКАМИ ОКСИДУ 

ВОЛЬФРАМУ 

Раманові спектри плівки, синтезованої з продуктів ПНР між елект-
родами з вольфраму за атмосферного тиску кисню, наведено на 

рис. 4 і 5. Спектри реєструвалися з острівців розмірами у 3−10 мкм, 
які складалися з синтезованої у плазмі сполуки на основі Вольфра-
му й Оксиґену. Ідентифікація Раманових спектрів розсіяння ви-
промінення лазерів проводилася з використанням праць [12−16]. 
Основна частина синтезованих острівців мала характерні розміри у 

3×3 мкм2
 і на світлинах вони були темного кольору. Їхній Раманів 

спектер наведено на рис. 4. На рисунку 5 наведено Раманів спектер 

для острівцевих плівок з типовими розмірами у 3×10 мкм2, які були 

світлішими. 
 Смуги, наведені на рис. 4, спостерігалися в працях [12, 13]. Сму-
га за довжини хвилі λ = 263 см−1

 відповідає O−W−O-модам зв’язку 

W−O−W (модам вигину) зв’язування Оксиґену; смуги за λ = 706 см−1
 

і λ = 805 см−1
 належать до W−O-розтягування. Піки за довжинах 

хвиль λ = 706 см−1
 і λ = 805 см−1

 можуть бути пов’язані з симетрич-
ними та несиметричними коливаннями зв’язків W6+−O (модам роз-
тягування) в октаедричному блоці WO6 [14, 15]. Зсуви максимумів 

 

Рис. 4. Спектер Раманового розсіяння світла острівцями першого типу. 

Fig. 4. Raman scattering spectrum of the first-type islands. 
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піків смуг від максимумів, яких наведено в працях інших авторів, 
можуть бути пов’язані з формуванням структури WО3−x за рахунок 

створення Оксиґенових вакансій [15]. 
 Під час дослідження острівців другого типу (рис. 5) з викорис-
танням випромінення лазера на λ = 532 нм спостерігалися смуги в 

областях λ = 200−400 см−1
 і λ = 600−850 см−1. Смуги в діяпазоні 

λ = 200−400 см−1
 пов’язані з режимами вигину O−W−O. Також спос-

терігалася високочастотна смуга між смугами з довжинами хвиль 

λ = 600 і 1000 см−1, що пов’язане з режимами розтягування W−O [16]. 
Даний спектер є аналогічним спектру, наведеному в праці [16]. 

5. ВИСНОВКИ 

Таким чином, встановлено, що за атмосферного тиску кисню між 

електродами з вольфраму із міжелектродною віддаллю у 2 мм запа-
лювався однорідний ПНР з максимальною амплітудою напруги од-
ної полярности до 30 кВ і струму до 100 А з тривалістю цуґу в ме-
жах 500 нс і частотою всередині цуґу у 5−10 МГц, що є оптималь-
ним для руйнування поверхні електрод і синтези тонких плівок з 

такої плазми. Максимальна імпульсна потужність ПНР складала 

1500 кВт (за р = 13,3 кПа) і 2200 кВт (за р = 101 кПа), а найбільші 
енергії в одному електричному імпульсі сягали 185,3 і 245,4 мДж 

відповідно, тобто зменшення тиску кисню приводило до значного 

зменшення енергетичних характеристик ПНР. 
 Дослідження спектральних характеристик плазми ПНР в газо-
паровій суміші «кисень−вольфрам» показало, що найбільш інтен-
сивними в спектрах були лінії атомів і йонів Оксиґену; зменшення 

частоти слідування імпульсів струму з 1000 до 80 Гц приводило до 

 

Рис. 5. Спектер Раманового розсіяння світла острівцями другого типу. 

Fig. 5. Raman scattering spectrum of the second-type islands. 
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значного зменшення інтенсивности всіх спектральних ліній. 
 Дослідження синтезованих в експерименті плівок методою мік-
рораманової спектроскопії показало, що вони складаються з оксиду 

Вольфраму WO3 та з окремих острівців двох типів із розмірами у 

3×3 і 3×10 мкм2. 
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Вплив попереднього наводнювання на термодифузійне 
хромування та кавітаційну стійкість вуглецевих криць і 
сірого чавуну 

М. С. Стечишин, М. Є. Скиба, Н. С. Машовець, В. С. Курской, 

М. І. Цепенюк∗  

Хмельницький національний університет,  
вул. Інститутська, 11,  
29016 Хмельницький, Україна 
∗Тернопільський національний технічний університет імені Івана Пулюя,  
 вул. Руська, 56,  
 46001 Тернопіль, Україна 

Запропоновано спосіб термодифузійного хромування в порошках, який 

включає попереднє електролітичне наводнювання за катодної поляриза-
ції у 26%-розчині сірчаної кислоти. Наведені в роботі дані результатів пе-
реконливо свідчать про ефективність наводнювання для збільшення тов-
щини карбідної зони вуглецевих криць і чавунів. Попереднє наводнюван-
ня дало змогу значно збільшити товщину карбідної зони дифузійного ша-
ру. Аналіза одержаних залежностей показала, що найбільш інтенсивне 

зростання карбідного шару спостерігається за густини струму анодної по-
ляризації для вуглецевих криць i = 1–3 мА/мм2, а для чавуну i = 0,5–
2,0 мА/мм2. Так, товщина карбідної зони на вуглецевих крицях 20 і 45 

збільшилася приблизно в 3 рази, а на чавуні — в 1,4 рази. Було проведено 

оптимізацію з метою знаходження оптимальних умов наводнювання для 

одержання максимальної товщини карбідної зони хромованого шару, що 
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визначає кавітаційно-ерозійну стійкість криць у технологічних розчинах 

харчових виробництв, зокрема у розчинах кухонної солі. Воднораз, каві-
таційно-ерозійна стійкість (за втратами маси за 3 год випробувань на маг-
нетострикційному вібраторі) в 3%-розчині NaCl підвищується для криці 
45 в 10 разів, для криці 20 в 12 разів порівняно з нормалізованими, а для 

чавуну СЧ20 в 3,6 рази порівняно із звичайним хромуванням і в 25 разів 

порівняно із його стійкістю в стані поставки. 

Ключові слова: карбідний шар наводнювання, катодна поляризація, тер-
модифузійне хромування, кавітація. 

A method for thermal-diffusion chromizing in powders is proposed, which 

includes preliminary electrolytic hydrogenation under cathodic polarization 

in a 26%-sulfuric-acid solution. The results presented in the work convinc-
ingly demonstrate the effectiveness of hydrogenation for increasing the 

thickness of the carbide zone of critical steels and cast irons. Preliminary hy-
drogenation increases significantly the thickness of the carbide zone of the 

diffusion layer. Analysis of the obtained dependences shows that the most 

intense growth of the carbide layer occurs at the current density of anodic 

polarization: for carbonaceous cores, i = 1−3 mA/mm2, and for cast iron, 

i = 0.5−2.0 mA/mm2. Thus, the thickness of the carbide zone on carbonaceous 

steel 20 and 45 are increased by approximately 3 times, and on cast iron, by 

1.4 times. Furthermore, optimization is conducted to find the optimal condi-
tions for hydrogenation to achieve the maximum thickness of the carbide 

zone of the chromized layer, which determines the cavitation–erosion re-
sistance of steels in technological solutions of food productions, particularly, 

in solutions of table salt. In this case, the cavitation–erosion resistance 

(based on weight loss over 3 hours of testing on a magnetostriction vibrator) 

in a 3%-NaCl solution is increased for steel 45 by 10 times, for steel 20, by 

12 times compared to normalized ones, for cast iron SCh20, by 3.6 times 

compared to standard chromizing, and by 25 times compared to its resistance 

in the delivered state. 

Key words: carbide-poor layer, hydrogenation, cathodic polarization, ther-
mal-diffusion chromizing, cavitation. 

(Отримано 8 березня 2024 р.; остаточн. варіянт — 6 травня 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

На сьогодні під час вивчення процесів дифузії велику увагу приді-
ляють ролі дислокацій [1−4]. Виявлено, що дифузія в напрямку 

крайових дислокацій має найнижчу енергію активації. Вплив дис-
локацій на пришвидшення процесу дифузії А. Н. Мінкевич [5] по-
яснює тим, що з підвищенням їхньої концентрації або переміщен-
ням, підвищується густина вакансій і, крім того, в безпосередній 

близькості від дислокацій можливе також неперервне ґенерування 

нових дислокацій [6, 7]. 
 Водночас, відомо, що в процесі наводнювання в поверхневих ша-
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рах металів і стопів зростає густина вакансій, дислокацій та інших 

дефектів кристалічної будови, що зумовлює підвищення мікротве-
рдости та появу залишкових напружень стиску в поверхневих ша-
рах, які сягають 80−100 МПа [8]. Гідроґен сприяє (в результаті ви-
сокого тиску молекулярного Гідроґену у внутрішніх колекторах) 
утворенню пористости, появі локальних спотворень ґратниці, ви-
никненню та розвитку тріщин, приводить до відновлення кристалів 

цементиту в зерні перліту (декарбонізація) [9−13], що також під-
вищує коефіцієнт дифузії Хрому. Крім того, під час наводнювання 

межі зерен металів потовщуються внаслідок дифузії S, Ar, Sb, які 
виділяються по межі зерен послаблюючи зчеплення їх, і таким чи-
ном, понижується енергія активації дифузії [14]. Потовщення меж 

зерен також має сприяти збільшенню коефіцієнта дифузії Хрому на 

межах γ-твердого розчину [13, 14]. 
 З викладеного очевидно, що з проведенням перед хеміко-
термічним обробленням (ХТО) наводнювання металів і стопів слід 

очікувати на інтенсифікацію процесу ХТО. 
 Для здійснення процесу наводнювання перед ХТО можна засто-
совувати різні способи. Найбільш часто використовують: 1) елект-
ролітичний спосіб за катодної поляризації в електролітах; 2) хеміч-
ний спосіб за дії кислих середовищ, а також розчинів, що містять 

сірководень; 3) наводнювання в жеврійному розряді. Перші два 

способи не вимагають спеціяльного обладнання, проводяться за кі-
мнатної температури та без будь-яких істотних енерговитрат. 

2. МЕТОДИКИ ЕКСПЕРИМЕНТУ 

Наводнювання вуглецевих криць 20, 45 і сірого чавуну СЧ20 про-
водили електролітичним способом за катодної поляризації в елект-
роліті. В якості електроліту для зменшення часу наводнювання й 

енерговитрат використовували 26%-розчин сірчаної кислоти [15]. 
 Катодне наводнювання проводили за допомогою спеціяльно ско-
нструйованого джерела постійного струму з анодою з неіржавійної 
пластини (за наводнювання невеликих зразків застосовували допо-
міжну платинову аноду стандартної електрохемічної комірки). 
 Згідно з [16], найвища наводнюваність вуглецевих криць спосте-
рігається після нормалізації за густини струму до 5 мА/мм2. Врахо-
вуючи, що за менших густин струму поляризації розподіл Гідроґе-
ну по глибині стає більш рівномірним, наводнювання нормалізова-
них зразків проводили за густини струму i = 0,5−3,5 мА/мм2

 в 26%-
розчині сірчаної кислоти, що забезпечує мінімальний, у порівнянні 
з іншими реактивами, час наводнювання [16]. 
 За даними [10, 17] під час електролітичного наводнювання про-
тягом 1 години мікротвердість криць різко зростає, потім стабілізу-
ється та надалі зменшується. Ймовірно, на початковому етапі дося-
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гається максимальна густина дислокацій і вакансій (за 1 годину на-
воднювання), а зменшення мікротвердости зумовлено досягненням 

тиском моленізованого в колекторах водню величин, які переви-
щують межу міцности поверхневого шару, що приводить до утво-
рення мікротріщин, пор і, як наслідок, викликає його знеміцнення. 
Будучи стоками дислокацій, мікротріщини й пори викликають 

зменшення густини дислокацій і вакансій, що приводить до змен-
шення коефіцієнта дифузії. Тому максимальний час наводнювання 

не має перевищувати часу досягнення максимальної мікротвердос-
ти, тобто 1 годину. 
 Для підвищення зносостійкости деталів обладнання різних галу-
зей машинобудування, зокрема підвищення корозійно-механічної 
зносостійкости (КМЗ) деталів машин і апаратів харчової промисло-
вості, широко застосовують хеміко-термічне оброблення: термоди-
фузійне хромування в порошках у негерметичних контейнерах, 
азотування в жеврійному розряді, вакуумно-плазмову технологію, 
електролітичне хромування та цементацію тощо [13, 14]. 
 Спосіб хромування в порошках є найпростішим, не вимагає спе-
ціяльного обладнання, може бути здійсненим в умовах ремонтних 

майстерень підприємств харчової промисловости й тому був дослі-
джений у цій роботі. 
 Хромувальна суміш складалася з 50% ферохрому зернистістю в 

1−1,5 мкм, 43% оксиду Алюмінію та 7% хлориду амонію. Перед за-
стосуванням хлорид амонію просушували за температури у 

403−423 К протягом 2 годин і розтирали в порошок. 
 Порошок оксиду Алюмінію та ферохрому прожарювали за тем-
ператури у 1373 К протягом 4 годин в контейнері для хромування. 
Термодифузійне хромування проводили за температур у 1373 К для 

криць і 1323 К для чавуну тривалістю 6 годин [18, 19]. 
 Кавітаційно-ерозійна зносостійкість металів досліджувалася на 

установці з магнетострикційним вібратором (МСВ). Установка 

складається з ультразвукового ґенератора УЗДН-А потужністю у 

150 Вт, частотою коливань у 22 кГц і амплітудою коливань концен-
тратора у 5−85 мкм [18]. Розроблена методика проведення кавіта-
ційно-ерозійних випробувань з двоконтурною системою охоло-
дження робочих середовищ уможливлює одержувати в лаборатор-
них умовах результати більш наближені до характеристик зносо-
стійкости в умовах експлуатації. Встановлення двоконтурної сис-
теми охолодження дало змогу, як показали проведені випробуван-
ня [20−22], уникнути впливу температурного чинника руйнування 

на інтенсивність зношування поверхонь зразків. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

На рисунку 1 показано вплив попереднього наводнювання криць 
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20, 45 та чавуну СЧ20 на товщину карбідної зони хромованого шару 

в залежності від густини струму поляризації. Наводнювання про-
водили катодною поляризацією з платиновою анодою протягом 

20 хв для вуглецевих криць і 30 хв для чавуну. Хромування здійс-
нювали за режимами, наведеними вище. 
 Попереднє наводнювання дало змогу значно (в 2 рази для криці 
20, в 3 рази для криці 45 і в 1,4 рази для чавуну) збільшити товщи-
ну карбідної зони дифузійного шару. Аналіза одержаних залежнос-
тей показує (рис. 1), що найбільш інтенсивне зростання дифузійно-
го шару спостерігається за густини струму анодної поляризації для 

вуглецевих криць i = 1−3 мА/мм2, а для чавуну i = 0,5−2,0 мА/мм2. 
Оптимізація режимів інтенсивного хромування криць. Мета опти-
мізації  знаходження оптимальних умов наводнювання для оде-
ржання максимальної товщини карбідної зони хромованого шару, 
що визначає кавітаційно-ерозійну стійкість криць у технологічних 

розчинах харчових виробництв, зокрема у розчинах кухонної солі. 
 Оптимізація проводилася з використанням методу Бокса−Вілсон 

[23, 24]. Як параметер оптимізації y обрано товщину карбідної зони 

хромованого шару. Варіювали фактори: x1  густину струму като-
дної поляризації (мА/мм2); x2  час наводнювання (хв). 
 У припущенні, що у вибраній області серії дослідів лінійний мо-
дель виявиться адекватним прийнято дворівневий ортогональний і 
ротатабельний план, який задовольняє факторний експеримент ти-
пу 22. 

 

Рис. 1. Вплив густини струму катодної поляризації i на товщину h карбід-
ної зони хромованих криць 20 (1), 45 (2) та сірого чавуну СЧ20 (3). 

Fig. 1. The influence of the current density of the cathodic polarization i on 

the thickness h of the carbide zone of chrome-plated steels 20 (1), 45 (2) and 

grey cast iron СЧ20 (3). 
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 Після реалізації повного факторного експерименту одержано та-
кі рівняння реґресії: 

 y = 32,75 + 2,00x1 + 2,75x2 (криця 20); (1) 

 y = 176,5 + 5,0x1 + 8,5x2 (криця 45). (2) 

 Аналіза одержаних рівнянь (1), (2) показує, що глибина карбід-
ної зони хромованого шару більшою мірою визначається часом на-
воднювання, ніж густиною струму катодної поляризації. 
 На рисунку 2 показано залежності швидкости кавітаційно-
ерозійного руйнування від часу проведення випробувань покриттів 

у 3%-розчині хлориду Натрію із різною товщиною карбідної зони 

хромованого шару криці 45. 
 Як випливає з рис. 2, зразок 6 має найліпші показники довговіч-
ности, але зразок 3 майже не поступається йому і, разом з тим, він 

має значно меншу швидкість руйнування карбідного шару. Тут і 
далі під довговічністю зміцненого хромуванням шару розуміємо час 

від початку випробувань до моменту різкого зростання швидкости 

його руйнування. 
Оптимізація режимів інтенсивного хромування сірого чавуну. Рів-
ні факторів та інтервали варіювання їх визначено на підставі літе-
ратурних даних [9, 14] та апріорних даних, одержаних у результаті 
попередніх досліджень. 
 Після реалізації повного факторного експерименту одержано на-
ступне рівняння реґресії: 

 у = 51,15 + 1,2х1 + 2,7х2 (СЧ20). (3) 

 

Рис. 2. Залежність швидкости руйнування від часу випробування покрит-
тів з різною товщиною карбідної зони хромованого шару криці 45 [мкм]: 
35 (1); 91 (2); 114 (3); 123,5 (4); 203,5 (6). 

Fig. 2. Dependence of the rate of destruction on the test time for coatings with 

different thicknesses of the carbide zone of the chromium layer of the steel 45 

[µm]: 35 (1); 91 (2); 114 (3); 123.5 (4); 203.5 (6). 
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 Після застосування методу крутого сходження по ґрадієнту 

знайдено режими наводнювання, що забезпечують максимальні 
значення товщини карбідної зони хромованого шару на чавуні 
СЧ20. 
 Аналіза одержаних даних показує, що з наводнюванням упро-
довж 60 хв шар виходить дещо більшим; проте він є й більш нерів-
номірним по довжині шліфу. Виходячи з цих міркувань, як опти-
мальний обрано наступний режим: i = 1,5 мА/мм2, τ = 45 хв, що за-
безпечує збільшення карбідної зони СЧ18 в 1,4 рази порівняно з ві-
домим способом. 
 Наведені в табл. 1 дані переконливо свідчать про ефективність 

попереднього наводнювання для збільшення товщини карбідної зо-
ни вуглецевих криць і чавунів. Так, товщина карбідної зони на вуг-
лецевих крицях 20 і 45 збільшилася приблизно в 2,5−3 рази, а на 

чавуні — в 1,4 рази. 
 Водночас, кавітаційно-ерозійна стійкість (за втратами маси за 

3 години випробувань на МСВ) у розчинах NaCl підвищується для 

криці 45 в 10 разів, а для криці 20 — в 12 разів у порівнянні з нор-
малізованими зразками [25]. 
 Хромування сірого чавуну СЧ20 за розробленим способом у 

1,4 рази збільшує його довговічність (рис. 3), а кавітаційна стій-
кість, визначена за втратами маси за 3 години випробувань на МСВ 

у 3%-розчині NaCl, підвищується у 3,6 рази порівняно зі звичайним 

хромуванням і в 25 разів порівняно зі зносостійкістю чавуну в стані 

ТАБЛИЦЯ 1. Вплив електролітичного наводнювання на товщину карбід-
ної зони під час хромування (температура хромування криць  1373 К, 

чавунів  1323 К, час хромування  6 год). 

TABLE 1. The effect of electrolytic hydrogenation on the thickness of the 

carbide zone during chrome plating (chroming temperature of 

steels1373 K, cast irons1323 K, chrome plating time6 h). 

Матеріял 
Режим наводнювання Товщина карбід-

ної зони, 
мкм 

густина струму i, 
мА/мм2 

час, хв 

Криця 45 1 20 91 
 3 20 114 
 − − 35 

Криця 20 1 20 28,5 
 3 20 31,5 
 − − 12 

СЧ20 1 30 55 
 2,5 30 52 
 − − 38 
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поставки [18]. 

4. ВИСНОВКИ 

1. Розроблено спосіб інтенсифікації дифузійних процесів під час 

ХТО металів і стопів, що включає попереднє наводнювання їх перед 

ХТО електролітичним способом. 
2. Показано, що застосування попереднього наводнювання елект-
ролітичним способом дає змогу збільшити товщину карбідної зони 

хромованого шару на вуглецевих крицях приблизно в 3 рази, а на 

сірих чавунах — в 1,4 рази, що уможливлює підвищити кавітацій-
ну стійкість металів у розчинах кухонної солі в 2−5 разів. 
3. Застосування методів математичної статистики й активного пла-
нування експерименту уможливило знайти оптимальні режими на-
воднювання, що забезпечують збільшення товщини карбідної зони 

хромованого шару на вуглецевих крицях і сірих чавунах в 

1,4−6 разів і, відповідно, підвищити їхню кавітаційно-ерозійну 

стійкість у розчинах хлориду Натрію від 10 до 25 разів. 
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PACS numbers: 61.25.Mv, 61.72.Mm, 68.70.+w, 81.05.Bx, 81.30.Fb, 83.60.Np, 83.80.Gh 

Структура та форма дендритів заліза в стопі системи Cu–Fe 

з додаванням Карбону, що заливався, охолоджувався 

та тверднув під дією постійного магнетного поля 

О. В. Ноговіцин, В. О. Середенко, Ю. М. Романенко*, О. В. Середенко, 
О. В. Чистяков  

Фізико-технологічний інститут металів та сплавів НАН України,  
бульв. Академіка Вернадського, 34/1,  
03142 Київ, Україна 
*Національний технічний університет України  
 «Київський політехнічний інститут імені Ігоря Сікорського»,  
 просп. Берестейський, 37,  
 03056 Київ, Україна 

Стопи Cu–Fe з мідною основою і дисперсними (≅ 10 мкм) ґлобуляризова-
ними вкрапленнями фази заліза є перспективними як матеріяли з висо-
кими спеціяльними властивостями. Ливарні технології є низьковитрат-
ними та мало обмеженими товщиною виробів, але за низьких швидкостей 

охолодження їх (до 50 К/с) формуються розгалужені дендрити (≅ 100 

мкм). Тому актуальним є поліпшення дисперсности залізної фази й її бу-
дови. Встановлено, що в стопі Cu–20% Fe, витопленому в індукційній ти-
ґльовій печі (за температури у 1723 К), мікролеґованому 0,05% C, розли-
тому у циліндричні форми (Re = (1,7–4,0)⋅104, Ri = 6,0⋅10−5, питомі енергія 

та потужність перемішування — 4,4 Дж/кг і 1,1 Вт/кг), формуються 

структурні зони: периферійна охолоджена за 19,6 К/с протяжністю 17% 

від радіюса виливка зі структурою суспензії (вкраплення у 7,5 мкм) і 
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центральна (1,1 К/с) з дендритами до 350 мкм, з яких 40% розділено на 

фраґменти. Постійне магнетне поле, накладене на розтоп, що заливався 

та тверднув, утворило магнетогідродинамічний примежовий (гартманів-
ський) шар розтопу (Ha = 13,2) товщиною у 260 мкм, який супроводжував 

фронт кристалізації з формуванням периферійної зони, збільшуючи теп-
ловіддачу (k = 72,9). Гартманівський шар і підсилені полем мікротечії бі-
ля міжфазної поверхні вкраплень, зумовлених ефектами Маранґоні та 

Зеєбека за рекалесценції дендритів, збільшили швидкість охолодження 

периферії (30,1 К/с), її ширину (34% від радіюса виливка), дисперсність 

суспензії (3,3 мкм), подрібнення дендритів центральної зони (150 мкм) і 
розділення їх на фраґменти до 90%. Посилення перемішування розтопу в 

середині підтоплених дендритів зруйнувало суцільні оболонки на міжфа-
зній поверхні вкраплень і стовпчасту структуру та підвищило дисперс-
ність (розмір ≅ 1 мкм) їхніх субзерен. Результати роботи є перспективни-
ми для одержання мідних стопів з дисперсними ґлобуляризованими ден-
дритними вкрапленнями, розповсюдженими на весь об’єм залитих у фор-
ми циліндричних виливків з порожниною, пласких біметалевих і безпе-
рервно литих циліндричних і пласких тіл. 

Ключові слова: стоп Cu–Fe, мікролеґування Карбоном, охолодження роз-
топу, постійне магнетне поле, дендрити заліза, лита структура. 

Cu–Fe alloys with both a copper base and dispersed (≅ 10 µm) globular inclu-
sions of the iron phase are promising as materials with high special proper-
ties. Foundry technologies are low-cost and low-limited by the thickness of 

the products; however, at their low cooling rates (up to 50 K/s), branched 

dendrites (≅ 100 µm) are formed. Therefore, it is important to improve the 

dispersion of the iron phase and its structure. As established, in the Cu–20% 

Fe alloy smelted in an induction crucible furnace (at temperature of 1723 K), 

microalloyed with 0.05% C, poured into cylindrical forms (Re = (1.7–
4.0)⋅104, Ri = 6.0⋅10−5, specific energy and power of mixing are of 4.4 J/kg 

and 1.1 W/kg, respectively), structural zones are formed: peripheral zone 

cooled at 19.6 K/s with a length of 17% of the casting radius with suspension 

structure (inclusions of 7.5 µm) and central one (at 1.1 K/s) with dendrites 

up to 350 µm, of which 40% are divided into fragments. A constant magnetic 

field applied to the melt poured in and solidified forms a magnetohydrody-
namic boundary layer (Hartmann) of the melt (Ha = 13.2) with a thickness of 

260 µm, which is accompanying the crystallization front during the for-
mation of the peripheral zone, increasing the heat transfer (k = 72.9). The 

Hartman layer and field-enhanced microcurrents near the interphase surface 

of inclusions caused by the Marangoni and Seebeck effects during recales-
cence of dendrites increase the cooling rate of the periphery (30.1 K/s), its 

width (34% of the radius of the casting), and the dispersion of the suspension 

(3.3 µm), grinding the dendrites of the central zone (150 µm) and dividing 

them into fragments up to 90%. Increased mixing of the melt in the middle of 

the sub-melted dendrites destroys the continuous shells on the interphase 

surface of inclusions and the columnar structure and increases the dispersion 

(size ≅ 1 µm) of their subgrains. The results of the perspective work on the 

fabrication of copper alloys with dispersed globularized dendritic inclusions 

spread over the entire volume of cylindrical castings with a cavity, flat bime-
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tallic and continuously cast cylindrical and flat bodies. 

Key words: Cu–Fe alloy, melt cooling, microalloying with carbon, permanent 

magnetic field, iron dendrites, cast structure. 

(Отримано 3 травня 2024 р.; остаточн. варіянт — 9 липня 2024 р.) 
  

1. ВСТУП 

На сучасному етапі розвитку техніки стопи системи Cu–Fe викли-
кають інтерес дослідницьких центрів в Україні та світі як перспек-
тивні матеріяли з високими спеціяльними властивостями для бага-
тьох галузей. Теоретичні дослідження та комп’ютерні моделюван-
ня, виконані за ініціятивою Міністерства енергетики США, пока-
зали, що стопи Cu–Fe можуть мати унікальні властивості, зокрема 

за рахунок багаторівневої ієрархічної структури та принципів ство-
рення нових матеріялів з комплексом спеціяльних властивостей, і в 

сучасних умовах потребують розроблення продуктивного, ресурсо- 

й енергоощадного процесу високотехнологічного виробництва на 

основі співпраці наукових центрів і стратегічних підприємств [1, 
2]. 
 Ці стопи поєднують високу тепло- й електропровідність міді з ма-
гнетом’якими властивостями, високою міцністю, жорсткістю, дос-
тупністю та дешевизною заліза. З формуванням відповідних струк-
тур вони мають унікальні властивості електромагнетного екрану-
вання, міцности, термостійкости, зносостійкости. Як магнетом’які 
матеріяли, вони є ключовими для ефективної роботи силової елект-
роніки й електричних машин наступного покоління, що працюва-
тимуть в умовах високих механічних навантажень у високоенерге-
тичних гальмівних системах для аерокосмічної промисловости, ви-
сокошвидкісних потягів і важкої техніки. Вони вельми перспекти-
вні для рознімачів, кабелів зв’язку, вакуумних пристроїв, мосто-
вих з’єднань, сховищ ядерних відходів, систем імпульсного елект-
ромагнетного поля, електромагнетних випромінювачів з пришви-
дшенням частинок, матеріялів електромагнетного екранування [1, 
3–9]. 
 Структура стопів Cu–Fe, що забезпечує їм високі спеціяльні вла-
стивості, має складатися з мідної основи, в якій розташовані диспе-
рсні вкраплення у вигляді компактних утворень або волокон. Во-
локна формуються з вкраплень деформуванням із термооброблен-
ням заготівки. Чим дрібнішими є вкраплення вихідної заготівки, 
тим менше вона потребує подальшого оброблення [10]. Стопи сис-
теми Cu–Fe одержують методами напорошення, порошкової мета-
лурґії та високотемпературної синтези. Такі методи потребують ви-
соких капіталовкладень у виробництво й обмежені товщиною заго-
тівки [5]. Ливарні методи мають переваги простого обладнання, 
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можливості одержання зливка великого перерізу та меншої вартос-
ти; тому вивчення процесів одержання стопів системи Cu–Fe лит-
тям є актуальним [7]. 
 Застосування швидкостей охолодження у 360–560 К/с, прита-
манних спеціяльним методам лиття, дає можливість одержання в 

структурі таких стопів компактних вкраплень з подрібнених денд-
ритів, але з різноманітними формами — від округлої до розеткової в 

широкому діяпазоні розмірів: 2–15 мкм (360 К/с) і 0,3–4,0 мкм 

(560 К/с) [11]. В системі Cu–Fe внаслідок наявности дисперсних 

вкраплень заліза, пересичених Купрумом, на формування структу-
ри істотний вплив чинить ефект Маранґоні [8]. В звичайних ливар-
них технологіях реалізуються низькі швидкості охолодження: ≅ 1–
50 К/с. За такого охолодження у стопах в мідній основі формуються 

грубі розгалужені залізні дендрити (розміром ≅ 100 мкм) [12]. Кру-
пна фаза заліза значно понижує властивості стопів, що гальмує їхнє 

застосування. Тому зменшення розмірів залізної фази є одною з 

ефективних стратегій поліпшення характеристик стопів системи 

Cu–Fe в умовах низьких швидкостей охолодження [13]. В цій робо-
ті зазначено, що в стопах міді з 10–15% Fe в залежності від розміру 

фази заліза міцність становить відповідно: для 25 мкм — 466 МПа, 
20 мкм — 608 МПа, 2 мкм — 750 МПа. 
 Сучасними трендами, спрямованими на подрібнення та компак-
тування дендритної фази на основі заліза, є використання модифі-
каторів (переважно Mg і Si) [14, 15] та зовнішніх впливів. За їхньо-
го застосування відбувається подрібнення та зміна форми вкрап-
лень заліза з розгалуженої на компактну, подібну квадрату з округ-
леними кутами; водночас, велика частина вкраплень коаґулює, 
утворюючи подовжені ланцюжки. Дія Mg супроводжується утво-
ренням в структурі стопу вкраплень емульсії з частини речовини 

залізної добавки з розмірами, до 10 разів більшими за модифіковані 
дендритні [14]. Для керування морфологією фази на основі заліза 

використовується добавка Карбону, але його виражена дія визнача-
ється певними складами стопів і швидкостями охолодження [16, 

17]. 
 На рівноважній діяграмі стану системи Cu–Fe зі сторони Феруму 

існує ретроґрадний солідус [18]. У стопах з ретроґрадним солідусом 

відповідного складу в процесі охолодження розтопу після його пов-
ного твердіння з подальшим охолодженням і переходом через тем-
пературу максимальної розчинности відбувається виділення рідкої 
фази, що значно відрізняється за складом від вихідного твердого 

розчину [19, 20]. Через структурне перетворення в разі швидкого 

виділення теплоти кристалізації відбувається розігрівання метале-
вого стопу (рекалесценція) [21]. Для системи Cu–Fe встановлено, 

що розчинення Феруму в рідкій міді носить ендотермічний харак-
тер [22]. Під час прямого спостереження охолодження та кристалі-
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зації розтопу Cu–20% Fe за допомогою найсучаснішого обладнання 

встановлено екзотермічні характеристики процесу підтоплення де-
ндритів на основі заліза [4]. Згідно з даними цієї роботи, під час ре-
калесценції відбувалася фраґментація дендритів через втрату міц-
ности; вказано, що таке подрібнення може бути посилено накла-
данням зовнішніх впливів. Завдяки явищу рекалесценції форма 

дендритів може змінюватися з розгалуженої на ґлобуляризовану 

[23]. 
 Новітнім напрямом поліпшення властивостей стопів є вплив на 

мікроструктуру не тільки з точки зору форми та розмірів вкраплень 

заліза в мідній основі, але й їхньої структури. Морфологія та струк-
тура фази заліза визначає ряд спеціяльних властивостей стопу [24]. 
На даний час такі дослідження почали проводитися в основному 

для вкраплень емульсії, а вивчення структури дендритних вкрап-
лень знаходиться на початковій стадії. Вкраплення міді, що утво-
рюються в емульсованій фазі заліза, приводять до підвищення міц-
ности та межі плинности стопів [25]. Виділення нанорозмірної мід-
ної фази всередині вкраплення сприяло під час деформації подріб-
ненню залізної фази, утворенню волокнистої (наноламелярної) 
структури, що збільшувало міцність стопу [5]. Гетерогенна струк-
тура пластинчастої фази на основі заліза, що містить дрібні зерна ε-
Cu може ефективно затримувати розвиток тріщин [3]. Є дані про те, 

що додавання до стопу Cu–20% Fe Карбону приводить до зміни 

структури дендритів заліза [26]. 
 На даний час недостатньо уваги приділено дослідженню фаз в се-
редині дендритів і дії на них зовнішніх впливів, зокрема постійного 

магнетного поля. Є дані, що з виділенням Купруму з охолоджува-
ного твердого розчину на основі заліза в постійному магнетному по-
лі відбувається конкуренція між посиленням рушійної сили виді-
лення Купруму та пригніченням дифузії за різних величин індукції 
магнетного поля, а тому є оптимальне значення індукції для ефек-
тивного контролю утворенням вкраплень міді [27]. Дослідження 

стопів Cu–Fe, оброблених постійним магнетним полем в 1 Тл, пока-
зало, що міцність деформованих стопів збільшується [28]. На фото-
графіях структур цих стопів видно, що стоп, необроблений полем, 

містить волокнисту фазу та компактні розеткові утворення розмі-
ром у ≅ 5 мкм з хвилястою поверхнею у вигляді тонких загострених 

зубців, а стоп, оброблений полем, — компактні утворення з фор-
мою, близькою до сферичної. Це, вірогідно, пов’язане з дією поля 

на формування структури дендритів на основі заліза. Проведені до-
слідження стосовно евтектоїдного перетворення під дією сильного 

магнетного поля (у 12 Тл) на криці, показали, що воно підвищує 

температуру цього перетворення і збільшує вміст Карбону [29]. 
 Таким чином, оскільки Карбон застосовується для впливу на 

вкраплення на основі заліза в системі Cu–Fe, то є можливість вико-
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ристання в якості джерела заліза ще дешевших за нього криць, зо-
крема рядових марок. На даний час ведеться пошук ефективного 

інструменту подрібнення та зміни форми дендритів заліза за низь-
кої швидкости охолодження, притаманної звичайним способам 

лиття. Новітнім напрямом поліпшення властивостей стопів систе-
ми Cu–Fe є формування спеціяльної структури емульсійних вкрап-
лень на основі заліза. Стосовно дендритних вкраплень основна ува-
га дослідників приділяється їхньому подрібненню й ґлобуляризації 
та значно менше — структурі. Є окремі дані, що за певних режимів 

дії постійного магнетного поля на стопи Cu–Fe воно може істотно 

впливати на структуру та форму дендритів заліза, і це потребує по-
дальших досліджень. 
 Метою роботи було дослідження зміни форми та структури денд-
ритів заліза в стопі Cu–20% Fe (де добавкою заліза є криця 3пс з 

0,2% С), що заливався, охолоджувався та тверднув зі швидкостя-
ми, характерними для звичайних способів лиття під впливом пос-
тійного магнетного поля. 

2. ЕКСПЕРИМЕНТАЛЬНА МЕТОДИКА 

Для приготування розтопу масою в 1,0 кг з 20% Fe були використа-
ні мідь високої чистоти (99,99%) і криця 3пс (Fe 98,78%, C 0,20%, 

решта — домішки). Витоплення стопу відбувалося в індукційній 

тиґльовій печі високої частоти (44 кГц). Для запобігання неконтро-
льованому насиченню заліза Карбоном і ерозії тиґля застосовано 

алундовий тиґель, який був розташований всередині графітового. 
Оскільки стоп мав високий вміст Феруму і процес змішування рід-
кої міді з залізом характеризується ендотермічним тепловим ефек-
том, топлення розпочинали з розтоплення всієї кількости заліза з 

послідовним додаванням малих порцій твердої міді для запобігання 

істотному охолодженню розтопу. Температура розтопу контролю-
валася за допомогою термопари та мілівольтметра з цифровим таб-
ло. Після приготування розтопу алундовий тиґель з розтопом вий-
мався з печі. Рідкий стоп з температурою у 1723 К заливався у ли-
варні форми з криці з внутрішнім діяметром у 35 мм, зовнішнім — 

у 43 мм, в яких формувалися виливки висотою у 40 мм без (контро-
льні зразки) та за дії горизонтального постійного магнетного поля 

литого магнету (рис. 1). 
 Швидкість струменя розтопу під час заливання форми, енергію 

та потужність перемішування металу визначали за виразами дже-
рела [30]. Охолодження розтопу у формі в зоні, прилеглій до її стін-
ки (периферійній), оцінювалося за емпіричним рівнянням роботи 

[11], встановленим для стопу аналогічного складу, а для решти 

об’єму розтопу (центральної зони) — згідно з методикою роботи 

[31]. Умови одержання виливків характеризувалися числами поді-
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бности за Рейнольдсом (Re), Гартманом (Ha) [32], Річардсоном (Ri) 
[33], Ґрасгофом (Gr) і безрозмірним числом k [34]. Співвідношення 

природньої конвекції через охолодження потоку розтопу з приму-
совою, що була зумовлена струменем розтопу, для контрольних ви-
ливків оцінювалося числом Ri = Gr/Re2. Додатковий вплив магнет-
ного поля визначався числом k = (Ha2Re)/Gr. З рухом електропро-
відної рідини вздовж твердої поверхні навіть у слабкому попереч-
ному магнетному полі змінюється режим тепловіддачі. Є умови, 
коли тепловіддача збільшується [34]. 
 Із заповненням форми струмінь розтопу після торкання дна роз-
тікався у радіяльному напрямку, досягав стінки форми, підіймався 

вздовж неї, розвертався та стікав на потік, що рухався до стінки. 
Таким чином виникав вихровий, подібний тору циркуляційний рух 

розтопу. 
 Накладання магнетного поля на розтоп, особливо в області вели-
ких чисел Ha і Re, приводить до складного перетворення характеру 

руху об’ємів електропровідної рідини. В потоці, що рухається в 

об’ємі, прилеглому до стінок, виникає під дією постійного магнет-
ного поля гартманівський (магнетогідродинамічний) шар, в якому 

поле збільшує швидкість потоку біля стінок. Характерний розмір 

магнетогідродинамічного примежового шару, що виникав біля сті-
нки форми з криці під час заливання розтопу в разі накладання го-
ризонтального магнетного поля, оцінювали за товщиною гартма-
нівського шару за виразом з роботи [32]. Для умови Ha >> l товщина 

гартманівського шару розраховувалась як δ ≅  l/Ha, де l [м] — хара-
ктерний розмір, що визначений з урахуванням структури вихра в 

  
а б 

Рис. 1. Заливання розтопу у ливарні форми: розташування обладнання (а), 
заливання розтопу (б): 1 — індукційна тиґльова піч, 2 — тиґель з розто-
пом, 3 — ливарні форми, 4 — постійний магнет, 5 — струмінь розтопу. 

Fig. 1. Pouring melt into casting moulds: location of equipment (а), pouring 

melt (б): 1 is induction crucible furnace, 2 is crucible with melt, 3 is casting 

melds, 4 is permanent magnet, 5 is melt stream. 
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розтопі [35]. 
 Для пояснення особливостей поведінки вкраплень на основі залі-
за під час аналізи результатів з формування литої структури стопів 

Cu з Fe багатьма дослідниками тривалий час застосовується ефект 

Маранґоні, що спричиняє мікротечії біля поверхні вкраплень через 

неоднорідність концентрації та температури, але без врахування дії 
магнетного поля [8, 36]. Величини фізичних характеристик стопу 

для розрахунків було взято з джерел [37, 38]. 
 Після охолодження кожен виливок розрізався вздовж вертика-
льної осі. Для зразків, одержаних у магнетному полі площина роз-
різу проходила паралельно напрямку силових ліній магнетного по-
ля. Металографічні дослідження проводилися методами оптичної й 

електронної мікроскопії, розмір і щільність розподілу вкраплень 

визначалися за стандартними методиками на шліфах, щавлених 

реактивами № 1 — 10%-розчином аміяку у дистильованій воді та 

№ 2 — водяним розчином, що містив по 13% хлорного Феруму і со-
ляної кислоти. Вміст Купруму та Феруму у фазах стопу визначався 

мікрорентґеноспектральною аналізою. 

3. РЕЗУЛЬТАТИ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Швидкість струменя розтопу під час заливання у форму змінювала-
ся від початку до кінця процесу в діяпазоні 1,72–1,42 м/с. Запов-
нення форми розтопом відбувалося за 4 с у турбулентному режимі: 
значення числа Re від початку до кінця заливання змінювалося від 

1,7⋅104
 (період розтікання по дну форми до виникнення циркуля-

ційної течії) до 4,0⋅104
 (розвинута циркуляція). Число Ri в експе-

риментах складало 6,0⋅10−5
 і виконувалась умова Ri < 16, згідно з 

якою рівень природньої конвекції був вельми незначним і майже не 

впливав на рух розтопу [33]. 
 Під час заповнення форми питома енергія перемішування була 

на рівні 4,4 Дж/кг, а питома потужність перемішування дорівню-
вала 1,1 Вт/кг. Дія магнетного поля на утворення магнетогідроди-
намічного примежового шару розтопу біля стінки форми характе-
ризувалася числом Ha = 13,2. Величина числа k була 72,9 >> 3, що 

вказувало на збільшення тепловіддачі від розтопу до стінки форми 

[34]. Внаслідок вираженого Гартманового ефекту (Ha >> 1 [32]) 

утворення коринки затверділого стопу біля стінки форми та збіль-
шення його товщини супроводжувалося наявністю гартманівського 

шару товщиною порядку 260 мкм на поверхні цієї коринки. Водно-
раз, гартманівський шар супроводжував фронт кристалізації кори-
нки під час її потовщення. 
 Аналіза структури виливків, одержаних без та за дії постійного 

магнетного поля, показала, що вони складалися з мідної основи та 

дендритів заліза. Виливки мали дві характерні зони — периферій-
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ну, прилеглу до стінки форми, та центральну, які відрізнялися ро-
зміром і формою дендритів. Між периферійною та центральною зо-
нами виливків знаходилася перехідна область, в межах якої відбу-
вався перехід від структури однієї зони до іншої. Було розраховано, 

що в зоні, прилеглій до стінки форми, контрольний стоп охолоджу-
вався зі швидкістю у 19,6 К/с, а в решті об’єму — значно повільні-
ше з 1,1 К/с. Ширина периферійної зони контрольного металу ста-
новила 3,0⋅10−3

 м. В металі, обробленому магнетним полем, перифе-
рійна вона розширилася до 6,0⋅10−3

 м, а швидкість охолодження 

металу в ній збільшилася до 30,1 К/с завдяки дії магнетогідроди-
намічного примежового шару. 
 Структуру контрольного металу представлено на рис. 2. З рисун-
ку 2, а видно, що в центральній зоні в основі стопу були присутні 
дендрити розгалуженої форми, що мали осі 1-го, 2-го і 3-го поряд-
ків. Частина дендритів була видима на поверхні шліфів у вигляді 
відокремлених фраґментів, розташованих в лінію. Розмір осей ден-
дритів, що були видимі як цілісні утворення, сягав до 350 мкм (осі 
1-го порядку), 100 мкм (осі 2-го порядку) і 15 мкм (осі 3-го поряд-
ку). Частина таких дендритів складала 60% від їхньої загальної кі-
лькости. Решта кристалів була фраґментованою. Розмір фраґмен-
тів був у діяпазоні 5–60 мкм з віддаллю між ними у 0,5–4,5 мкм. З 

переходом від центральної до периферійної зони кількість цілісних 

дендритів зменшувалась і, відповідно, фраґментованих збільшува-
лася. Зникали осі 3-го порядку, понижувалося число осей 2-го по-
рядку (рис. 2, б, в). В периферійній зоні цілісних дендритів було 

10%;, решта вкраплень представляла подовжені й округлі фраґме-
нти кристалів з середнім розміром у 7,5 мкм і середньою кількістю 

на поверхні шліфа у 5,9⋅103
 мм−2

 (рис. 1, г). Як видно з рисунку 2, 
дендрити мають округлення. Це пояснюється їхньою рекалесценці-
єю, що супроводжувалася підтопленням [23]. У безпосередньому 

спостеріганні за зростанням дендритів до рекалесценції вони були 

загостреними [4]. 
 На першому етапі пониження температури до перегину на лінії 
ретроґрадного солідусу переважно відбувалася дифузія Купруму у 

залізне вкраплення. На другому етапі з подальшим охолодженням 

переважною ставала дифузія Купруму із вкраплення у розтоп осно-
ви, і через явище рекалесценції поверхневий шар вкраплення ста-
вав рідким. Біля міжфазної поверхні з обох її сторін виникали ло-
кальні концентраційні та температурні неоднорідності [4]. Це ви-
кликало ефект Маранґоні — мікротечії у шарах розтопу, прилеглих 

до міжфазної поверхні вкраплення, що сприяло дестабілізації під-
топленого вкраплення та відокремленню від нього частин у момент 

втрати ним міцности. 
 Під час заливання розтопу він, у першу чергу, охолоджувався бі-
ля стінки форми з криці, де виникала коринка стопу з фронтом 
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кристалізації, в яку уморожувалися вкраплення на основі заліза. 
Між частиною вкраплення, яка виступала у шар розтопу, та корин-
кою виникали електроструми (Зеєбеків ефект), але вони не вплива-
ли на подрібнення вкраплення. 

 
а б 

  
в г 

Рис. 2. Структура контрольного металу (щавленого реактивом №1): 
центральна зона (а), перехідна область зі сторони центральної зони (б), пе-
рехідна область зі сторони периферійної зони (в), периферійна зона (г): 1 

— розгалужений дендрит з осями 1-го, 2-го і 3-го порядків, 2 — фраґменти 

дендрита. 

Fig. 2. Structure of the control metal (etched with reagent No. 1): central zone 

(а), transitional area from the side of the central zone (б), transitional area 

from the side of the peripheral zone (в), peripheral zone (г): 1 is branched den-
drite with axes of the first, second and third orders, 2 is dendrite fragments. 
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 У зв’язку з підтопленням дендритів, що знаходилися поза кори-
нкою в об’ємі розтопу, всередині та навколо них виникали неодно-
рідності температури, що також були причиною для виникнення 

електрострумів. 
 За дії постійного магнетного поля в структурі центральної зони 

стопу в порівнянні з контрольним металом відбулися наступні змі-
ни: кількість дендритів, видимих як цілісні, скоротилася до 10%, 
довжина осей 1-го порядку зменшилася в 2,3 рази, 2-го порядку — 

втричі, а третього не виявлено (рис. 3, а). 
 Діяпазон розмірів фраґментів дендритів звузився і склав 3–
35 мкм, віддаль між ними зросла в 2–3 рази. 
 В перехідній області зі сторони центральної зони посилилася 

фраґментація дендритів, що проявилось у відсутності цілісних 

утворень, подвійному скороченні розмірів найбільших фраґментів і 
зменшенні кількости осей 2-го порядку на них до 4 разів (рис. 3, б). 
Зі сторони цієї области, прилеглої до периферійної зони, процес по-
дрібнення та фраґментації дендритів посилився. Розгалужені фор-
ми були відсутні, в структурі переважали дрібні фраґментовані де-
ндрити, частини яких були переважно округлі та розташовані у до-
вільному порядку. Спостерігалися подовжені утворення, які були 

представлені скороченими осями дендритів 1-го порядку та лан-
цюжками з коаґульованих чарункових фраґментів дендритів (рис. 
3, в). У периферійній зоні виливків утворилася структура типу су-
спензії з середнім розміром округлих вкраплень у 3,3 мкм (в 2,3 ра-
зи менше в порівнянні з контрольним стопом) і кількістю у 

2,4⋅104
 мм−2

 (в 4 рази більше, ніж у контрольного металу). Подов-
жених вкраплень, що представляли осі 1-го порядку кристалів, не 

спостерігали, а подовжені утворення виникли внаслідок коаґуляції 
(рис. 3, г). 
 Зменшення розміру вкраплень, зростання їхньої кількости, по-
силення фраґментації та збільшення віддалі між фраґментами ден-
дритів в структурі стопу під дією магнетного поля пов’язані з його 

взаємодією з мікрострумами, індукованими мікротечіями розтопу, 
викликаними ефектом Маранґоні, та мікрострумами, зумовленими 

Зеєбековим ефектом. Така взаємодія породжувала локальні елект-
ромагнетні сили, що підсилювали мікротечії поблизу поверхні 
вкраплення та посилювали їхній дестабілізувальний вплив на 

вкраплення. 
 Застосування реактиву №1 для виявлення структурних складо-
вих стопу, одержаного під впливом магнетного поля, через послаб-
лення взаємочину з металом не забезпечило чіткого зображення. 
Це, вірогідно, пов’язане зі змінами структури складових стопу. Мі-
крорентґеноспектральною аналізою виявлено, що за швидкости 

охолодження у 1,1 К/с в дендритах містилося 15,8% Cu, що добре 

узгоджувалося з даними [4]. Під впливом магнетного поля кіль-
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кість Cu зросла до 17,2%. Це, зокрема, могло вплинути на послаб-
лення дії реактиву №1. 
 На рисунку 4 представлено зображення фраґментів дендритів. 
 З рисунку 4, а видно, що основу дендритів складають темні суб-

  
а б 

  
в г 

Рис. 3. Структура стопу, обробленого постійним магнетним полем (щавле-
ного реактивом №2): центральна зона (а), перехідна область зі сторони 

центральної зони (б), перехідна область зі сторони периферійної зони (в), 
периферійна зона (г). 

Fig. 3. The structure of the alloy treated with a permanent magnetic field 

(etched with reagent No. 2): central zone (а), transitional area from the side of 

the central zone (б), transitional area from the side of the peripheral zone (в), 
peripheral zone (г). 
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зерна на основі заліза. В дендритах контрольного стопу зафіксовано 

стовпчасті структури субзерен заліза, між якими розташовувалася 

світла фаза на мідній основі. У дендритах контрольного стопу (рис. 
4, б) виявлено, що світла фаз, розташована між субзернами його ос-
нови (розмір субзерен ≅ 2 мкм), представляла мікронеоднорідний 

розчин зі світлими вкрапленнями міді (розміром ≅ 200 нм) і темни-
ми вкрапленнями заліза, які зливалися з фоном субзерен основи 

дендрита. З внутрішньої сторони дендрит оточено тонким темним 

шаром на основі заліза (≅ 200 нм), а з зовнішньої — світлим шаром 

міді (≅ 300 нм). Під впливом магнетного поля субзерна заліза в ос-
новному стали роз’єднаними і не утворювали стовпчастої структу-
ри, а також подрібнилися до 2 разів. 
 Аналогічні зміни в розмірах відбулись і з мікровкрапленнями 

міді. Внутрішній і зовнішній шари оболонки на дендриті були сто-
ншеними в порівнянні з контрольним металом, і на деяких ділян-
ках за даного збільшення вони не ідентифікувалися, що могло бути 

викликано інтенсифікацією мікротечій біля міжфазної поверхні 
(рис. 4, в). 
 Площа, зайнята субзернами заліза на поверхні шліфа, зменши-
лася відносно контрольного стопу. Це може бути пов’язано зі збі-
льшенням вмісту Феруму в розчині на основі міді, а також змен-

 
 а         б         в 

Рис. 4. Структура дендритів в стопі Cu–20% Fe: фази стопу (а), фраґмент 

дендрита контрольного стопу (б), фраґменти дендрита стопу, обробленого 

постійним магнетним полем (в): 1 — переріз фраґмента дендрита у попере-
чному напрямку розташування субзерен заліза, що утворюють стовпчасту 

структуру, 2 — поздовжній переріз фраґмента дендрита, 3 — внутрішній 

шар оболонки дендрита, 4 — зовнішній шар оболонки дендрита, 5 — діля-
нка на поверхні фраґмента дендрита, де оболонка не візуалізувалася. 

Fig. 4. The structure of dendrites in the Cu–20% Fe alloy: alloy phases (а), a 

dendrite fragment of a control alloy (б), dendrite fragments of an alloy treated 

with a constant magnetic field (в): 1 is cross-section of a dendrite fragment in 

the transversal direction of the location of iron subgrains forming a columnar 

structure, 2 is longitudinal cross-section of a dendrite fragment, 3 is the inner 

layer of the dendrite shell, 4 is the outer layer of the dendrite shell, 5 is the area 

on the surface of the dendrite fragment, where the shell was not visualized. 
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шенням і компактуванням субзерен основи дендрита, що є аналогі-
чним структурним змінам в металі, одержаному методою реолиття 

в умовах перемішування з подальшою низькою швидкістю охоло-
дження [39, 40]. В аналітичному огляді роботи [40] зазначено, що 

перемішування навіть незначної інтенсивности викликає подріб-
нення зерен і пригнічення утворення стовпчастої структури в сто-
пах. 
 Структурні зміни всередині вкраплення, що відбулися внаслідок 

накладання впливу постійного магнетного поля на прояви ефектів 

Маранґоні та Зеєбека під час підтоплення дендрита, вказували на 

посилення перемішування розтопу у вкрапленні фази на основі за-
ліза. 
 Як зазначено в роботах [5, 14, 41], для підвищення властивостей 

стопів системи Cu–Fe, де фазою, що зміцнює стоп, є емульсовані 
вкраплення на основі заліза, перспективним є зміцнення самих 

вкраплень формуванням всередині них дисперсної зворотньої ему-
льсії. 
 Таким чином, подрібнення структури всередині дендритів є та-
кож сприятливим чинником для зміцнення фази на основі заліза. 
 Результати роботи є перспективними для застосування у проце-
сах формування структури стопів, що відливаються у форми, зок-
рема: методом лиття гартовим твердненням (заливання стопу у ци-
ліндричну металеву форму з формуванням на її стінці початкової 
коринки товщиною у 5–8 мм, вилученням коринки з розтопу й охо-
лодженням у гартовій ванні [42]) для поліпшення структури стопу; 
методом лиття біметалевих пласких зливків стопів системи Cu–Fe 

(пошаровим литтям у пласку форму рідкої міді на попередньо зали-
тий шар заліза, що твердне [43]) для підвищення якости контакту 

металевих шарів. 
 Одержані дані мають перспективу використання у процесах без-
перервного лиття, наприклад, під час лиття у валковий кристаліза-
тор зливків, де коринки, що виникають на поверхнях валків, 
з’єднуються під тиском у міжвалковому проміжку [44], для підви-
щення товщини заготівки з дисперсною структурою, а також у кри-
сталізатор ковзання для одержання циліндричних заготівок. 

4. ВИСНОВКИ 

Визначено, що стопи системи Cu–Fe на основі міді є перспективни-
ми для багатьох галузей техніки в якості матеріялів з високими 

спеціяльними властивостями, зокрема, для електромагнетного ек-
ранування. Це забезпечується структурами мідної основи з диспер-
сними (≅ 10 мкм) ґлобуляризованими вкрапленнями фази заліза з 

міддю. Серед сучасних технологій виробництва таких стопів ливар-
ні мають переваги у розмірах капіталовкладень у обладнання, ни-
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зькими витратами на виготовлення та значно меншими обмежен-
нями за товщиною виробів, але потребують спеціяльних методів 

лиття для забезпечення великих швидкостей охолодження (> 300 

К/с); в іншому разі формуються розгалужені дендрити (з розмірами 

порядку 100 мкм), що значно понижує властивості матеріялу. Тому 

актуальною є стратегія поліпшення характеристик мідних стопів з 

Fe в умовах низьких швидкостей охолодження (до 50 К/с), зокрема 

дисперсности залізної фази та її будови. 
 Встановлено, що в структурі стопу міді з 20% Fe, що був витоп-
лений в індукційній тиґльовій печі за температури у 1723 К, мікро-
леґований 0,05% C і розлитий у циліндричні форми в умовах, які 
характеризувалися значеннями чисел Re = (1,7–4,0)⋅104

 і 
Ri = 6,0⋅10−5, питомими енергією та потужністю перемішування 

4,4 Дж/кг і 1,1 Вт/кг відповідно, сформувалися дві зони (перифе-
рійна та центральна), які відрізнялися розміром і формою вкрап-
лень на основі заліза в мідній основі та мали перехідну область, де 

відбулася зміна структури з переходом між зонами. Ширина пери-
ферійної зони складала 3 мм (17% від радіюса виливка) і мала стру-
ктуру суспензії з переважно ґлобуляризованими вкрапленнями ро-
зміром у 7,5 мкм, що сформувалися за швидкости охолодження у 

19,6 К/с. Решту об’єму виливка займала центральна зона, де швид-
кість охолодження складала 1,1 К/с з розгалуженими дендритами, 
40% з яких були розділені на фраґменти, а цілісні сягали 350 мкм. 
 З’ясовано, що накладання на розтоп постійного горизонтального 

магнетного поля викликало утворення магнетогідродинамічного 

примежового (гартманівського) шару розтопу біля стінки форми, 
що характеризувався числом Ha = 13,2, який мав товщину у 

260 мкм і супроводжував фронт кристалізації під час формування 

периферійної зони, збільшуючи тепловіддачу від виливка до стінки 

форми (число k = 72,9). 
 Наявність гартманівського шару та підсилення мікротечій роз-
топу біля міжфазної поверхні вкраплень завдяки взаємодії магнет-
ного поля з мікрострумами, що виникали за рекалесценції внаслі-
док ефектів Маранґоні та Зеєбека, забезпечили збільшення швид-
кости охолодження периферійної зони до 30,1 К/с і її ширини до 

6 мм (34% від радіюса виливка), подрібнення ґлобуляризованих 

вкраплень суспензії до 3,3 мкм. В центральній зоні виливка, яка 

тверднула в інерційний період після закінчення заливання та по-
ниження інтенсивности перемішування, під дією поля фраґмента-
ція дендритів посилилася — кількість їх, розділених на фраґменти, 
зросла до 90%, розміри фраґментів скоротились у 1,7 рази, віддаль 

між ними зросла до 3 разів, розміри дендритів скоротилися до 

150 мкм. 
 Визначено, що дендритні вкраплення на основі заліза склада-
ються зі стовпчастих субзерен (≅ 2 мкм у поперечному перерізі), мі-
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кронеоднорідної фази з мікрооб’ємів заліза та міді між ними. Вкра-
плення були оточені шарами заліза (≅ 200 нм) і міді (≅ 300 нм). 
 Дія магнетного поля привела до руйнації стовпчастої структури 

субзерен на основі заліза всередині вкраплень, підвищила їхню ди-
сперсність (розмір ≅ 1 мкм), усунула суцільні оболонки на міжфаз-
ній поверхні вкраплень і стоншила їхні залишки, що вказувало на 

посилення перемішування розтопу у підтоплених дендритах вна-
слідок ефектів Маранґоні та Зеєбека. 
 З’ясовано, що перспектива подальших досліджень полягає у фо-
рмуванні литої структури мідних стопів з дисперсними ґлобуляри-
зованими вкрапленнями дендритного походження на основі заліза, 

що розповсюджена на весь об’єм виливка за лиття у форми й у вал-
кові кристалізатори та кристалізатори ковзання безперервним спо-
собом. 
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The formation of the structure of the metal matrix of wear-resistant cast 

irons and its effect on their mechanical properties are investigated. As found 

out, it is useful to add 0.15–0.20% Ti and 0.15–0.25% of rare earth metals 

at the final stage of melting (after additive) in order to improve the struc-
ture, to neutralize the influence of harmful impurities, and to enhance wear 

resistance of the cast irons, which contain chromium and manganese. En-
hanced hydroabrasive wear resistance of the parts of some mechanisms of 

thermal-power plants is achieved by reduced content of such alloying ele-
ments as chromium and manganese that increases the service life. It is rec-
ommended to use chromium–manganese cast irons with a manganese content 

of up to 2.5–2.7% for the fabrication of cast wear-resistant parts, and to heat 

treatment such cast irons with careful selection of the optimal austenitizing 

temperature and isothermal holding. The effect of isothermal annealing on 
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reducing the hardness of chromium–manganese cast iron to 39–40 HRC to 

further facilitate machining of parts is presented. 

Key words: alloyed cast iron, hydroabrasive wear, wear-resistant cast iron, 

chromium, manganese, titanium carbides, heat treatment. 

В роботі досліджено закономірності формування структури металевої ма-
триці зносостійких чавунів та її вплив на механічні властивості. Встанов-
лено, що для поліпшення структури, нейтралізації впливу шкідливих 

домішок і підвищення зносостійкости хромоманґанових чавунів їх доці-
льно перед випусканням із топильного аґреґату додатково обробляти 

0,15–0,20% Ti та 0,15–0,25% РЗМ (за присадкою). Підвищення гідроаб-
разивної зносостійкости деталів теплових електростанцій досягається 

через зменшення витрат леґувальних елементів, таких як Хром і Манґан, 

що збільшує термін експлуатації. Рекомендовано для виготовлення ли-
тих зносостійких деталів використовувати хромоманґанові чавуни з вміс-
том Манґану до 2,5–2,7%, а термічне оброблення таких чавунів проводи-
ти з ретельним підбором оптимальної температури аустенізації й ізотер-
мічною витримкою. Представлено вплив ізотермічного відпалу на пони-
ження твердости хромоманґанового чавуну до 39–40 HRC для подальшо-
го полегшення механічного оброблення деталів. 

Ключові слова: леґований чавун, гідроабразивне зношування, зносостій-
кий чавун, Хром, Манґан, карбіди Титану, термічне оброблення. 

(Received 17 September, 2024; in final version, 22 October, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

The thermal-power industry is one of the main consumers of wear-
resistant alloys. The parts of the systems for solid pulverized fuel prepa-
ration and slag and ash removal from boiler units of thermal power 

plants work under hard conditions of abrasive and hydroabrasive wear. 
 During the combustion of fuel in boiler units, a significant amount 

of slag and ash is formed, which is removed by water flow. The mixture 

of water and slag in the form of pulp enters the hydrosol-removal 
(HSR) system and is transported to the ash-disposal area. The turns of 

slime conveyer screws, rotors, casings and discs of dredging pumps, 
elbows of sludge lines work under conditions of abrasive and hydroa-
brasive wear in the HSR systems of thermal-power stations (TPSs). 
They are produced from wear-resistant Cr28Ni cast iron by casting [1]. 
 The slag and ash are the main abrasives, which cause wear of the 

parts of HSR systems. The concentration of abrasives in the pulp 

reaches 25–30%. The particles of slag that enter the hydrosol removal 
system have sizes from 0.04 to 100 mm. The main components of ash 

slag are oxides SiO2, Al2O3, Fe2O3, CaO, and MgO, a small amount of 

sulphates CaSO4, MgSO4, and FeSO4, and smaller amount of phos-
phates, alkali-metal oxides K2O, Na2O, etc. [2, 3]. 
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 Slag particles have various shapes—from needle-like to spherical. 
The shape of slag particles depends on their melting point, which is de-
termined by the ratio of the content of the calcium and iron oxides to 

the content of the silicon and aluminium oxides [4]: 

2 3

2 2 3

[CaO] [Fe O ]

][SiO A O[ ] l
M




 . 

 The higher this ratio, the more rounded the particles are, and vice 

versa—the slag takes on a needle-like shape and a more abrasive effect 

at lower M that can affect the HSR system parts. 
 In addition to the shape and size of slag and ash particles, the rate of 

wear of cast parts of HSR systems in TPSs is significantly affected by 

the corrosive components of the hydroabrasive medium. Corrosion ac-
tivity of ash and slag pulp is determined by the mineral composition of 

slag and ash, which, in turn, affects the acidity or alkalinity of the 

aqueous suspension. 
 The destruction of working parts of machines and mechanisms used 

at TPSs occurs mainly due to intensive abrasive and hydroabrasive 

wear, i.e., due to the action of abrasive particles on the materials and 

the erosive effect of water. An analysis of the operating conditions of 

parts in a hydroabrasive environment [5] showed that the resistance of 

metals and alloys to wear depends on their chemical composition and 

previous heat treatment. Appropriate composition and heat treatment 

provide optimal structure with high hardness and wear resistance [1–4]. 
 In Ref. [6], the effect of the incidence angle of abrasive on hydroa-
brasive wear of white cast irons was studied. It was shown that white 

cast irons had high wear resistance at small incidence angles (10). At 

small incidence angles, the wear resistance increased at higher carbon 

content (i.e., at larger amount of the carbide phase). At larger inci-
dence angles (over 70), the wear resistance was almost constant at any 

carbon content. 
 Brittle materials have the lowest wear resistance at an incidence an-
gle of 90, i.e., at right angle incidence [6]. For a material with in-
creased ductility, the incidence angle corresponding to the maximum 

rate of wear decreases: it is of 50–70 for quenched steel and of 30–40 

for the same steel in as-cast state. 
 In addition to the abrasive hardness, the rate of wear is also affected 

significantly by the size and shape of abrasive particles, and their ex-
tent of fixation [7]. The rate of wear increases with increasing size of 

the particles, their acuteness (i.e., at smaller radii of their tips), and 

the extent of fixation [7, 8]. 
 Cast irons with high wear resistance contain a significant amount of 

finely dispersed carbides with high microhardness (10–16 kN/mm2) 

(e.g., (Cr,Fe)3С or (Cr,Fe)7С3), which are formed at high chromium con-
tent and have alloyed matrix [8, 9]. 
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 In cast irons, which contain up to 7% Cr, cementite-type Me3C car-
bides are formed; the microhardness of these carbides reaches 1100 HV 

[10]. When a cast iron with 3% C contains more than 7% Cr, the 

amount of cementite-type carbides decreases due to the formation of 

chromium carbides with higher microhardness, and the wear re-
sistance of the cast iron increases. Cast irons with (Cr,Fe)7С3 carbides 

have the maximum wear resistance. This effect is explained by the in-
creased microhardness of these carbides, when the chromium content 

is of 11–13% [11]. 
 Larger amount of carbides increases the wear resistance of cast 

irons, provided the type of carbides does not change. In a cast iron with 

13% Cr and 3.2–3.4% C, the amount of Ìå7С3 carbides is of  30% 

[10]. A further increase in the C content and the amount of carbides 

does not enhance wear resistance, since Me3С carbides appear. The 

wear resistance of a cast iron reduces with increasing size of carbide 

particles. Coarse carbide particles crack, deform and crush under ac-
tion of abrasive particles. Fine carbides partially transfer stresses to 

the metal matrix and do not fail. 
 For microcutting in a hydroabrasive medium, the critical size of 

carbides is of 7–8 µm. When this size is exceeded, the wear resistance 

drastically drops [10. 11]. For example, an increase in the amount of 

(Cr,Fe)7С3-type carbides from 12% to 32% leads to an increase in the 

wear resistance of a cast iron with a pearlitic matrix by only 50%, 

whereas it increases by three times for a martensitic matrix [12]. 
 Wear resistance significantly decreases, when just a small amount 

(less than 10%) of soft products of the pearlite transformation of aus-
tenite appears. The highest wear resistance of white cast iron is pro-
vided by a high-strength and hard martensitic matrix. In the condi-
tions of impact abrasive wear, the transformation of residual austenite 

into martensite can increase wear rate due to tensile stresses that ap-
pear during this transformation. 
 As shown in Refs. [13, 14], wear resistance can be significantly in-
creased only for the alloys, which undergo phase transformations dur-
ing plastic deformation that precedes the fracture in microvolumes dur-
ing wear. Cast iron with unstable alloyed austenite after rapid cooling of 

an ingot in a cold metal mould has a wear resistance 4–5 times higher 

than cast iron with an excessive amount of carbides; however, the latter 

does not undergo phase transformations during deformation [15]. 
 Therefore, the wear resistance of cast irons with the same character-
istics of the carbide component is related linearly to the microhardness 

of their matrix, which provides a higher wear resistance. An important 

issue in choosing a wear-resistant structure is the retention of carbides 

in the metal matrix even after phase transformations. 
 The aim of the work was the development of new wear-resistant al-
loys with high chromium content, the investigation of their properties 
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depending on chemical composition, and the determination of the ef-
fect of microalloying, modification and heat treatment on operating 

under severe extreme conditions. 

2. MATERIALS 

Wear-resistant alloys were smelted from steel scrap and recycled cast 

iron. The alloys were smelted in an induction furnace ИСТ-0,06 with a 

basic lining. Melting was carried out by remelting technique. Large 

pieces of ferrochrome, steel scrap, cast iron, and small pieces of ferro-
chrome were sequentially fed into the furnace. After, the charge was 

completely melted and the melt heated up to 1450–1470С; appropri-
ate additives were added to the crucible: preheated nickel, ferrovana-
dium, ferrotitanium, ferromanganese, ferroboron or REM. The melt 

was kept until the additives were completely dissolved or melted; then, 

it was poured into a ladle and moulds. As a deoxidizer, aluminium was 

added in calculated amounts into the ladle during its filling with liquid 

metal; then, the melt was stirred with a rod. 
 The chosen shape of the samples (Fig. 1) made it possible to produce 

ingots in the lower mould in a horizontal position, which provided their 

maximum density in the zones, which were subjected to wear testing. 
 The moulds were filled with melt at 1380–1410C. After cooling and 

punching out the ingots, the samples were mechanically processed in 

order to provide the same dimensions and surface cleanliness. 
 The determination of the wear resistance of iron-based alloys is suffi-

 
a 

 
b 

Fig. 1. Samples for investigations of wear resistance in a hydroabrasive medi-
um (a) and hardness (b). 
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ciently accurate and useful for practical calculations, only if the wear 

process during testing is the same as during the operation of a real part. 
 The hydroabrasive wear resistance of materials is mostly carried out 

at uncontrollable incidence angles of abrasive particles. The samples 

are tested in a flux of abrasive liquid that affects their surfaces at var-
ying angles (from 0 to 90). The behaviour of samples in a hydroabra-
sive medium is estimated taking into account the following require-
ments: high reproducibility of results, metal losses sufficient to assess 

the wear of a sample during a relatively short test time, and the most 

stable conditions of testing. Pit sand was used as an abrasive material. 
Due to the irregular shape of its particles, this sand has a higher abra-
sive effect as compared to river sand. The test parameters under labor-
atory conditions were determined using 280282 alloy samples. The 

wear resistance of the investigated alloys was compared with that of 

these samples. 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

The effect of chromium on the hardness of wear-resistant cast iron in 

the range of its concentrations from 4.5% to 31.6% at the C content up 

to 3.0% was studied. It is known that Cr-containing cast irons without 

additional alloying with austenite-stabilizing elements have low har-
denability, so the original cast iron additionally contained 4.0–5.0% 

Mn [15]. This Mn content in chrome and manganese white cast irons 

with Me7C3 carbides provides the hardenability of ingots with an 

equivalent wall thickness of up to 350 mm that is valid almost for any 

ingot produced in industry. 
 The relative wear resistance was determined in a hydroabrasive me-
dium. The Cr28Ni2 alloy samples were used for reference. The chemical 
compositions and properties of cast irons are listed in Table 1 and 

shown in Fig. 2. 
 It is known that chromium contributes to intense chilling of cast 

iron. This element reduces the solubility of carbon in - and -iron, in-
creases the stability of the solid solution and the amount of the eutectic 

component. A Cr-enriched carbide phase of the cementite type is 

formed in cast irons even at low chromium content [15, 16]. 
 It is found out that an increase in Cr content from 4.5% to 21.1% 

significantly enhances the operational properties of Mn-containing 

cast irons. When Cr content in cast iron increases, the amount of ce-
mentite-type carbides reduces due to the formation of chromium car-
bides (Cr,Fe)7С3 at more than 7% Cr, and (Cr,Fe)23С6 at more than 20% 

Cr, which have high microhardness [12]. The ledeburite-type eutectic 

is replaced by the eutectic with various fine complex carbides 

(Cr,Fe,Mn)7C3 (Fig. 3) that corresponds to the Charpy principle [8, 9] 
(hard carbides in a softer matrix). 
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 Higher amount of the ledeburite eutectic and lower volume fraction 

of austenite contribute to an increase in the hardness and wear re-
sistance of the alloy. An increase in the chromium content in cast iron 

above 20% leads to the appearance of coarse hypereutectic crystallites 

of Cr7С3 carbides, and to a higher amount of Cr-alloyed ferrite [6]. 

Cr7С3 carbides solidify as long needle-like hexagons (Fig. 3). These car-
bides reduce the wear resistance and especially the strength of ingots, 

although the hardness of the alloy increases (Fig. 2). 

TABLE 1. Chemical composition and properties of wear-resistant white cast 

irons with different chromium content. 

Melting 

index 

Content, % wt. 
Relative 

wear resistance 
Hardness, HRC 

C Cr Mn Si 
P S 

max 

101 2.91 4.5 4.2 0.65 0.05 0.05 0.85 41.0 

102 2.85 8.3 4.5 0.70 0.05 0.05 1.02 43.2 

103 2.82 16.2 4.1 0.72 0.05 0.05 1.18 46.6 

104 2.92 21.1 4.6 0.68 0.05 0.05 1.22 48.5 

105 2.94 25.2 4.2 0.65 0.05 0.05 1.12 49.4 

106 2.86 31.6 4.3 0.78 0.05 0.05 0.95 50.3 

 

Fig. 2. Dependence of hardness and wear resistance of cast irons on Cr con-
tent: 1—relative wear resistance, 2—hardness, 3—Cr28Ni2 alloy (reference). 
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 The effect of manganese on the wear resistance and hardness of cast 

iron with about 19% Cr (this chromium content provides the highest 

wear resistance) and about 3.0% C was studied in the concentration 

range of 2.1–11.9% Mn. The chemical composition of cast irons and 

test results are shown in Table 2 and Fig. 4. 
 Manganese contributes to the stabilization of austenite in chromi-
um–enriched cast irons. As the manganese content in cast irons in-
creases, the hardness decreases that is explained by higher amount of 

residual austenite in the matrix and its stabilization (Fig. 4). In addi-
tion, manganese increases the solubility of carbon in the -iron that 

leads to a decreased total amount of chromium carbides. 
 Based on the data of Refs. [8, 9, 17], one can assume that every Mn 

percent in the chromium–manganese cast irons can reduce the content 

of the carbide phase by 1.0–1.4%. The wear resistance of the alloy also 

decreases—at about 9% Mn, it becomes lower as compared to the 

Cr28Ni2 alloy. Thus, the chromium–manganese cast irons should con-
tain no more than 9.0% Mn in order to have high wear resistance 

(higher than chromium–nickel cast iron Cr28Ni2) (see Fig. 5). 

   
a b c 

Fig. 3. Effect of chromium on microstructure of high-alloyed cast iron: 4.5% 

Cr (a), 21.1% Cr (b), 25.2% Cr (c). 

TABLE 2. Chemical composition and properties of wear-resistant high-
chromium cast iron with different Mn content. 

Melting 

index 

Content, % wt. 
Relative 

wear resistance 
Hardness, HRC 

C Cr Mn Si 
P S 

max 

107 2.89 18.6 2.1 0.64 0.05 0.05 1.38 52.0 

108 3.02 18.8 4.2 0.72 0.05 0.05 1.22 48.5 

109 2.91 19.2 7.8 0.79 0.05 0.05 1.05 44.0 

110 2.86 19.4 10.3 0.68 0.05 0.05 0.98 42.5 

111 2.79 18.9 11.9 0.70 0.05 0.05 0.95 42.0 
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 Taking into account the fact that manganese increases the harden-
ability of Cr-containing cast irons, and residual austenite in cast irons 

can strengthen under the impact of abrasive particles at low Cr concen-
trations, a high-chromium cast iron should contain 3.0–5.0% Mn. Ac-
cording to the results of investigations of mechanical properties and 

operational characteristics, a new chromium–manganese cast iron 

with 18–20% Cr and 3.5–4.5% Mn was developed. This alloy is men-
tioned below as Cr19Mn4 and is taken as a reference one. Cast iron with 

this chemical composition has a wear resistance 20–25% higher than 

the Cr28Ni2 cast iron. 

 

Fig. 4. Dependence of hardness and wear resistance of cast irons on Mn con-
tent: 1—relative wear resistance, 2—hardness, 3—Cr28Ni2 alloy (reference). 

   
a b c 

Fig. 5. Effect of Mn content on microstructure of Cr-rich cast iron: 2.1% Mn 

(a), 4.2% Mn (b), 11.9% Mn (c). 
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 Further, the effect of titanium content up to 1.2% on the structure 

and characteristics of chromium–manganese cast irons is investigat-
ed. Given the high affinity of titanium for oxygen, it was added in the 

form of ferrotitanium after deoxidizing the melt with aluminium. The 

deoxidation of cast iron with aluminium was carried out to increase the 

integrity of test. The Cr19Mn4 cast iron developed by the authors was 

used as a reference. The chemical compositions and properties of the 

cast irons depending on titanium content are listed in Table 3; the test 

results and microstructures are shown in Figs. 6 and 7, respectively. 

TABLE 3. Chemical composition and properties of chromium–manganese iron 

Cr19Mn4 with different titanium contents. 

Melting 

index 

Content, % wt. 
Relative 

wear resistance 
Hardness, HRC 

C Cr Mn Si Ti 
P S 

max 

118 2.85 18.9 3.92 0.64 – 0.05 0.05 1.00 48.0 

119 2.90 19.1 3.80 0.60 0.11 0.05 0.05 1.05 51.0 

120 2.87 19.0 3.86 0.69 0.24 0.05 0.05 1.11 52.0 

121 2.98 18.7 4.10 0.71 0.49 0.05 0.05 1.15 53.0 

122 3.02 19.4 4.05 0.69 0.87 0.05 0.05 1.04 51.0 

123 2.96 19.2 4.20 0.72 1.20 0.05 0.05 1.01 47.0 

 

Fig. 6. Dependence of wear resistance and hardness of cast irons on Ti con-
tent: 1—relative wear resistance, 2—hardness, 3—Cr19Mn4 alloy (reference). 
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 Titanium has a higher affinity for carbon than iron; so, it precipi-
tates, first of all, in the form of carbides or carbonitrides (at a suffi-
cient N content) during the solidification of Ti-containing iron–carbon 

alloys. Titanium promotes the subcooling of molten iron, which con-
tributes to the solution of titanium carbides in the iron melt and the 

precipitation of carbides during the solidification [10, 14]. 
 The alloy with 0.5% Ti had the highest wear resistance and hardness. 
At higher Ti content, titanium carbides and carbonitrides were distrib-
uted inhomogeneously in the matrix and formed colonies (Fig. 8), 
which were stress concentrators and crushed under abrasive impact. 
 In thick ingots, due to their slow solidification and insolubility in 

molten iron, titanium carbonitrides, which begin to precipitate below 

1220С [17], can accumulate in local volumes of the metal (Fig. 8) and 

contribute to local embrittlement and deterioration of mechanical pro-
cessing [13, 16]. 
 This complicates the overall technological production of high-
quality parts from these cast irons, increases the costs of mechanical 
processing of cast parts and the total cost of production, and reduces 

the service life of parts and equipment. 

   
a b c 

Fig. 7. Effect of Ti content on microstructure of chromium–manganese cast 

iron: no Ті (a), 0.49% Ті (b), 0.87% Ті (c). 

 

Fig. 8. Colonies of titanium carbides, nitrides, and carbonitrides in cast iron 

with 0.87% Ti. 
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 In addition, higher Ti content in a cast iron increases the infiltration 

of the melt by silicon from the lining of melting furnace (especially, 
when the lining is acidic), which increases the number of non-metallic 

inclusions of various morphologies (most often nitride and sulphide 

phases) [14]. Therefore, it is advisable to add 0.25–0.50% Ti into the 

melt before removing from a melting furnace in order to improve the 

operational characteristics of chromium–manganese cast irons. This 

approach increases the wear resistance of cast parts by 15–20% under 

intensive hydroabrasive wear. 
 The REM on the operational characteristics of chromium–manganese 

cast irons was studied at concentrations up to 0.8% (by additive). The 

REM was added to the melt as a master alloy MeC50Fe3 (48.9% Ce, 

29.3% La, and 14.8% Nd) at a melt temperature of 1440–1460C. 
 During the adding of REM into molten cast iron in a laboratory ladle 

(up to 30 kg of melt), the modification effect was not completely ful-
filled. This was due to the rapid cooling of the melt (compared to the 

cooling in industrial ladles), as well as the small height of the laborato-
ry ladle, which prevented floating of non-metallic inclusions and 

transferring them into the slag. Therefore, the REMs were added to 

the crucible of the furnace immediately before the removal of the melt. 

The chemical compositions and test results are listed in Table 4 and 

shown in Fig. 9. 
 It was found out that the addition of REM additives into the chro-
mium–manganese cast iron (up to 0.25%) increased the wear re-
sistance and hardness of the alloy (Fig. 9). REMs effectively bind sul-
phur and oxygen in the chrome–manganese cast irons, and change the 

shape of non-metallic inclusions from angular or elongated to globular. 

Therefore, these harmful inclusions less deteriorate the properties of 

the alloy and easily float to the slag [10, 16]. 

TABLE 4. Chemical compositions and properties of chromium–manganese 

cast iron Cr19Mn4 modified by REM. 

M
e
lt

in
g

 

in
d
e
x
 Content, % wt. 

Relative wear resistance 

H
a
r
d
n
e
s
s
,  

H
R

C
 

C Cr Mn Si REM 

P S 

max 

142 2.91 18.9 4.00 0.64 – 0.05 0.05 1.00 48.0 

143 2.88 18.5 4.05 0.65 0.10 0.05 0.05 1.07 51.0 

144 3.00 19.8 4.10 0.74 0.20 0.05 0.05 1.20 50.0 

145 2.90 19.2 4.15 0.72 0.50 0.05 0.05 1.10 52.0 

146 3.05 18.7 4.22 0.76 0.60 0.05 0.05 1.09 50.0 

147 2.95 19.7 4.10 0.69 0.80 0.05 0.05 1.00 49.0 
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 The REM additives noticeably refine the microstructure of the ref-
erence chromium–manganese cast iron (Fig. 10). Cerium, lanthanum, 

and neodymium compounds act as surface-active substances (SASs) at 

the boundaries of austenite dendrites and limit their growth during 

solidification. This effect is similar to the effect of antimony. In addi-
tion, the eutectic   (Cr,Fe,Mn)7C3 has a more fine structure in the al-
loy containing 0.1% REM [14]. 
 Usually, the REM are good degassers, dephosphorizers and desul-
furizers of iron-based alloys, which improve the quality of the ingots, 

because the REM bind oxygen, nitrogen, hydrogen, sulphur, etc. in 

stable chemical compounds. 

   
a b c 

Fig. 10. Evolution of microstructure of Cr19Mn4 chromium–manganese cast 

iron depending on REM additive: no REM (a), 0.2% REM (b), 0.5% REM (c). 

 

Fig. 9. Dependence of wear resistance and hardness of cast irons on REM addi-
tive: 1—relative wear resistance, 2—hardness, 3—Cr19Mn4 alloy (reference). 
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 Therefore, it is advisable to modify chromium–manganese cast irons 

with REM additives in the range of 0.10–0.25% in order to improve 

the microstructure and increase the wear resistance and hardness. 
 According to local chemical analysis (Fig. 11), particle 2 is a REM 

sulphide located in titanium carbonitride (point 3 in Fig. 11); however, 

there are titanium and REM (La, Ce) in the sulphide and carbide. 
 Considering the high affinity of titanium to sulphur [14], it can be 

assumed that it is a carbosulphide with a complex chemical composi-
tion. The microstructure of the etched samples was investigated using 

optical and scanning microscopy. Fine particles with sizes from 1 µm 

to 4 µm were observed in the austenite dendrites in the cast iron modi-
fied with titanium and REM (Fig. 12, a, b), which increased the micro-
hardness of primary austenite grains from 3.2 GPa to 4.2 GPa. The 

 

Fig. 11. Microstructure of chromium–manganese Cr19Mn4 cast iron contain-
ing titanium and REM (spots of local chemical analysis are indicated). 

 

Fig. 12. Microstructure of Cr19Mn4 cast iron in initial state (a), after modifica-
tion with 0.20% Ti and 0.20% REM additives (b), fine complex carbides (с, d). 



FEATURES OF THE FABRICATION OF HIGH-ALLOY WEAR-RESISTANT CAST IRONS 1219 

largest number of these inclusions was observed after adding 0.2% and 

0.5% REM. It is obviously that these inclusions are fine complex 

(Cr,Fe,Mn)7C3 carbides containing chromium and manganese (Fig. 12, 
c, d), which are not constituents of the eutectic. This is confirmed by 

local chemical analysis (Table 5). It is likely that the fine carbides ob-
served in the modified alloy formed during the solidification on very 

fine particles of REM or their compounds, which could act as addition-
al centres of solidification. The authors of [18] came to similar conclu-
sions, but the nature and chemical composition of these particles were 

not analysed. 
 In the industrial ingots of cast irons even of eutectic composition, a 

significant number of primary austenite dendrites are usually ob-
served near the eutectic areas as a result of varying local chemical 
composition, segregation, etc. These zones have a lower microhard-
ness; so, they wear out, first of all, during the operation of parts, thus 

accelerating the wear of the entire surface. Therefore, the hardening 

of the primary austenite dendrites with fine hard carbides and carboni-
trides helps to increase the abrasive wear resistance of the cast parts. 
The alloy modified with 0.2% Ti and 0.2% REM additives has the max-
imum wear resistance (20% higher than the reference cast iron), while 

the hardness of the cast iron is of 48–50 HRC [14]. 
 Therefore, it is useful to add 0.15–0.20% Ti and 0.15–0.25% REM 

(by additive) before at the final stage of melting in order to improve the 

microstructure, neutralize the effect of harmful impurities, and in-
crease the wear resistance of chromium–manganese cast irons. In most 

cases, the ingots of wear-resistant cast irons are machined. The hard-
ness of as-cast chromium–manganese cast irons is of 40–55 HRC. This 

makes difficult mechanical processing by traditional methods. Besides, 
the surface hardness of chromium–manganese cast irons can increase 

because of martensitic transformation in microvolumes of alloyed aus-
tenite as a result of high pressures, which appear during machining. 
 For reliable and long-term operation of cast parts and successful 
mechanical processing, it is necessary to select correctly the optimal 
chemical composition and heat treatment of a chromium–manganese 

cast iron. 

TABLE 5. Distribution of chemical elements in Cr19Mn4 cast iron (see Fig. 12, c, d). 

Spot 
Content, % wt. 

Probable phase 
Si Mn Cr Ti P S Ce La Nd Pr Fe 

12, c 0.18 3.57 47.57 0 0.15 0.01 0 0 0 0 48.52 
(Cr,Fe,Mn)7C3  

carbide 

12, d 0.13 4.17 33.53 0 0.11 0.10 0 0 0 0 61.96 
(Cr,Fe,Mn)7C3  

carbide 
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 The hardness of cast ingots varied from 40 HRC to 56 HRC (Table 

6); it depended to a lesser extent on the content of carbon (2.8–3.2%), 
silicon (0.6–1.0%), chromium (19.1–20.0%), and modifying additives 

(up to 0.2% Ti and up to 0.2% REM). The main alloying element that 

affects the hardness of as-cast samples is manganese, which contrib-
utes to the austenization of cast iron in the greatest extent and changes 

the microstructure and hardness. 
 In the austenite of this cast iron alloyed with chromium and manga-
nese, a large amount of secondary carbides precipitate (austenite has a 

dark colour), which increase the microhardness of austenite, and, as a 

result, contribute to the increase in the hardness of the cast iron. The 

hardness of the cast iron did not decrease significantly after annealing. 
 The only exception is the Cr20Mn3 cast iron with a hardness of 

40 HRC, which meets the requirements for standard machining. The 

reduction in the hardness of cast iron is explained by the decomposi-
tion of austenite into granular pearlite due to slower cooling in the 

pearlite field. At the same time, the austenite in the complex alloyed 

Cr19Mn3Ti REM cast iron decomposes partially. 
 When the Mn content increased from 2.5% to 4.4%, the hardness of 

heat-treated samples increased from 39.5 HRC to 56 HRC. At 3.9% 

Mn and above, the hardness of the samples did not decrease after an-
nealing; it even increased. This can be explained as follows. In the as-
cast state, the samples contained mainly primary dendrites of austen-
ite and   (Cr,Fe,Mn)7C3 eutectic [18, 19]. Therefore, the difference in 

the hardness of as-cast samples can be explained by the different 

amount of austenite due to the different Mn content, since the latter 

stabilizes the austenite and increases the solubility of carbon in the -
iron. This somewhat reduces the amount of chromium carbides in the 

TABLE 6. Chemical composition of the studied chromium–manganese cast 

irons: 
*—by additive, 

**—additionally contain 0.02% B and 0.1% V. 

A
ll
o
y

 n
u
m

b
e
r
 

Cast iron marking 

Content, % wt. Hardness, HRC 

С Si Сr Mn Ті REM* 

P S 

A
s
-c

a
s
t  
s
ta

te
 

After  

annealing max 

1 Cr20Mn3 3.0 0.6 19.6 2.5 – – 0.05 0.05 56.0 40.0 

2 Cr19Mn3 3.2 0.8 19.1 3.0 – – 0.05 0.05 53.0 48.0 

3 Cr20Mn3 3.2 0.7 19.8 3.2 – – 0.05 0.05 51.5 47.5 

4 Cr20Mn4TiREM 2.8 1.0 20.0 4.4 0.11 0.1 0.05 0.05 49.0 56.0 

5 Cr19Mn4Ti 2.9 0.9 19.2 3.9 0.11 – 0.05 0.05 50.0 50.0 

6 Cr19Mn3TiREM** 2.9 1.0 19.1 2.7 0.20 0.2 0.05 0.05 54.0 43.0 
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cast iron. All these factors reduce the hardness of the cast iron. 
 During step annealing, the austenite in the cast irons with a mini-
mum Mn content decomposes completely into granular pearlite (rela-
tively soft) of different sizes, which leads to a decrease in the hardness 

to 39–40 HRC. In the alloys with an average Mn content, the hardness 

decreased by only 5–10 units. The matrix in these alloys consists of the 

austenite hardened with secondary carbides, which do not decompose, 

and partly from the austenite decomposition products. As a result, the 

hardness of the alloy decreases insufficiently for mechanical pro-
cessing under normal conditions. 
 Manganese-saturated austenite in these cast irons decomposes only 

partially; instead, a large amount of secondary carbides precipitate in 

it that strengthens additionally the alloy and increases its hardness. 
The partial decomposition of the austenite obviously begins in zones 

with a minimum Mn content, which appear due to the chemical segre-
gation in the dendrites. As an example of the carbides of different 

composition in the cast iron, Fig. 13 shows the microstructural con-
stituents of the chromium–manganese cast iron (local chemical compo-
sitions in several spots are listed in Table 7). 

4. CONCLUSIONS 

It is found out that it is necessary to use chromium–manganese cast 

irons with a reduced Mn content (up to 2.5–2.7%) for the production 

 

Fig. 13. Phases in wear-resistant chromium–manganese cast iron 

Cr20Mn4Ti REM and their volume fractions: Fe3C—31%, (Cr,Fe)7C3—32%, 
TiC—16%, -Fe—21%. 
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of cast wear-resistant parts that require mechanical processing. 
 In order to reduce the hardness of chromium–manganese cast irons 

to about 40 HRC, they should be heat-treated as follows: heating up to 

870C, exposure for 1 hour, cooling in a furnace to 610C, exposure for 

3 hours, heating to 690C, exposure for 2 hours, and cooling in a fur-
nace (step annealing). 
 The step isothermal annealing is found to be a promising heat treat-
ment of the chromium–manganese cast irons with 18–21% Cr, espe-
cially, at a low Mn content (2.7% and below). This reduces the hard-
ness of as-cast cast iron from 54–56 HRC to 39–40 HRC. This heat 

treatment of ingots of chromium–manganese cast irons significantly 

facilitates subsequent mechanical processing. 
 It is found out that the step annealing is particularly effective for 

the cast irons with carbon content at the lower limit. It is shown that 

optimal austenization and isothermal-ageing temperatures should be 

chosen (taking into account the manganese content). 
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The effect of both deformation conditions and pressing pressure on the struc-
ture and properties of titanium hydride formed by various methods, such as 

quasi-hydrostatic pressing in a high-pressure chamber, free upsetting and 

static one-stage pressing with subsequent second compaction, is studied. As 

found out, the stresses exceeding the ultimate strength of titanium hydride 

appear at the contact surfaces of particles at high pressures. The consolida-
tion of the powder occurs through the mechanism of particle crushing, which 

contributes to the further compaction of ТіН2 powder, and due to plastic de-
formation. As also found out, the deformation of titanium hydride under 

conditions of free radial shear provides plastic deformation at significantly 

lower pressures as compared to the uniform quasi-hydrostatic compression. 

As shown, the rate of hydrogen release from sintered compacts decreases at 

higher pressing pressure and the degree of deformation. 

Key words: titanium hydride, severe deformation, pressing, quasi-
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hydrostatic compression, free upsetting, porosity, dehydrogenation rate. 

Досліджено вплив умов деформування та тиску пресування на структуру 

та властивості гідриду Титану, сформованого різними методами, такими 

як квазигідростатичне пресування у камері високого тиску, вільний осад 

і статичне одностадійне пресування з подальшим повторним пресуван-
ням. Встановлено, що на контактних поверхнях частинок за високих тис-
ків виникають напруження, що перевищують межу міцности гідриду Ти-
тану. Консолідація порошку відбувається за рахунок механізму подріб-
нення частинок, що сприяє подальшому ущільненню порошку ТіН2, та за 

рахунок пластичної деформації. Також встановлено, що деформація гід-
риду Титану в умовах вільного радіяльного зсуву забезпечує пластичну 

деформацію за значно нижчих тисків порівняно з рівномірним квазигід-
ростатичним стисненням. Показано, що швидкість виділення водню зі 
спечених компактів зменшується з підвищенням тиску пресування та 

ступеня деформації. 

Ключові слова: гідрид Титану, сильна деформація, пресування, квазигід-
ростатичне стиснення, вільний осад, пористість, швидкість дегідрування. 

(Received 7 October, 2024; in final version, 25 October, 2024) 
  

1. INTRODUCTION 

The rapid development of technologies constantly requires the use of 

materials with a unique combination of properties, namely high values 

of strength, hardness, thermal stability and, at the same time, low spe-
cific weight. One of the most promising materials is titanium, which, 
due to its properties, has become one of the most important construc-
tion materials today [1]. 
 The use of titanium and its alloys in powder metallurgy allows solv-
ing a number of issues (high-energy consumption, high material loss-
es, that result in high cost of products, etc.), which arise when parts 

are produced by traditional methods. However, the main obstacle to 

the widespread application of titanium powder metallurgy techniques 

into industrial production is the high price of powders and insufficient 

volume of their production. The price of titanium powders is signifi-
cantly higher than the price of titanium sponge, and in some cases even 

higher than the price of ingots and some semi-finished products [2]. 
The main direction of the development of the titanium industry today 

is the expansion of the field of application of titanium and its alloys 

through the development of new economic technologies that provide a 

significant reduction in the cost of both the material itself and prod-
ucts from it in comparison with existing approaches [3, 4]. The use of 

titanium hydride instead of traditional titanium powder is more expe-
dient both from the technical and economic point of view [5], since hy-
drogen activates the processes of consolidation of powders during sin-
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tering, which provides a relative density of 98.599.5, the required 

phase composition, microstructure, and chemical homogeneity with a 

low content of impurities [6]. However, the disadvantage of using tita-
nium hydride in powder metallurgy technologies is its high brittleness, 
which negatively affects the compaction of powder particles at the 

stage of part formation. Nevertheless, it is known that the plasticity of 

titanium hydride increases after severe deformation; this is associated 

with increased mobility of dislocations [7, 8]. As known, the plastic 

deformation of hexagonal close-packed (h.c.p.) titanium is controlled 

by the sliding of screw dislocations [9]. 
 The use of the techniques of severe deformation, including torsion 

under high pressure, equal-channel angular pressing, screw extrusion, 

free upsetting and forging [1012] provides a non-trivial combination of 

strength and plasticity of powder materials. This becomes especially im-
portant for the formation of the structure and properties of brittle and 

low-plasticity materials, such as titanium hydride. The effect of increas-
ing strength and plasticity after severe deformation at high pressures is 

known for many metallic materials, including titanium [13]; however, 
this effect has practically not been studied for titanium hydride. This 

determines the relevance and timeliness of researches on this issue. 
Therefore, the purpose of this work was to study the influence of press-
ing pressure and conditions of severe deformation on the structure and 

properties of titanium hydride formed by various methods. 

2. EXPERIMENTAL TECHNIQUES 

The initial titanium hydride powder was produced by hydrogenation of 

titanium sponge. Titanium hydride powder had an f.c.c. lattice with a 

hydrogen content of 4 wt.. The powder was heterogeneous in the par-
ticle size in initial state. The size of the powder particles varied from 

100 µm to several millimetres. Therefore, the powder was first ground 

in a titanium planetary mill, in the environment of ethyl alcohol, for 

5 minutes. Grinding titanium hydride in a planetary mill increased the 

specific surface area of the powder, the density of structural defects in 

the crystal lattice, and decreased hydrogen content to 3.8 wt. (de-
termined by the method of reductive extraction with carbon in the flow 

of He with subsequent chromatographic registration of the reduction 

products); the chemical activity also increased [14]. After grinding, 

the  50 µm powder fraction was sieved for further investigations. In 

order to study the deformation process and the effect of pressing pres-
sure on the properties of the ТіН2 powder compacts, one-stage pressing 

in a steel split mold, second compaction, free upsetting between steel 
plates, and quasi-hydrostatic compression in a high-pressure chamber 

were carried out. 
 The fracture surfaces of the compacts were examined at a REM-106I 
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scanning electron microscope. 
 The phase composition was studied by x-ray analysis at a RIGAKU 

ULTIMA IV diffractometer with CuK1,2 (
1Cu

0.1541
K

   nm) radiation. 

 The mechanical properties of the titanium hydride compacts were 

investigated by continuous indentation at a Micron-gamma unit [15]. 

The method of continuous indentation is based on automatic registra-
tion of the load on the indenter, as well as the depth of its penetration. 
The hardness and elastic modulus were determined by penetration 

curves according to Oliver W. C., Pharr G. [16] and international 
standard ISO/FDIS 14577-1:2002. 
 In order to study the kinetics of gas release from ТіН2, the compacts 

were heat treated at an ELA-6 electron-beam unit. The ТіН2 powder 

compacts were placed in a vacuum chamber with an electron gun. They 

were heated with a rate of 3–4С/s up to 800С with a directed and fo-
cused beam of accelerated electrons. The energy of the flow trans-
formed into thermal energy; the material was heated due to the slow-
ing-down of electrons in the material. 

3. RESULTS AND DISCUSSIONS 

The 50 µm fraction of ТіН2 powder was examined at a high-resolution 

scanner (Innovative Sintering Technologies Ltd). The average size of 

the powder of this fraction was 7 µm. The particles of this fraction had 

irregular shape and varied in size (SEM, Fig. 1). The residual porosity 

of formed ТіН2 powder samples was determined (Table 1). 
 After one-stage pressing, the residual porosity was rather high 

(20) that was associated with the features of the formation of brittle 

materials. Since titanium hydride is brittle, it has a completely differ-
ent compaction mechanism compared to plastic titanium powder. Plas-
tic titanium particles deform during pressing, forming comparatively 

large pores whose size decreases with increasing pressure. In contrast 

to this consolidation mechanism, brittle hydride particles crush and 

crumble under pressing, that leads to the formation of fine pores 

whose size practically does not depend on the applied pressure. There-
fore, pressing of titanium hydride with additional second compaction 

of the compacts at a pressure of 800 MPa was investigated. The second 

compaction in a split mold is an effective way to reduce the porosity of 

powder materials [17]. After the second compaction, the residual po-
rosity of the compacts was almost halved to 1112. The decreased po-
rosity was caused by the elastic aftereffect. When the load was re-
moved, the compacts increased in size; accordingly, the particles that 

were jammed during pressing split and slightly shifted, which con-
tributed to a denser arrangement of titanium hydride particles in the 

compact [18]. However, taking into account the fact that the elastic 
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aftereffect for low-plastic materials is rather insignificant, the shift of 

titanium hydride particles is not significant, which causes high resid-
ual porosity. Therefore, it is necessary to apply significantly higher 

loads that provide large deformations of 8090, which can be imple-
mented in high-pressure chambers under conditions of quasi-
hydrostatic compression or with free upsetting with radial shear. 
 Under pressing in a high-pressure chamber, stresses exceeding the 

ultimate strength appear on the contact surfaces of the particles. The 

particles crush, which contributes to the further densification of the 

ТіН2 powder and consolidation of the particles into solid compact 

(Figs. 2, c, d, e). This reduces the porosity of the compact to 12. 
 After one-stage pressing, the particles were densely arranged on the 

fracture surface; brittle fracture on the surfaces of some particles was 

observed (Fig. 2, a). After pressing with second compaction, the num-
ber of crushed brittle particles increased significantly (Fig. 2, b); fine 

particles formed after crushing filled the pores between coarser parti-
cles, thereby increasing the density of the compact. After pressing in a 

high-pressure chamber, the consolidation of particles was observed; at 

a pressing pressure of 7.7 GPa, the particles combined into blocks. Ev-

 

Fig. 1. Microstructure of TiH2 after grinding in a planetary mill. 

TABLE 1. Porosity of titanium hydride compacts formed by various methods. 

Pressing method Porosity,  

One-stage pressing (400 MPa) 19.37 

Pressing with second compaction (800 MPa) 12.18 

Pressing in high-pressure chamber (2.5 GPa) 2.47 

Pressing in high-pressure chamber (4.2 GPa) 2.15 

Pressing in high-pressure chamber (7.7 GPa) 1.91 

Pressing with free upsetting (2.5 GPa) 1.22 
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idences of plastic deformation appeared, which was confirmed by some 

broadening of the x-ray diffraction peaks. 
 X-ray phase analysis showed that the compacts were in a single-
phase state (titanium hydride) (Fig. 3). A comparative analysis of the 

   
a b c 

   
d e f 

Fig. 2. Fracture surfaces of ТіН2 powder compacts formed by different methods: 
one-stage pressing (a); pressing with second compaction (b); free upsetting (c); 
pressing in high-pressure chamber at: 2.5 GPa (d), 4.2 GPa (e), 7.7 GPa (f). 

 

Fig. 3. X-ray diffraction patterns of TiH2 compacts formed under different 

conditions: uncompacted sponge titanium hydride powder (a), one-stage 

pressing (b), pressing with second compaction (c), pressing in high-pressure 

chamber at 2.5, 4.2, and 7.7 GPa, respectively (d, e, f). 
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x-ray diffraction patterns showed that the pressing of titanium hy-
dride powder does not affect the position of the diffraction peaks (i.e., 
the lattice constant), which indicates the preservation of the hydrogen 

content in the material after processing with uniform compression. 
Without affecting the composition, the pressing of the titanium hy-
dride powder led to a further broadening of the peaks (see Fig. 3), 
which indicates the development of plastic deformation during pro-
cessing under conditions of quasi-hydrostatic compression. 
 An analysis of the profile of x-ray diffraction peaks of the original 
powder and compressed samples showed that their physical expansion 

was associated with the disturbance of lattice periodicity and microde-
formations in the titanium hydride lattice caused by randomly distrib-
uted dislocations. 
 Along with the compaction under hydrostatic compression, the op-
tion of deformation of titanium hydride by free upsetting with large 

shear deformations was examined. Pressed compacts with an initial po-
rosity of 1920 were placed in annealed steel shell rings with a height 

of 1415 mm (that corresponded to the height of the compacts) and an 

internal diameter of about 10 mm; then, they were placed between the 

steel plates of a press and compressed at a pressure of 2.5 GPa. 
 The degree of deformation of the compacts from titanium hydride 

under free upsetting was 80. Comparatively brittle material did not 

crack or crush. Dense billets were produced with porosity not higher 

than 1–2%. The steel shell ring supported the compact, which pre-
vented it from crushing during deformation. However, unlike the 

hardened plates of the press tool, the annealed steel shell ring was de-
formed together with the compact with a significant shift in the radial 
direction. Accordingly, the peripheral zone of the compact had signifi-
cant shear deformations, unlike the central zone. The changes in the 

structural state in different zones of titanium hydride compacts after 

free upsetting were investigated. 
 The microhardness of the upset samples decreased from the periph-
ery to the centre of the compact (3.55.0 and 1.82.0 GPa, respective-
ly) (Fig. 4). This decrease in microhardness was accompanied by a de-
crease in the elastic modulus from 68.7 to 54.7 GPa (Table 2). At the 

same time, the ductility factor of titanium hydride naturally increased 

from 0.812 to 0.869, which can be explained by a higher density in the 

centre of the compact. 
 With the increase in hardness, the stresses on the periphery in-
creased from 0.407 to 0.711 (Table 2) due to a more complicated de-
formation mechanism: a combination of normal and shear defor-
mations, in contrast to the centre with only normal deformations. 
 The higher stresses on the periphery are also evidenced by structural 
changes in the material (see the results of x-ray structural analysis in 

Fig. 5). 
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 The results of the x-ray phase analysis show that the (111) peak has 

higher intensity on the periphery (higher deformations) compared to 

the centre (lower deformations). This may be associated with the fact 

that titanium hydride has an f.c.c. lattice with main slip direction 

  

Fig. 4. Changes in microhardness of TiH2 compact from periphery to centre after 

upsetting. 

TABLE 2. Mechanical properties of titanium hydride compacts after free upset-
ting. 

Zone Н (Meyer), GPa E, GPa Ductility factor Stress, GPa 

Periphery 3.51 68.7 0.812 0.711 

Centre 1.86 54.7 0.869 0.407 

 

Fig. 5. X-ray diffraction patterns of titanium hydride after upsetting in central 
and peripheral zones. 
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{111}. In turn, the lattice constant in the centre of the sample was 

4.4167 Å, whereas on the periphery it was 4.4131 Å, which indicates a 

greater degree of deformation during processing, as initially it was 

4.4183 Å. 
 Thus, the process of free upsetting provides compaction of brittle 

powder materials to a non-porous state. The use of steel shell rings 

with a given level of plasticity provides conditions for producing bil-
lets with a gradient of properties across their cross-section. It should 

be noted that the deformation of titanium hydride under conditions of 

free radial shear provides plastic deformation at much lower pressures 

compared to the uniform quasi-hydrostatic compression. 
 In order to determine the rate of gas release from ТіН2 compacts, the 

samples pressed under different conditions were heat treated in an ELA-
6 electron beam unit. The amount of hydrogen released during dehydro-
genation decreased with the pressing pressure. This effect can be ex-
plained by Le Chatelier’s principle. According to this principle, a system 

in stable equilibrium, when an external action is applied to it (change in 

temperature, pressure, etc.), tends to return to the state of equilibrium. 
 The dehydrogenation rates of TiH2 samples compacted at different 

pressures are listed in Table 3. 
 Since the crystal lattice is deformed at high pressures, zones with 

high stresses appear in it. In the ТiH2 system, hydrogen atoms occupy 

mainly tetrahedral interstitial sites. Since the system tends to equilib-
rium and stress relaxation, some hydrogen atoms move into the octa-
hedral interstitial nodes. These sites are smaller, so it takes more ener-
gy to release hydrogen from the sample. This effect leads to a decrease 

in the gas release rate at higher pressing pressures and deformations of 

the compacts. Upon pressing with subsequent second compaction, the 

gas release rate increases, because partial stress relaxation occurs, and 

hydrogen atoms remain in the tetrahedral interstitial sites after the 

TABLE 3. Gas release rates for TiH2 samples compacted at different pressures. 
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first pressing. 
 The reduction of gas release at high pressures is also associated with 

almost complete closure of the pores in the compacts. The most intense 

pore closure occurs under shear deformations, i.e., when a compact de-
forms in the radial direction. 

4. CONCLUSIONS 

The application of severe deformation to titanium hydride compacts by 

means of hydrostatic compression in a high-pressure chamber or free 

upsetting provides porosity reduction to 12. This is caused by the 

deformation of the structure and formation of stresses that exceed the 

ultimate strength on the contact surfaces. According to fractographic 

investigations, some particles were crushed in the compacts formed by 

one-stage pressing and with second compaction, whereas at high pres-
sures, consolidation of particles was observed, and signs of plastic de-
formation appeared, which was confirmed by the broadening of x-ray 

peaks. 
 The pressing of the titanium hydride powder did not lead to changes 

in the position of the diffraction peaks, i.e., the lattice constant did not 

change, which indicates the preservation of the hydrogen content in 

the material after hydrostatic compression. 
 It is shown that free upsetting with radial shear allows producing 

compact titanium hydride billets where structural components vary 

depending on the deformation zone. A gradient of physical and me-
chanical properties of the compact material was observed after upset-
ting. Microhardness and elastic modulus decreased from 3.55.0 to 

1.82.0 GPa, and from 68.7 to 54.7 GPa, respectively. The ductility 

factor increased from 0.812 (centre) to 0.869 (periphery). 
 The gas release rate of sintered samples decreased from 0.10210

2
 

Pa/s to (0.0240.038)10
2

 Pa/s with increasing pressure and degree of 

pressing deformation. This is due to the fact that hydrogen atoms ini-
tially located in the tetrahedral interstitial sites are pushed into octa-
hedral ones at high pressures. This dependence was not observed for 

pressing and subsequent second compaction that is explained by partial 
stress relaxation after the first pressing. 
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включали: аналізу хемічного складу, дослідження макро- та мікрострук-
тури виковків металографічним і електронно-мікроскопічним методами, 
випробування на стійкість до міжкристалітної корозії (МКК), визначення 

механічних властивостей. Встановлено, що відбраковані за УЗК виковки, 

на відміну від придатних, характеризуються: наявністю ділянок ліква-
ційної та структурної неоднорідностей криці, підвищеним вмістом -
фериту, аномальною різнозернистою мікроструктурою з розміром зерен 

від № 8 (15 мкм) до № 2 (700 мкм), наявністю карбідів Хрому на межах 

зерен, локальною схильністю до МКК. У структурі металу придатного за 

УЗК виковку встановлено підвищений вміст ( 65) спеціяльних низько-
енергетичних меж зерен 3 у теорії ґратниць пристайних вузлів (МЗ 3 

ҐПВ), що свідчить про повне завершення рекристалізації за оброблення 

деформованої криці під час остаточного термічного оброблення. Розроб-
лено та надано металурґійному підприємству рекомендації щодо вдоско-
налення технології виготовлення та поліпшення структурно-якісних ха-
рактеристик виковків з аустенітних корозійностійких криць промисло-
вого виробництва. 

Ключові слова: неіржавійна аустенітна криця, кування, виковки, хеміч-
ний склад, макроструктура, мікроструктура, спеціяльні межі зерен ҐПВ, 
ультразвуковий контроль, міжкристалітна корозія, механічні властивос-
ті. 

The goal of the work is to establish the reasons for the unsatisfactory results 

of ultrasonic control (USC) of forgings made of austenitic stainless steel 
08Х18Н10Т (321) of responsible purpose and to provide the scientifically 

based recommendations for improving their quality. Comprehensive studies 

are conducted, which included analysis of chemical composition, study of 

macro- and microstructure of forgings by metallographic and electron-
microscopy methods, testing for resistance to intergranular corrosion (IGC), 

determination of mechanical properties. As established, the forgings rejected 

by USС, in contrast to the suitable ones, are characterized by: the presence of 

areas of liquation and structural heterogeneity of the steel, increased content 

of -ferrite, anomalous different-grain microstructure with a grain size from 

No. 8 (15 µm) to No. 2 (700 µm), the presence of chromium carbides on the 

grain boundaries, local susceptibility to IGC. In the structure of the forging 

turned out to be suitable during ultrasonic testing, there is an increased con-
tent ( 65) of special low-energy grain boundaries 3 in the theory of coin-
cident-site lattices (GB 3 CSL) that indicates the complete completion of 

recrystallization of the deformed steel during the final heat treatment. Rec-
ommendations are developed and provided to the metallurgical enterprise on 

improving both the manufacturing technology and the structural and quali-
tative characteristics of forgings made of austenitic corrosion-resistant 

steels of industrial production. 

Key words: stainless austenitic steel, forging, forged pieces, chemical com-
position, macrostructure, microstructure, special grain boundaries CSL, ul-
trasonic control, intergranular corrosion, mechanical properties. 

(Отримано 6 жовтня 2024 р.; остаточн. варіянт — 14 листопада 2024 р.) 
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1. ВСТУП 

Поковки з неіржавійних аустенітних CrNi-криць широко викори-
стовуються у пріоритетних галузях промисловости (тепловій та 

атомній енергетиці, хемічній, нафтопереробній, машинобудівній, 
аерокосмічній тощо) як товарна продукція і як заготівки для виго-
товлення металопродукції відповідального призначення [15]. Від 

якости виковків значною мірою залежить якість виготовлених з 

них виробів, оскільки присутні у них дефекти можуть унаслідува-
тися в товарній продукції. Тому до якісних характеристик виковків 

пред’являють високі вимоги: за хемічним складом, макро- та мік-
роструктурою, за стійкістю до міжкристалітної корозії (МКК), за 

механічними властивостями, а також за дефектами, які виявля-
ються під час ультразвукового контролю (УЗК) [2, 58]. Останній 

застосовується як оперативний найбільш зручний та інформатив-
ний експрес-метод, що реаґує на наявність дефектів, які впливають 

на технологічні властивості та низку якісних характеристик вико-
вків. Згідно з діючими нормативно-технічними документами, УЗК 

є також одним із обов’язкових здавально-приймальних випробу-
вань виковків з високолеґованих криць. Підставою для проведення 

даної роботи було одержання на металурґійному підприємстві не-
задовільних результатів ультразвукового контролю виковків із 

криці 08Х18Н10Т. 
 Метою роботи було встановлення причин незадовільних резуль-
татів УЗК виковків із неіржавійної аустенітної криці 08Х18Н10Т 

(321) і надання науково обґрунтованих рекомендацій щодо підви-
щення їхньої якости. 

2. АНАЛІЗА ЛІТЕРАТУРИ 

На металурґійних підприємствах виливки із неіржавійних аустені-
тних криць піддають гарячому вальцюванню або куванню для по-
ліпшення структури та підвищення пластичних властивостей 

2, 69. Зазвичай виковки виготовляють методою багатостадійного 

кування виливків на молотах у діяпазоні температур 1220900С 

(температура нагріву під кування становить 12001240С) 7, 8 з 

проміжними нагрівами та термічним обробленням на готовому ро-
змірі. Верхню температуру кування обмежено необхідністю запобі-
гання надмірному зростанню величини зерна й утворенню несприя-
тливої високотемпературної фази -фериту 5, 10, а нижню  не-
обхідністю запобігання утворенню з -фериту шкідливої високох-
ромистої інтерметалідної -фази 5, 9, 11, 12, а також карбідів 

Хрому на межах аустенітних зерен 5, 10. Останнє приводить до 

збіднення хромом примежових ділянок твердого розчину та появи 

схильности криці до МКК 5. Крім того, завершення кування за 
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понижених температур сприяє утворенню критичних механічних 

напружень у поверхневих шарах металу виковку, а під час наступ-
ного високотемпературного нагріву  аномальної різнозернистої 
мікроструктури криці. Подібну мікроструктуру спостерігали у ко-
ваній трубній заготівці із криці 03Х18Н11 (304L), відбракованій на 

металурґійному підприємстві під час УЗК [13], у прокаті із криці 
304L після холодної 5-деформації та наступного тривалого відпа-
лу за температури у 1050С (розміри зерен варіювалися від 6 до 360 

мкм) [14] і в холоднокатаних трубах із криці 08Х18Н10Т (321), під-
даних деформації зі ступенем у 37 з наступним високотемпера-
турним відпалом [4, 10]. 
 Згідно з [8, 9], виковки із криці 08Х18Н10Т (321) скінченних ро-
змірів піддають термічному обробленню  відпалу за температури 

у 10001050С (за деякими даними — 10201100С). 
 Як показує досвід, під час аналізи хемічного складу неіржавій-
них аустенітних криць необхідно звертати увагу на наявність у них 

домішок нереґламентованих стандартами тяжкотопких феритоут-
ворювальних елементів Мо, V і W, які входять у формулу визна-
чення хромового еквіваленту (Crequ.  Cr  2Si  1,5Mo  5V  5,5Al  

 1,75Nb  1,5Ti  0,75W), що характеризує вплив хемічних елеме-
нтів на утворення -фериту в аустенітних високолеґованих крицях 

7. Як вже відзначалося, -ферит є небажаною структурною скла-
довою аустенітних CrNi- і CrNiМо-криць, оскільки за певних 

температурних і температурно-деформаційних умов він може пере-
творюватися у шкідливу інтерметалідну -фазу та сприяти пони-
женню пластичности та корозійної стійкости криці 9, 11, 12. У 

роботі 10 показано неґативний вплив вмісту 4 -фериту в струк-
турі криці 316L (03Х17N14M3) на розвиток втомної тріщини після 

пришвидшеного старіння за температури у 750С внаслідок виді-
лення карбідів Хрому Cr23C6 на міжфазних межах ферит–аустеніт. 
Автори 12] пояснюють понижену стійкість до МКК криці 316L ви-
діленням з -фериту інтерметалідної -фази. 
 Перспективним елементом, що стабілізує аустенітну структуру, є 

Нітроґен 5, 15, 16, який міститься у промислових низьковуглеце-
вих неіржавійних аустенітних крицях у кількості від 0,04 до 

0,18 5]. Як показали дослідження 5, 15, Нітроґен за вмісту до 

0,2 не утворює високохромисті нітриди на межах зерен низькову-
глецевих нестабілізованих аустенітних CrNi- і CrNiМо-криць і 
не викликає схильности їх до МКК. 
 Оптимальною для виковків із неіржавійних аустенітних криць є 

повністю рекристалізована структура з рівновісними аустенітними 

зернами та відсутністю на їхніх межах надлишкових фаз, а також з 

обмеженою кількістю неметалевих включень і -фериту. Ступінь 

рекристалізації деформованої криці можна визначити надійно ме-
тодою просвітлювальної електронної мікроскопії та мікродифрак-
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ції електронів від обраної мікроділянки. Під час дослідження мік-
роструктури неіржавійних аустенітних криць металографічним 

методом про повноту рекристалізації можна судити за наявністю й 

кількістю спеціяльних низькоенергетичних меж зерен типу 3n
 у 

теорії ґратниць пристайних вузлів (МЗ 3n
 ҐПВ) 5, 10, 14, 15, 18. 

Найбільш низькоенергетичними з них є прямолінійні когерентні 
двійникові межі (двійники відпалу) 3 ҐПВ 15, 18, 19. За даними 

20 питома поверхнева енергія таких меж в аустенітній хромонік-
левій криці дорівнює 1,9 ерг/см

2
 (19·10

3
 Дж/м2), а енергія меж за-

гального типу — 835 ерг/см
2
 (835·10

3
 Дж/м2). Підвищений вміст 

МЗ ҐПВ у рекристалізованій структурі криці сприяє підвищенню її 
пластичности, а також стійкости до міжкристалітної корозії та до 

інших локальних видів корозії 5, 10, 15, 18. Кожен з наведених 

вище чинників може у тій чи іншій мірі впливати на якісні харак-
теристики виковків, у тому числі на результати ультразвукового 

контролю. 

3. МАТЕРІЯЛИ ТА МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

Матеріялом дослідження були виковки із криці марки 08Х18Н10Т 

(за ASTM  321; за ЕN  1,4541), виготовлені шляхом багатоста-
дійного кування виливків на промисловому ковальському облад-
нанні за чинною на металурґійному підприємстві технологією. Го-
тові виковки проходили здавальні випробування й, у першу чергу, 
ультразвуковий контроль. 
 Від різних ділянок двох виковків (такого, що показав задовільні 
результати за ультразвукового контролю, та забракованого за УЗК), 
виготовлених із криці одного топлення, відбирали зразки та підда-
вали їх комплексним дослідженням. 
 Хемічну аналізу зразків проводили на високочутливому спект-
рометрі «Spectromax» фірми «Spectro» (Німеччина). Дослідження 

макро- та мікроструктур здійснювали методами світлової й елект-
ронних просвітлювальної та растрової мікроскопій з мікрорентґе-
носпектральною аналізою від обраних ділянок. Металографічні й 

електронно-мікроскопічні дослідження включали: оцінку макро- 
та мікроструктур криці, аналізу дефектів металурґійного та дефор-
маційного походження, таких як лікваційна та структурна неодно-
рідності, наявности -фериту, надлишкових фаз на межах і в тілі 
зерна, аналізу неметалічних включень тощо. Загальну та зеренну 

структури криці оцінювали після електролітичного щавлення ме-
талографічних шліфів у 10-розчині щавлевої кислоти 

(Н2С2О4·2Н2О) і в 4-розчині азотної кислоти (HNO3) у етиловому 

спирті. Розмір зерна, неметалічні включення та вміст -фериту оці-
нювали стандартними методами. 
 Випробування на стійкість до МКК проводили за методою В, ISO 
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3651-2, шляхом кип’ятіння підданих відпуску за 650С зразків 

упродовж 8 годин у розчині сірчаної кислоти та мідного купоросу з 

додаванням металевої міді й оцінки результатів за наявністю або 

відсутністю характерних міжкристалітних тріщин на поверхнях Z-
подібного вигину зразка, видимих зі збільшенням 812


. 

 Механічні властивості виковків визначали випробуваннями зра-
зків на розтяг та на ударний вигин за кімнатної температури. 

4. РЕЗУЛЬТАТИ ДОСЛІДЖЕНЬ ТА ЇХ ОБГОВОРЕННЯ 

Спостереження за процесом кування в умовах промислового вироб-
ництва показало, що час початкового та проміжного нагрівання (ві-
дпалу) виковку може змінюватися в достатньо широких межах, ві-
дповідно до можливостей виробничого процесу, зокрема заванта-
ження нагрівальної печі й кувальної машини, та відхилятися від 

технологічного реґламенту. З цієї причини кування виливків і ви-
ковків на проміжних і чистовому розмірах іноді проходило за тем-
ператур, вищих або нижчих за тих, що вимагаються реґламентом. 
Такі обставини призводять до пониження стабільности процесу ку-
вання і, як наслідок, можуть сприяти одержанню незадовільних 

результатів під час здавально-приймальних випробувань. 
 Контрольна хемічна аналіза показала (табл. 1), що виковки за 

вмістом основних леґувальних елементів (Хрому, Ніклю, Титану), 
технологічних добавок (Манґану, Силіцію) та реґламентованих до-
мішок (Карбону, Сірки, Фосфору) відповідали вимогам стандартів 

на крицю 08Х18Н10Т та вироби з неї. Разом з тим, звертає на себе 

увагу наявність у криці домішок, нереґламентованих стандартами 

тяжкотопких феритоутворювальних елементів Ванадію (0,06) і 
Вольфраму (0,09), вплив яких на мікроструктуру та властивості 
криці 08Х18Н10Т вивчено недостатньо. 
 Під час дослідження структури виковку, забракованого за УЗК, бу-
ло виявлено у ній характерні макро- та мікродефекти різної природи. 
Перші з них мають форму поодиноких флокенів або порожнин 

ТАБЛИЦЯ 1. Результати хемічної аналізи виковків із криці 08Х18Н10Т 

(№ 1) і вимоги стандарту (№ 2). 

TABLE 1. Results of the control chemical analysis of the 08Х18Н10Т steel 
forgings (No. 1) and requirements of standard (No. 2). 

Вміст елементів, ваг. 

№ C Si Mn Ni S P Cr Cu Ті V W 

1 0,073 0,28 1,68 9,87 0,008 0,038 17,31 0,27 0,50 0,06 0,09 

2  0,08  0,8  2,0 9–11  0,02  0,040 17–19  0,3 5С–0,7 — — 
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(рис. 1). 
 Другий тип дефектів був представлений ділянками сеґреґації та 

структурної неоднорідности криці (рис. 2, а). Металографічні та 

мікрорентґеноспектральні дослідження мікроструктури цих діля-
нок виявили наявність надлишкових фаз на межах зерен аустеніту 

(рис. 2, б) з підвищеним вмістом у них Хрому й Карбону та пониже-
ним вмістом Ніклю (табл. 2), що загалом відповідає складу карбідів 

Хрому. 
 Наявність їх на межах зерен криці 08Х18Н10Т може свідчити 

 

Рис. 1. Макродефекти типу флокенів і порожнин у забракованому під час 

УЗК виковку із криці 08Х18Н10Т. 

Fig. 1. Macrodefects such as flocks and voids in forgings made of 08X18N10T 

steel (321) rejected because of results of ultrasonic testing. 

  
а б 

Рис. 2. Область лікваційної (а) та структурної (б) неоднорідностей у забра-
кованому за УЗК виковку. 

Fig. 2. The area of the liquation (a) and structural heterogeneities (б) in a 

forging rejected during ultrasonic control. 
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про завершення кування зливка за понижених температур ( 800C) 
[3, 10], а також про понижену температуру та (або) швидкість охо-
лодження, зокрема серединних шарів металу, за остаточного термі-
чного оброблення виковку. 
 Під час детального дослідження під світловим мікроскопом мік-
роструктур зразків, відібраних від різних ділянок забракованого за 

контролю ультразвуковою методою виковку (від ділянок, близьких 

до ребер i вершин (рис. 3, а, б) і з серединних шарів (рис. 3, в)), 

встановлено наявність двох принципово різних типів зеренної 
структури криці (рис. 3). 
 Перший з них характеризувався значною різнозернистістю з по-
єднанням аномально великих нерівновісних зерен розмірами у 

350700 мкм (№ 20) із наддрібними полігональними зернами роз-
мірами у 1522 мкм (№ 8) (рис. 3, а, б). Така структура є характер-

ТАБЛИЦЯ 2. Інтерпретація спектрограми від фази на межах зерен на 

рис. 2, б. 

TABLE 2. Interpretation of the spectrogram from the phase at grain bounda-
ries in Fig. 2, б. 

Елемент Ваг. Ат. 

C K 1,89 8,06 

Si K 0,20 0,37 

Ti K 0,24 0,26 

Cr K 27,02 26,65 

Fe K 66,35 60,91 

Ni K 4,29 3,75 

   
а б в 

Рис. 3. Зеренна структура характерних ділянок досліджуваних виковків, 
забракованих під час УЗК: тип І (а, б), тип ІІ (в). 

Fig. 3. Grain structure of characteristic areas of investigated forgings reject-
ed by means of USC: type I (а, б), type ІІ (в). 
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ною для відпаленої після критичної деформації (  310) неіржа-
війної аустенітної криці [4, 5, 14. Звертає на себе увагу наявність 

прямолінійних когерентних спеціяльних низькоенергетичних меж 

3 ҐПВ (двійників відпалу) всередині крупних зерен (кластерів) 
(рис. 3, а, б), характерних для статично рекристалізованих за від-
палу матеріялів з гранецентрованою кубічною ґратницею. Ймовір-
но, аномальну різнозернисту структуру у дослідних виковках із 

криці 08Х18Н10Т зумовлено нестабільністю температурно-
деформаційних параметрів кування виливка із його завершенням 

за понижених температур і з критичною деформацією. 
 Другий тип структури (рис. 3, в) характеризувався як відносно 

дрібними рекристалізованими аустенітними зернами розмірами у 

1115 мкм (№ 910), так і нерекристалізованими зернами з підви-
щеною густиною дислокацій. 
 Останнє підтверджено методою просвітлювальної електронної 
мікроскопії з мікродифракцією від відповідних обраних мікроділя-
нок зразка (рис. 4). 
 Ймовірно, близькі до ребер i вершин ділянки виковків під час ку-
вання зазнавали нерівномірної деформації та пришвидшеного охоло-
дження (рис. 3, а, б), а деформація куванням і швидкість охолоджен-
ня серединних шарів металу виковку (рис. 3, в) були пониженими. 
 Зразки, вирізані з виковків із аномальною різнозернистою стру-
ктурою, характеризувалися локальною схильністю до міжкриста-
лічної корозії під час випробування за методою В, ISO 3651-2. На 

поверхнях Z-подібного вигину двох із шістьох зразків після випро-
бувань спостерігали міжкристалітні тріщини, видимі за збільшен-

  
а б 

Рис. 4. Полігонізована структура ІІ типу у нерекристалізованій мікроді-
лянці зразка на рис. 3, в (а, 15000) і мікродифракційна картина від діля-
нки а (б). 

Fig. 4. Polygonal structure of type II in the unrecrystallized volume of the 

sample metal in Fig. 3, в (а, 15000) and a microdiffraction pattern from sec-
tion a (б). 
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ня 812

. 

 На рисунку 5 представлено металографічне й електронно-
мікроскопічне зображення структури третього типу, яку було ви-
явлено на придатному за випробування ультразвуковим контролем 

виковку. Видно, що структура криці є відносно дрібнозернистою та 

характеризується рівновісними рекристалізованими зернами роз-
мірами у 2231 мкм (№ 78) (рис. 5, а, б) з високим вмістом ( 66 

на рис. 5, б) спеціяльних низькоенергетичних меж зерен 3 ҐПВ, 
що характерно для добре відпаленої деформованої аустенітної хро-
моніклевої криці [5, 10, 15]. Карбіди Хрому на межах зерен відсут-
ні; тип структури після електролітичного щавлення металографіч-
них шліфів у 10-С2Н2О4·2Н2О за густини струму у 1·104

 А/м
2
  

 

Рис. 6. Електронне зображення -фериту (спектри 5 і 7 показано стрілками). 

Fig. 6. Electronic image of -ferrite (spectrum 5 and 7 shown by arrows). 

   
а б в 

Рис. 5. Металографічне (а, б) й електронно-мікроскопічне (в) зображення 

структури типу ІІІ у придатному за УЗК виковку: щавлення шліфа для 

виявлення дійсного зерна (200) (а) та для виявлення МЗ ҐПВ (300) (б). 

Fig. 5. Metallographic (а, б) and electron microscope (в) images of the type-III 

structure in a forging suitable, when ultrasonic testing: etching to reveal the 

actual grain (200) (а) and to detect the GB CSL (300) (б). 
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«східчастий» 18 (рис. 5, б, в). Така структура зумовлює високу 

стійкість криці до МКК [5, 10, 15, 18], що було підтверджено задо-
вільними результатами відповідних випробувань зразків цього ви-
ковку. 
 Відбраковані за УЗК виковки також характеризувалися підви-
щеним (до 7) вмістом -фериту порівняно з придатними виковка-
ми. Його наявність підтверджено рентґеноспектральною аналізою 

ділянок зі скупченням фаз, подібних до -фериту (на рис. 6 їх вка-
зано стрілками, а у табл. 3 їм відповідають виділені спектри 5 і 7), 
які характеризуються підвищеним вмістом Хрому та пониженим 

Ніклю порівняно з середнім вмістом їх у криці. 
 У попередніх дослідженнях було показано, що підвищений вміст 

-фериту (до 15) у кованій трубній заготівці 180 мм із криці 

ТАБЛИЦЯ 3. Інтерпретація спектрограм від ділянок структури, зазначе-
них на рис. 6. 

TABLE 3. Interpretation of spectrograms from the plots shown in Fig. 6. 

№ спектру C N Si Ti Cr Fe Ni Mo W 

Спектер 2 13,57   70,06 2,14 4,92 0,59 2,10 6,61 

Спектер 3 14,32   73,39 1,52 1,76  2,58 6,43 

Спектер 4 6,33 10,89  80,80 0,58 1,40    

Спектер 5 2,16    26,50 66,50 4,84   

Спектер 6 2,13  0,25 0,25 19,24 69,30 8,83   

Спектер 7 1,89  0,20 0,24 27,02 66,35 4,29   

  
а б 

Рис. 7. Підвищений вміст -фериту в мікроструктурі трубної заготівки 

180 мм із криці 03Х18Н11 (а, 500) і результати порівняльних випробу-
вань її зразків на гаряче скручування (б). 

Fig. 7. Increased content of -ferrite in the microstructure of a pipe billet 

180 mm made of steel 03Х18Н11 (a, 500) and the results of comparative 

tests of its samples for hot twisting (б). 
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03Х18Н11 (304L) (рис. 7, а) сприяв пониженню її технологічної 
пластичности в гарячому стані (за випробування на гаряче скручу-
вання) порівняно із заготівкою з пониженим вмістом -фериту 

(рис. 7, б, криві 2 і 1 відповідно). 
 Гаряче пресування з неї труб привело до перетворення -фериту в 

інтерметалідну -фазу (рис. 8, а), до структурно вибіркової корозії за 

випробування зразків на стійкість до МКК (рис. 8, б) і підвищеної у 

35 разів швидкости корозії порівняно з вимогами стандартів. 
 З’ясовано, що зменшення вмісту -фериту в структурі аустенітної 
CrNi-криці можна досягти тривалим нагріванням її в межах раціо-
нальної витримки в інтервалі температур 11501200С (рис. 9). 

  
а б 

Рис. 8. Структура гарячепресованої труби із криці 03Х18Н11, виготовле-
ної з трубної заготівки з підвищеним вмістом -фериту: -фаза (500) (а), 
структурно вибіркова корозія по -фазі (800) (б). 

Fig. 8. The structure of a hot-pressed pipe made of 03Х18Н11 steel fabricated 

from a billet with a high content of -ferrite: -phase (500) (а), structural-
selective corrosion in the -phase (800) (б). 

  
a б 

  
в г 

Рис. 9. Еволюція -фериту в аустенітній CrNi-криці під час тривалого ви-
сокотемпературного відпалу (300): вихідна структура (а); 1150С, 6 год 

(б); 1200С, 6 год (в); 1200С, 10 год (г). 

Fig. 9. Evolution of -ferrite in austenitic CrNi steel during long-term high-
temperature annealing (300): initial structure (а); 1150С, 6 h (б); 1200С, 
6 h (в); 1200С, 10 h (г). 
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 Рівень механічних властивостей придатного й забракованого за 

ультразвукового контролю виковків був приблизно однаковим і ві-
дповідав вимогам стандартів (табл. 4). 
 На основі аналізи одержаних результатів комплексних дослі-
джень надано науково обґрунтовані рекомендації металурґійному 

підприємству щодо кориґування технології виготовлення виковків 

відповідального призначення з високолеґованих аустенітних 

криць, які полягають у наступному: 
 застосування топлень «селект» з пониженим вмістом домішкових 

феритоутворювальних елементів, зокрема Мо, V, W, з підвищеним 

(до 0,1) вмістом Нітроґену та, відповідно, пониженим (до 3) вмі-
стом -фериту;  
 збільшення (до 10 годин) часу гомогенізаційного відпалу за тем-
ператури у 11501160С вихідних виливків;  
 завершення кування переробних і готових виковків за температу-
ри не нижче 900С задля запобігання утворенню критичної дефор-
мації та критичному зростанню зерна; 
 кориґування режиму остаточного термічного оброблення виков-
ків: рекомендовано здійснювати відпал за температури у 1020–
1050С з витримкою під час нагріву не менше 4 годин з наступним 

гартуванням у холодній воді (із температурою  40С), що забезпе-
чить гомогенізацію хемічного складу та повну рекристалізацію й 

стабілізацію структури криці, збільшення кількости спеціяльних 

низькоенергетичних меж зерен 3 ҐПВ, які мають підвищену коро-
зійну стійкість, відсутність виділень на межах зерен карбідів Хро-
му та, відповідно, високу ґарантовану стійкість виковків проти мі-
жкристалітної корозії. 

5. ВИСНОВКИ 

Комплексними дослідженнями придатних і забракованих за УЗК 

виковків із криці 08Х18Н10Т (321) встановлено наступне. 

ТАБЛИЦЯ 4. Механічні властивості придатного (№ 1) і забракованого за 

УЗК (№ 2) виковків. 

TABLE 4. Mechanical properties of good (No. 1) and rejected by ultrasonic 

testing (No. 2) forgings made of steel 08Х18Н10Т. 

№ виковку 0,2, МПа s, МПа 5,  ,  KCU, Дж/см2 

1 216223 514533 4548 6569 233242 

2 196232 503540 4247 6166 212225 

Вимоги 

стандартів 
 180  480  35 — — 
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1. Хемічний склад виковків відповідає вимогам стандартів. 
2. Підвищений вміст феритної -фази у забракованих за УЗК вико-
вках свідчить про більшу лікваційну неоднорідність у них за вміс-
том ферито- й аустенітоутворювальних елементів. 
3. Забракований за УЗК виковок, на відміну від придатного, харак-
теризується наявністю макро- та мікродефектів структури, анома-
льною різнозернистою мікроструктурою, наявністю карбідів Хрому 

на межах зерен, локальною схильністю до міжкристалітної корозії. 
4. Придатний за УЗК виковок характеризується більш однорідною 

та відносно дрібнозернистою рівновісною мікроструктурою з під-
вищеним вмістом спеціяльних низькоенергетичних меж зерен 3 

ҐПВ, що свідчить про повне завершення рекристалізації оброблен-
ням деформованої криці за остаточного термічного оброблення. 
5. Сукупність одержаних результатів уможливлює зробити висно-
вок, що основною причиною забраковування низки виковків із 

криці 08Х18Н10Т за УЗК є сеґреґаційна (хемічна та структурна) 
неоднорідність вихідних зливків і нестабільність температурно-
деформаційних параметрів кування, зокрема завершення проміж-
них і кінцевого кувального оброблення (перед наступним високоте-
мпературним нагрівом) в умовах понижених температур і критич-
них деформацій. 
6. Показано резервні можливості підвищення якісних характерис-
тик виковків з аустенітних хромоніклевих криць відповідального 

призначення. 
7. Надано науково обґрунтовані рекомендації металурґійному під-
приємству щодо кориґування хемічного складу та структурного 

стану вихідних виливків і технології кування їх під час виготов-
лення виковків. 
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