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Предисловие 
 

Одним из основных направлений современного научно-
технического прогресса является развитие машиностроения, создание 
новых машин, механизмов и агрегатов, способных работать с более вы-
сокими эксплуатационными параметрами. Технический прогресс в этой 
области в значительной мере определяется уровнем свойств  металличе-
ских материалов, работающих в экстремальных условиях эксплуатации. 
Проблема обеспечения надежности и долговечности приобретает особое 
значение при создании объектов новой техники для таких важных от-
раслей народного хозяйства как энергетика, угледобывающая, нефтедо-
бывающая промышленности. 

Одним из самых распространенных видов разрушения поверхно-
сти материалов в условиях гидродобычи, гидротранспортирования и 
обогащения угля, работы оборудования горнорудной, цементной, энер-
гетической промышленности является абразивное изнашивание. Суще-
ствует мнение, что к абразивному износу можно отнести ~ 50% всех 
проблем, связанных с износом [109, 110]. Затраты, связанные с послед-
ствиями абразивного износа достаточно высоки – в пределах от 1 до 4% 
национального продукта в развитых странах [111]. Абразивностойкий 
материал должен обладать определенными механическими и техноло-
гическими свойствами, а в ряде случаев еще и эрозионной и коррозион-
ной  стойкостью. Способность материала сопротивляться изнашиванию 
является структурно-чувствительной характеристикой, то есть зависит 
от структуры, которая определяется химическим составом и термиче-
ской обработкой. К структурным особенностям материалов стойких в 
абразивных средах следует отнести, в первую очередь, необходимость 
получения гетерогенной структуры, состоящей из твердых включений, 
расположенных в пластичной основе (матрице), обладающей достаточ-
ными демпфирующими и прочностными характеристиками. Создать 
материалы, эффективно работающие в абразивной среде, в конкретных 
условиях эксплуатации, можно на основании систематических исследо-
ваний влияния химического состава и структурного состояния на  воз-
никающие напряжения в приповерхностных слоях, образование дисси-
пативных структур с учетом энергоемкости процессов в металле при 
взаимодействии с абразивами. Достижение максимальной износостой-
кости должно основываться на использовании всех внутренних резер-
вов, которыми располагает износостойкий материал данного химиче-
ского состава. 
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Ведущую роль в качестве износостойких сплавов занимают ли-
тые материалы. Широкий диапазон их использования определяется 
многообразием свойств, получаемых путем выбора необходимого хи-
мического состава и термической  обработки, введением в металл леги-
рующих и модифицирующих элементов. Литые износостойкие сплавы 
позволяют синтезировать необходимые свойства, отличаются техноло-
гичностью процесса получения из них заготовок деталей и возможно-
стью широкого варьирования их свойств. Износостойкие чугуны, при-
меняемые в промышленности, отличаются многообразием как по леги-
рующему комплексу, так и по структуре и свойствам.  

Одно из первых мест среди чугунов со специальными свойствами 
занимают высокохромистые чугуны.  

В основу существующих классификаций износостойких чугунов 
положены различные параметры.  Распространенными являются клас-
сификации по химическому составу (хромистые, хромоникелевые, хро-
мованадиевые и др.), по структуре металлической основы (ферритные, 
мартенситные, аустенитные и др.) и по назначению (ГОСТ 7769-82). 

Многочисленные исследования износостойких чугунов дают ос-
нование считать, что наиболее точной является их классификация, в 
основу которой положена микроструктура, то есть тип карбидов и ме-
таллической основы. 

В основу данного обзора положен ряд следствий, вытекающих из 
перспективных технологий синтеза специальных литейных сплавов. 

Приняты три основных направления в решении проблемы повы-
шения абразивной   износостойкости указанной группы сплавов: 

1. оптимизация дополнительного легирования сплавов, 
2. оптимизация модифицирования сплавов, 
3. разработка рациональных технологических процессов терми-

ческой  обработки. 
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Основные условные обозначения и принятые сокращения 
 
Нμ – микротвердость; 
Ем – количество энергии, поглощаемой рабочей поверхностью ме-

талла; 
F – сила трения; 
L – путь трения; 
ραγ – плотность дислокаций в α- и  γ- фазах; 
Аост – остаточный аустенит; 
δ – толщина стенки отливки; 
Тл   – температура ликвидус; 
Тэ  – температура эвтектического превращения; 
Тс  – температура солидус; 
РЗМ  – редкоземельные металлы; 
Мн  – мартенситная точка; 
γ-α; α -γ – фазовые превращения; 
∆М% – количество метастабильного аустенита, превратившегося в 

мартенсит; 
K – коэффициент относительной износостойкости; 
∆Мэ  – потеря массы эталона; 
∆Мобр – потеря массы образца 
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Глава 1 
ХАРАКТЕРИСТИКА МАТЕРИАЛОВ, ПРЕДНАЗНАЧЕННЫХ 

ДЛЯ РАБОТЫ В АБРАЗИВНЫХ СРЕДАХ 
 

1.1. Основные представления об износостойкости оборудования в 
связи со спецификой эксплуатации в абразивных средах 

 
Практика эксплуатации оборудования показывает, что большая  

его часть (до 80%) [1, 2] теряет работоспособность не вследствие поло-
мок, а в результате износа отдельных деталей. В связи с этим повыше-
ние надежности и срока службы деталей является не только конструк-
торской, но и материаловедческой задачей.  Происходящие изменения 
состава, структуры и свойств поверхностных слоев деталей в процессе 
работы оказывают большое, а иногда определяющее влияние на работо-
способность и надежность металлических сплавов в эксплуатации. Ло-
кализация поверхностного разрушения  материала в малых объемах при 
изнашивании привела вследствие  специфичности нагружения к рас-
смотрению поверхностной прочности в качестве самостоятельной науч-
но-технической проблемы [3,4], которая находится на стыке ряда фун-
даментальных отраслей знаний. Разработка высокоизносостойких мате-
риалов требует детального исследования и понимания взаимосвязи  
микроструктуры сплавов, их субструктурного состояния с сопротивле-
нием  изнашиванию [5].  Специфическая роль поверхностного слоя  
проявляется практически на всех стадиях деформационного упрочне-
ния. Пластическая деформация увеличивает физико-химическую актив-
ность поверхностных слоев, от которых  зависит протекание  физиче-
ской и химической адсорбции. Представления о роли физического со-
стояния поверхности, ее дефектности и способности к упрочнению по-
лучили развитие в результате исследований именно в области изнаши-
вания металлов. В одних случаях материал приповерхностного слоя 
подвергается лишь упругой и пластической деформации, в других – 
осуществляются более глубокие структурные и фазовые превращения. 
Наличие динамических нагружений значительно расширяет возмож-
ность получения новых структурных состояний, не наблюдавшихся при 
обычных статических нагружениях. В связи с тем, что процесс изнаши-
вания чрезвычайно сложен и зависит от большого числа факторов, су-
ществует много гипотез и теорий изнашивания. Механизм разрушения 
материалов анализируется с различных позиций металловедения и фи-
зики твердого тела [5-7], термодинамики [8-9], механики  [10] и др. Рас-
сматривая физическую сторону процесса изнашивания с позиции тер-
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модинамики, авторы основной упор делают на анализ энергетического 
баланса  [11, 12].  

Одним из самых распространенных видов разрушения поверхно-
сти материалов в условиях гидродобычи, гидротранспортирования и 
обогащения угля, горнорудной, цементной, энергетической промыш-
ленности является абразивное изнашивание. Абразивному изнашива-
нию подвергаются детали всего комплекса обогатительных машин и 
оборудования – отсадочных машин, тяжелосредних сепараторов, гидро-
циклонов, грохотов, центрифуг, транспортирующих машин. В связи с 
ограниченностью запасов богатых железных руд, доля обогащаемых 
руд составляет более 90%. Получить высокосортные концентраты из 
тонко вкрапленных руд возможно только при достаточном раскрытии 
рудных минералов, которое зависит от тонкости помола руды. Опера-
ции измельчения являются наиболее затратными и достигают 55-65% от 
общих расходов по переделу [13].  Абразивностойкий материал должен 
обладать определенными механическими и технологическими характе-
ристиками,  и в ряде случаев еще эрозионной и коррозионной стойко-
стью [14]. 

Процессы абразивного изнашивания чрезвычайно разнообразны, 
по характеру разрушения поверхности [15] их условно можно разделить 
на следующие группы: 

1. Абразивно-эрозионный износ. Ему подвержены работающие в 
абразивной среде колена пульпопроводов, детали шламовых насосов, 
футеровки размольных мельниц. Наблюдается полидеформация и мик-
рорезание материала рабочей поверхности. 

2. Ударно-абразивный износ. Он наблюдается у зубьев ковшей 
экскаваторов, бил и молотков мельниц ударного действия, брони конус-
ных дробилок, лопаток дробеметных аппаратов и др.  Поверхностный 
слой материала хрупко разрушается под действием циклических напря-
жений. 

3. Коррозионно-абразивный износ. Характерен для деталей шахт-
ных и др. насосов. 

Механизм процесса разрушения приповерхностного слоя деталей 
зависит от условий взаимодействия материала и абразивных частиц. 
Преобладающим при абразивном изнашивании является процесс меха-
нического разрушения. При износе в гидроабразивной среде проявляет-
ся действие воды, которая является не только носителем абразива, но и 
выступает как активная изнашивающая среда, оказывая эрозионное, 
коррозионное и адсорбционное воздействие. Козырев С.П. [16] и  Каре-
лин В.Я.  [17] считают, что наличие  твердых частиц в воде способству-
ет появлению кавитации, так как частицы ослабляют прочность воды и 
являются зародышами кавитации. Наличие в потоке взвешенных частиц 
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приводит к изменению физико-химических свойств жидкости. Насы-
щенный такими частицами поток представляет собой однородную жид-
кость, обладающую определенными плотностью и вязкостью, превы-
шающей вязкость чистой воды. 

Исследованиями, проводившимися в различных научно-
исследовательских организациях, установлено, что на величину вязко-
сти гидросмеси влияет не только концентрация взвешенных частиц, но 
и их размер, структура и минералогический состав. Однако, более суще-
ственным является изменение плотности взвесенесущего потока. Уве-
личение плотности способствует более раннему возникновению кавита-
ции и может быть причиной увеличения интенсивности кавитационной 
эрозии.  Достаточно небольшого содержания в воде взвешенных частиц 
(порядка 0,1-0,5% по объему) [16], как абразивный износ начинает опе-
режать кавитационную эрозию. Поэтому детали насосов, подверженные 
совместному квитационно-абразивному воздействию, имеют главным 
образом гладкие изношенные участки. Однако на рабочих органах гид-
ромашин можно встретить участки поверхности с губчатой структурой, 
являющейся результатом кавитационной эрозии. 

Для грунтовых насосов характерны большие концентрации абра-
зива в воде  (до 80% по объему) и относительно невысокие скорости 
движения гидросмеси (до 30м/с), поэтому кавитационный износ не ока-
зывает существенного влияния на износ грунтовых насосов. 

В момент соударения абразивной частицы с поверхностью детали 
происходит преобразование кинетической энергии движущейся части-
цы в работу упругой и пластической деформации, реализуются локаль-
ные фазовые превращения. Это приводит к однократному упрочнению 
материала. При циклическом нагружении линии скольжения расширя-
ются в резко выраженные полосы скольжения. В дальнейшем активные 
полосы скольжения пересекаются с поверхностью, появляются надрезы 
или выступы. Надрезы проникают вглубь, развиваются микротрещины, 
которые, объединяясь, превращаются в макроскопические трещины, по 
которым происходит разрушение [18]. При большой тангенциальной 
составляющей силы удара абразивной частицы о поверхность материала 
доминирующим является царапание (резание) материала. Царапины 
наблюдаются на стальных рабочих органах грунтовых насосов при 
транспортировке высокоабразивных  пульп и на лопастях рабочих колес 
крупных центробежных насосов при перекачивании пульпы, содержа-
щей остроугольные абразивные частицы. Царапание приводит к интен-
сивному износу. 

Материалы деталей насоса можно условно разделить на пластич-
ные и хрупкие. В  пластичных материалах разрушению предшествует 
пластическая деформация, последующее упрочнение и трещинообразо-
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вание. В хрупких материалах разрушению предшествует образование и 
пересечение трещин вдоль и поперек направления движения частиц. 
Разрушение возникает в пластичных материалах – на глубине под по-
верхностью касания, а у хрупких – на контуре касания [19]. Износ уча-
стков упрочненного поверхностного слоя происходит путем усталост-
ного разрушения. Этот механизм износа характерен для высоколегиро-
ванных термообработанных чугунов. Существенную роль при гидроаб-
разивном изнашивании играют химические и адсорбционные процессы. 

По характеру перемещения гидросмеси детали насоса можно раз-
делить на два типа. К первым относятся рабочие колеса и отводы,  раз-
рушение которых происходит частицами, движущимися в потоке жид-
кости из области всасывания в область нагнетания; ко вторым – отно-
сятся детали (бронедиски, уплотняющие защитные кольца, втулки и 
др.), изнашивание которых происходит при движении гидросмеси из 
напорной области в область с меньшим давлением. Рабочее колесо под-
вергается износу больше, чем другие детали насоса. Износ каналов ра-
бочего колеса  распределяется следующим образом: у входной кромки 
лопасти, в зависимости от крупности частиц,  износ нарастает либо к 
середине, либо в направлении заднего диска (небольшой износ). Износ 
поверхности лопастей нарастает по длине к периферии. Внутренняя 
поверхность заднего диска колеса имеет неравномерный ступенчатый 
износ с наличием каверн, внутренняя поверхность переднего диска из-
нашивается более равномерно и меньше [20]. При работе на гравийных 
пульпах   характер износа деталей отличается от характера износа при 
работе на песчаных пульпах. В этих условиях задний диск изнашивается 
больше переднего, однако лопатки колеса подвергаются наиболее ин-
тенсивному изнашиванию со стороны входных кромок лопаток, а вы-
ходные их элементы работают в зоне потока свободного от абразивных 
частиц. Малый износ лопаток на выходе из колеса объясняется кинети-
кой движения сравнительно крупных абразивных частиц в межлопаточ-
ном пространстве колеса.  Абразивные частицы выходят из колеса под 
большим углом, чем угол выхода лопастей.  Поэтому они не могут воз-
действовать на выходные элементы лопаток. На уменьшение износа 
деталей насоса важную роль оказывает форма входных элементов лопа-
стей, более развитые косые кромки лопаток предпочтительны, так как в 
этом случае они имеют меньшую окружную скорость, благоприятно 
сказывающуюся на снижении интенсивности воздействия абразивных 
частиц на изнашиваемые элементы. 

Грунтовые насосы перекачивают гидросмеси с различной круп-
ностью абразивных частиц 0-16мм. По литературным данным скорость 
изнашивания деталей существенно зависит от размера твердых частиц. 
В работе [21] показано, что удельный износ рабочих колес грунтовых 
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насосов при перекачивании грунтов с размером частиц от 1 до 20мм 
пропорционален σ32 + , где σ – размер частиц в мм. Супрун В.К. 
[20]  отмечает, что при изменении размера частиц от 0 до 4мм кривая 
износа имеет вид экспоненты, а от 4 до 16мм наблюдается линейная 
зависимость. Уменьшение размера частиц перерабатываемого грунта 
существенным образом увеличивает срок службы насосов. 

В ряде работ [17, 22] теоретически показано, что износ деталей 
пропорционален скорости соударения абразивных частиц и детали в 
третьей степени.  Причем, нужно отметить, что для скорости гидроабра-
зивной смеси 25-32м/с,  наблюдается резкое увеличение износа уже при 
незначительной концентрации пульпы, порядка 10-20кг/м3. Следует 
ожидать, что частицы с более высокой плотностью способствуют более 
интенсивному износу, так как они обладают высокой твердостью. Так, 
микротвердость кварцита составляет 1100кг/мм2, пирита – 800-
1400кг/мм2. 

Кольченко А.В. [23] и Золотарь А.И. [24] показали, что гидроаб-
разивный износ зависит от твердости частиц, а также формы абразив-
ных частиц. Наибольший эффект вносят частицы с твердость по Моосу 
выше 5, наличие которых превалирует для заданных условий. Важное 
влияние на износ оказывает величина угла атаки, при котором происхо-
дит столкновение твердых частиц с поверхностью детали. Закаленная 
сталь при угле атаки, равном 900, изнашивается быстрее, чем отожжен-
ная, которая обладает достаточным запасом пластичности. Для  усло-
вий, когда различные части колеса атакуются  частицами под различ-
ными углами, материал должен обладать  достаточной твердостью и 
запасом пластичности, что обеспечивается за счет подбора характери-
стик матрицы и  упрочняющей фазы. 

Таким образом, анализируя условия работы оборудования, пере-
качивающего гидроабразивную смесь, можно сказать следующее – при 
наличии 80% твердых частиц в смеси, кавитационный износ не будет 
оказывать существенного влияния, хотя стоит подчеркнуть, что на вы-
ходной части колеса, где  пониженная плотность среды, кавитация мо-
жет усилить износ. Изнашивание грунтовых насосов протекает в виде 
гидроабразивного износа. Химическое и адсорбционное действие несу-
щей среды способствует интенсификации износа.  С ростом размеров 
абразивных частиц увеличивается скорость износа деталей насоса, на-
блюдается перераспределение соотношения скоростей изнашивания 
входных и выходных кромок лопаток колеса. 
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1.2. Влияние твердости  изнашиваемого материала на абразивную 
износостойкость 

 
Сопротивление поверхностей деталей абразивному изнашиванию 

в значительной мере определяется их твердостью. Чем выше твердость, 
тем меньше глубина внедрения абразивной частицы в поверхность, тем 
меньше локальный объем материала, вовлекаемый в пластическую де-
формацию. Поэтому для таких деталей применяют материалы, в струк-
туре которых  содержится достаточное количество твердых, термоди-
намически устойчивых  составляющих. Продолжительное время твер-
дость считалась основным критерием абразивной износостойкости, так 
как была установлена линейная связь с твердостью ряда чистых метал-
лов и отожженных углеродистых сталей [25]. При изнашивании легиро-
ванных сплавов эта закономерность не соблюдается. Многочисленные 
экспериментальные работы убедительно показали неоднозначность 
влияния твердости  на абразивное и ударно-абразивное изнашивание.  

Наибольшей износостойкостью обладают сплавы с ниобиевой 
карбидной фазой (NbC), меньшую способность сопротивляться изнаши-
ванию проявляют сплавы ванадиевой (VC), а также с комплексными 
вольфрамовой и хромистой карбидными фазами [26].  Вместе с тем кар-
биды ванадия и ниобия с микротвердостью  соответственно  1860-
2050кг/мм2 и 1830-1950кг/мм2 могут разрушаться при воздействии ме-
нее твердых частиц – магнезита (Нμ = 1130кг/мм2) и шамота (Нμ = 1250-
1300кг/мм2).   

Белые чугуны с одинаковой твердостью могут отличаться по из-
носостойкости вдвое, а чугуны с одинаковой износостойкостью могут 
иметь большое различие по твердости. Вместе с тем приводимые раз-
личными авторами зависимости по определению износа в абразивных 
средах, как правило, учитывают твердость изнашиваемого материала. 
Арчард  [27] предлагает зависимость:  

 W = k 
H
Ld ,  

где  W – объем удаленного материала; k  – константа, учитывающая 
условия изнашивания; L – нагрузка; d – путь трения; H – твердость. 

Rabinowice Е. [28]  предлагает зависимость: 

 Wv = 
H

SFtg N

π
α2 ,  

где    Wv – объем удаленного материала;  S - путь трения; FN – нормаль-
ная нагрузка; H  - твердость изнашиваемой поверхности; α -  угол атаки 
абразивной частицы. 
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Zum Gahr K.H. [29] предлагает формулу оценки интенсивности 
изнашивания: 

 W i/s  = Ф fab 
defH
P , 

где Ф – геометрический фактор, зависящий от формы абразивных частиц; 
Р – поверхностное давление; fab – фактор, учитывающий соотношение 
выдавленного (смещенного) и удаленного материала; Нdef – твердость по 
Викерсу высокодеформированного металла (продуктов износа). 

Ряд исследователей  концентрируют внимание на изучении при-
роды упрочненного слоя [30].  

Таким образом, твердость не может быть универсальным индика-
тором износостойкости, она может иметь значение коэффициента вели-
чины износа. Твердость связывают с другими параметрами, такими как 
модуль упругости и вязкость разрушения. Выдавливание и резание 
включают пластическое течение изнашиваемого материала либо впере-
ди, либо по сторонам внедряющихся абразивных частиц. Пластическое 
течение характеризуется отношением  Е/σg, где  Е – модуль упругости, а 
σg  - напряжение пластического течения исходного материала. Умень-
шение данного отношения свидетельствует о  преобладании механизма  
резания, при котором материал  удаляется в виде стружки. Увеличение 
твердости имеет  сходный  эффект [31]. Вязкость разрушения использу-
ется в качестве меры сопротивления распространению трещины в хруп-
ких материалах.   

Существенное значение играет  отношение твердости изнаши-
ваемого материала и твердости абразива. Интенсивность изнашивания 
уменьшается, как только твердость изнашиваемой поверхности достиг-
нет твердости абразива. Если она превысит твердость абразива, то ин-
тенсивность изнашивания быстро уменьшается  [32].  

Существует мнение, что определяющим фактором износостойко-
сти является фазовая твердость структурных составляющих, а не макро-
твердость,  и что и по твердости белого чугуна нельзя непосредственно 
судить о его износостойкости. В качестве доказательства приводится 
твердость карбидов  [32].  Максимальной износостойкостью обладают 
чугуны, содержащие 12-24% Сr с карбидами Ме7С3. Твердость этих 
карбидов в чугуне (3% С, 1,5% Мо, 1,26-31,1% Cr) составляла 1200-1500 
HV, тогда как твердость карбидов (Fe,Cr)3C составляет 800-900 НV. 

В пользу высокой твердости карбидов  Ме7C3  говорит также 
двойное превосходство по износостойкости чугунов ИЧХ12ГЗМ, 
ИЧХ16МТ и др. с этими карбидами над чугунами типа Нихард с карби-
дами Fe3C   с HV 850-1100 [32].  Максимальной износостойкостью об-
ладает чугун с наиболее твердой (мартенситной) металлической осно-
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вой. Износостойкость чугуна при одинаковых характеристиках карбид-
ной составляющей является линейной функцией микротвердости мат-
рицы. 
 

1.3. Энергоемкость процессов в металле при  
взаимодействии с абразивом 

 
Выбор матрицы и упрочняющей фазы износостойкого сплава 

обычно производят, исходя из возможности достижения наиболее высо-
ких механических характеристик: твердости, модуля упругости, проч-
ности, ударной вязкости и др. Анализ характеристик ряда соединений, 
встречающихся в сплавах и рассматриваемых в качестве упрочняющих 
фаз – карбидов, нитридов, боридов, σ-фаз и др. свидетельствует о не-
возможности выбора упрочняющей фазы, которая обладала бы наилуч-
шим сочетанием всех механических характеристик. Это привело к по-
иску критериев, по которому можно интегрально оценивать целесооб-
разность применения той или иной упрочняющей фазы с учетом усло-
вий нагружения сплава в процессе эксплуатации. Таким параметром 
может быть величина энергии, затрачиваемая на разрушение единицы 
объема материала [33]. Энергетический подход к сопротивляемости 
сплавов разрушению при абразивном изнашивании основан на балансе 
энергии [12,33-35] и отвечает на основные вопросы о механизмах пре-
образования механической энергии в тепловую, аккумуляции энергии 
деформации в виде скрытой энергии различного рода дефектов кри-
сталлического строения. Исходя из общих положений механики разру-
шения, можно предположить, что для каждого реального материала су-
ществуют такие константы как энергоемкость и энерговосприимчи-
вость, соотношение между которыми имеет оптимальное значение для 
наиболее износостойких материалов [36]. Количество энергии Ем, по-
глощаемой рабочей поверхностью металла и определяющей его способ-
ность к сопротивлению изнашиванию абразивными телами, зависит от 
энергоемкости процессов, осуществляющихся в металле при взаимо-
действии с абразивами. Анализ роли отдельных процессов диссипации 
энергии проведен В.С.Поповым [35]. Это энергия, затрачиваемая на 
вдавливание абразива в металл (Ев), разрушение матрицы (Ео) и карби-
дов (Ек), содержащихся в структуре сплава, то есть на зарождение и раз-
витие трещины (Ез и Ер), на образование новых поверхностей (2Ен), 
мартенситные превращения (Ем.н), выделение новых фаз (Еф), энергии 
внутренних напряжений (Ев.н), дислокаций  (Ед), взаимодействия дисло-
каций (Ев.д.), образования точечных дефектов и дефектов упаковки 
(Еτ.д.): 
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 Ем = ∆h Ев+Ез +Ер+ с •2Ен + V1 •Eм.н. + V2 •Eф  + V3 •Eв.н. + 
 + V4(Eд+Eв.д. +Еτ.д.),  (1) 
 
где    с – поверхность, образующаяся   при изнашивании;  V1, V2, V3, V4 
– объемы металлов, в которых при изнашивании происходят соответст-
венно мартенситные превращения, выделения новых фаз, создаются 
внутренние напряжения, дислокации и точечные дефекты;    ∆h – сред-
няя глубина износа  за один цикл.  

Величины V1,V2, V3, V4  определяются с помощью рентгеност-
руктурного  анализа при послойном стравливании рабочей поверхности.  

Затраты энергии на вдавливание абразивного зерна в металл про-
порциональны его твердости Н: 
 
 Ев = Н π  ∆h2 (2ґ -∆h), (2) 
где   ґ – радиус  отпечатка;  ∆h – износ. 

Из выражения (1) следует, что при изнашивании сплавов со ста-
бильной структурой  (Ем.н и Еф)  равны нулю и износостойкость сплавов 
существенно зависит от их твердости. В случае же нестабильной  мат-
рицы значительная часть вносимой  энергии будет расходоваться на 
фазовые превращения  и, как следствие, упрочнение сплавов. 

Поглощаемую материалом энергию деформаций можно разде-
лить на две составляющие. Сравнительно небольшая часть этой энергии 
обусловлена накоплением в деформируемых объемах материала скры-
той энергии, которая связана с зарождением и задержкой различного 
рода  дефектов и повреждений (субмикроскопических нарушений 
сплошности) и их развитием в микро- и макротрещины критического 
размера. Скрытая энергия влияет, в основном, на физическое разупроч-
нение материала и является интегральной и количественной характери-
стикой его повреждаемости в процессе деформирования. 

Другая – значительная часть поглощаемой энергии деформации 
(до 70-90%) за счет колебательности движения дефектов и процессов 
возврата (уничтожение дефектов и повреждений) трансформируется в 
тепловую энергию, которая накапливается в деформируемых объемах  
материала в виде теплосодержания и рассеивается в окружающей среде 
за счет теплообмена. Эта часть поглощаемой энергии обуславливает 
ослабление сил межатомных связей и, следовательно, также приводит к 
физическому разупрочнению материала в процессе его деформирова-
ния. Термодинамическое описание процесса  хорошо согласуется с 
современными  молекулярно-кинетическими и дислокационными пред-
ставлениями о процессах деформирования и разрушения сплавов при 
изнашивании [11]. 
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Расчеты, выполненные с использованием термодинамических ха-
рактеристик, дали возможность установить предельную величину энер-
гии, которая необходима для преодоления сил межатомной связи ряда 
соединений, которые являются упрочняющей фазой [26]. Наиболее 
энергоемкой является карбидная группа. Способность поглощать энер-
гию при механическом нагружении в большей мере обладают  карбиды 
и бориды с ГЦК - и ГП - решеткой – типа ТаС, TiC, WC, NbВ2   и TiB2. 
Им уступают карбиды кремния и бора и все нитриды. Меньшей энерго-
емкостью обладают карбиды цементитного типа. Наименее энергоем-
кими являются карбиды хрома. У карбидов типа Cr7C3   энергоемкость 
составляет 70% от энергоемкости Fe3C, а для карбидов Cr23C6 -  только 
12%. В то же время микротвердость карбидов хрома (1620 – 2200кг/мм2) 
превышает в два раза микротвердость цементита (800кг/мм2). Сравни-
тельные испытания нелегированных белых чугунов и чугунов, содер-
жащих до 15% хрома по мере увеличения количества карбидной фазы, 
показали, что износостойкость чугунов с карбидами железа выше. Сле-
довательно, между износостойкостью и энергией разрушения наблюда-
ется большая корреляция, чем между износостойкостью и микротвердо-
стью [26]. 

Учитывая особенности микроударного характера воздействия аб-
разивных частиц и незначительную глубину изнашиваемых слоев (при  
гидропесчаной смеси и средних скоростях потока не превышающую 8-
12 мкм),   структура должна быть однородной с равномерным распреде-
лением дисперсной упрочняющей фазы.  Износостойкость не повыша-
ется, когда частицы упрочняющей фазы соизмеримы с толщиной отде-
ляющихся продуктов износа [56].  Увеличение сопротивляемости изна-
шиванию сплавов по мере увеличения содержания хрома с 7 до 15%, 
очевидно, происходит не столько из-за повышения микротвердости кар-
бидов, сколько вследствие изменения свойств матрицы [50]. Хром, на-
ходясь в твердом растворе, увеличивает чувствительность металла к 
превращениям при деформации и, тем самым, его энергоемкость. Заме-
на более энергоемких карбидов железа на карбиды хрома компенсиру-
ется влиянием хрома на матрицу. 

У разных металлов слоями различной толщины поглощается 
примерно одно и то же количество внешней энергии. Опыт показывает, 
что значительно упрочняющиеся материалы распределяют внешнюю 
энергию в более тонком слое и являются более износостойкими [37]. 
При этом приповерхностные слои упрочняются до высоких значений 
микротвердости и служат барьером для внедрения абразивных частиц. 
Такие слои обладают повышенной энергоемкостью. 

Разрушение металла при абразивном воздействии наступает, ко-
гда в локальных объемах основы или во включениях упрочняющей фа-
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зы накопленная энергия  достигает предельного значения. При этом 
происходит разрыв межатомных связей и образование новых поверхно-
стей. Уровень энергии накопленной в кристаллической решетке матри-
цы определяется количеством и характером распределения дислокаций. 
Поэтому роль упрочняющей фазы во влиянии на напряженное состоя-
ние и, соответственно, на равномерное распределение плотности дисло-
каций в матрице сплава весьма существенно. Упрочняющая фаза долж-
на способствовать более равномерному распределению плотности дис-
локаций и увеличивать, таким образом, энергоемкость металла. 

Меделяев  И.А. и др. [38], рассматривая локализацию пластиче-
ской деформации в поверхностных слоях при абразивном воздействии, 
считают, что поверхностная энергия, в отличие от характеристик проч-
ности, в большей мере отражает сопротивление частице при ее движе-
нии по изнашиваемой  поверхности. Поверхностная энергия является  
интегрально-структурной характеристикой поверхности и определяет 
энергию связи поверхностных атомов друг с другом и нижележащими  
слоями атомов. 

Ранее Кузнецов В.Д. [39] обосновал взаимосвязь трения и износа 
с величиной поверхностной энергии. На основании закона сохранения и 
превращения энергии им предложена формула: 
 М  = FLρ/γA,   
где М – масса продуктов износа; F – сила трения; L – путь трения;  
ρ – плотность материала; γ – поверхностная энергия; A – константа опы-
та. 

Полученные теоретические выводы подтверждены эксперимен-
тальными исследованиями. 

Применительно к абразивному изнашиванию поверхностная 
энергия исследовалась недостаточно из-за сложности методического 
обеспечения. Получить объективную информацию об энергетическом 
состоянии поверхности можно лишь, учитывая  целый ряд факторов,  
таких как: изменение напряжений в  поверхностных слоях, изменение 
структуры, геометрии зоны контакта, наличие  адсорбированных пле-
нок. Известные расчетные методы оценки поверхностной энергии осно-
ваны на эмпирических и полуэмпирических зависимостях, а экспери-
ментальные методы недостаточно совершенны и применимы для чис-
тых металлов. Замечена тенденция линейного увеличения поверхност-
ной энергии технически чистых металлов с повышением энергии связи 
атомов, модуля упругости и температуры плавления [38]. Повышение 
концентрации углерода увеличивает поверхностную энергию вследст-
вие создания в объеме решетки искажений, затрудняющих пластиче-
скую деформацию. Установлено, что закалка повышает поверхностную 
энергию и характеристики прочности (пределы прочности, текучести, 
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твердости) сталей всех структурных классов. С ростом температуры 
отпуска поверхностная энергия и соответствующие характеристики 
прочности сталей перлитного класса снижаются, карбидного класса – 
повышаются, а аустенитного класса – практически не изменяются. По-
скольку одному уровню поверхностной энергии могут соответствовать 
несколько значений износостойкости, то это следует связывать с разли-
чием структуры и энергоемкости, а также указывает на существенную 
роль энергетического фактора в процессах изнашивания. 
 

1.4. Влияние упрочняющих фаз на износостойкость  
гетерогенных сплавов 

 
Характер упрочняющей фазы (кристаллографическое строение, 

количество, форма и расположение) в значительной степени определя-
ют свойства материала, в том числе и его износостойкость.  Поэтому 
одним из основных вопросов рационального легирования износостой-
ких материалов является исследование влияния характера образующей-
ся упрочняющей фазы на свойства сплава.  

Упрочнение за счет второй фазы, некогерентно связанной с мат-
рицей, можно оценить с помощью выражения  Орована [40], предпола-
гая, что частицы твердой фазы  не деформируются: 
 σy = σs + α · G· в · ln( b

rd
2

2− ) (
2
2

1
rd− ),  

где G – модуль сдвига; α – константа; d – среднее расстояния между 
частицами; r – радиус частицы; σs – предел текучести матрицы; σy – 
предел текучести сплава;  в – вектор Бюргерса. 

И. Фишер с сотрудниками [41] развили теорию Орована, выделив 
особую роль дислокационных петель, которые последовательно накап-
ливаются вокруг частиц при огибании последних. Такие дислокацион-
ные кольца вызывают появление напряжений, действующих на части-
цы, оказывающие сопротивление срезу. Напряжение от петель препят-
ствует  также дальнейшему скольжению по плоскости сдвига, воздейст-
вуя на дислокационные источники. В итоге сплавы, у которых действу-
ет подобный механизм, упрочняются довольно быстро, особенно на 
ранних стадиях. Объемная доля ƒ  твердой фазы может быть определена 
через  r и d 

 ƒ= ( )22

2

d

r
 

При данной объемной доле частиц предел текучести будет возрастать 
при уменьшении расстояния между частицами, а также при увеличении 
дисперсности частиц. В случае, когда r ≈ d, напряжения течения имеют 
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максимальное значение, критическая дисперсность  частиц в этом слу-
чае порядка 10-15 нм [42], для сплавов с более крупными включениями 
и когда   r«d, дислокации легче огибаются вокруг частиц, и напряжение 
течения меньше. Упрощенное выражение для начального напряжения 
течения по этой модели имеет вид: 

 σy = σs + 
2. db

T ,  

где  Т – линейное напряжение дислокации. 
Указанный выше механизм Орована действует в сплавах, где со-

блюдается второе условие r«d, при этом d ≈ (3-5)·10-7м. Упрочнение 
происходит с большой скоростью. Вблизи крупных прочных частиц 
происходит скольжение по вторичным системам,  поскольку искажения, 
связанные с крупными частицами, активизируют дислокации по другим 
плоскоятм скольжения (множественное скольжение). В. Робертсон и 
Д. Дью-Хьюз  [43] при экспериментальной проверке соотношения Оро-
вана установили, что зависимость напряжения сдвига от величины, об-
ратной среднему расстоянию между частицами (α-1), представляет собой 
прямую линию. Такая зависимость предсказывается упрощенным соот-
ношением Орована: 

 σy  = 
d

bG...2α   

Так как твердая карбидная фаза в Fe-Cr-C сплавах представляет 
собой некогерентное выделение и имеет кристаллическую решетку, от-
личную от решетки матрицы, то эти частицы не перерезаются дислока-
циями, т.е. такие матрицы должны упрочняться в процессе деформиро-
вания довольно быстро. 

Упрочнение гетерогенной структуры сплавов осуществляется  
тремя основными способами: 

1) старением – когда упрочняющая фаза выделяется из пересы-
щенного твердого раствора при соответствующей термической обра-
ботке; 

2) дисперсным упрочнением -  предусматривающим введение 
дисперсных упрочняющих частиц в материал и их равномерное распре-
деление в объеме материала; 

3) получением твердой фазы в виде эвтектической составляющей. 
При этом в структуре сплава проходит реакция  ж ↔ α+β, где α и β одна 
из упрочняющих фаз.  

Анализ показывает, что полученные первым способом сплавы 
могут работать в интервале температур, не превышающих температуру 
старения вследствие разупрочнения. 
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Вторым способом получают различные композиционные сплавы, 
обладающие высокими физико-механическими свойствами, в том числе 
достаточно высокими фрикционными и антифрикционными свойства-
ми. Однако, этот способ технологически сложен и в ряде случаев изго-
товление деталей нужной конфигурации затруднено. 

Упрочнение путем создания эвтектической структуры, где уп-
рочняющей фазой служат фазы внедрения  (окисел, борид, нитрид, кар-
бид),  позволяет получить сплав, эквивалентный по своим свойствам 
дисперсно-упрочненному, но в отличие от него чрезвычайно устойчи-
вый к действию высоких температур. Установлено, что эвтектические 
структуры остаются устойчивыми при температурах, близких к точке 
плавления сплава. 

Наиболее распространенными упрочняющими фазами в износо-
стойких сплавах являются карбидные фазы. Кристаллографическое 
строение, количество, форма и расположение карбидной фазы зависит 
от химического состава сплава. Один и тот же карбидообразующий 
элемент может образовывать карбиды нескольких типов с различным 
кристаллографическим строением и свойствами. Высокую твердость 
карбидов объясняют прочностью межатомной связи . В карбидах наряду 
с химическими возникают ковалентные связи, что создает большое со-
противление пластической деформации [44]. 

Стойкость карбида в железоуглеродистах сплавах определяется 
отношением количества легирующего элемента к содержанию углерода. 
Так, в сплавах системы Fe-Cr-C с увеличением отношение Cr/C после-
довательно образуются карбиды (Fe, Cr)3C, (Fe, Cr)7C3, (Fe, Cr)23C6, а 
также растет их стойкость.  

В низколегированных сталях наблюдаются лишь сложные карби-
ды железа и хрома, изоморфные цементиту. При наличии в стали 1-2% 
хрома образуется сложный карбид, содержащий почти все количество 
хрома. В заэвтектических сталях типа ШХ15 эти карбиды полностью 
растворяются в аустените при нагреве до 800-9000С. При содержании 
хрома свыше 2% появляются специальные карбиды хрома (Fe, Cr)7C3, 
кристаллизующиеся в тригональной системе. Этот карбид наиболее ус-
тойчив и   растворяется в аустените лишь при 1040-10700С [45].  

При превышении концентрации хрома 10-11% образуются специ-
альные карбиды, кристаллизующиеся в кубической системе. При этом 
карбидная фаза имеет состав, соответствующий формуле (Fe, Cr)23C6. 
Стойкость карбида зависит от растворимости в нем других элементов, 
обладающих большим сродством к углероду.  При небольшом со-
держании хрома в сплаве образуется легированный хромом цементит с 
содержанием хрома до 20%. В карбиде (Fe, Cr)7C3 может содержаться 
до 40% хрома, в (Fe, Cr)23C6 – до 65% хрома [46].  
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Изучение легированных хромом сплавов показало, что наимень-
шей износостойкостью обладают  сплавы, имеющие карбиды цементит-
ного типа. При переходе же от цементитного к специальному карбиду 
хрома износостойкость стали возрастает сильнее, чем при переходе от 
одного специального карбида к другому [47].  

Следует отметить, что карбид (Fe, Cr)23C6 обладает в отличие от 
других типов карбидов  (Fe, Cr)3C и  (Fe, Cr)7C3 более устойчивой свя-
зью с аустенитной матрицей, что проявляется в его возможности быст-
рого выделения, растворения и легирования матрицы [48]. При одина-
ковом количестве однотипных карбидов в сталях износостойкость их 
будет близкой, даже если легирование этих сталей отличается. Так уве-
личение содержания хрома от 13,45 до 24% при наличии 0,7-0,9%С и 
одинаковом типа карбидов (Fe, Cr)23C6 почти не изменило износостой-
кость [47]. Это свидетельствует о том, что  избыток хрома идет на леги-
рование феррита, упрочнение которого невелико и мало влияет на изно-
состойкость. 

Образование в сплаве (Fe, Cr)23C6 не всегда показано, так как это 
приводит к понижению коррозионной стойкости сплава вследствие 
обеднения матрицы хромом [49]. При комплексном легировании, оди-
наковой матрице и равном количестве карбидов более высокой износо-
стойкостью обладает сплав с более твердыми карбидами [50]. Необхо-
димо обратить внимание на то, что при комплексном легировании ста-
ли, дополнительное введение нового карбидообразующего элемента 
может привести к перераспределению карбидообразующих элементов в 
карбидах и матрице. Так, введение 2% ванадия в хромовольфрамовый 
сплав У16Х14В13Ф2 привело к образованию наряду с хромистыми кар-
бидами карбидов вольфрама. При небольшом количестве в сплаве хро-
ма (сплав У16Х4В12) введение ванадия не вызывает изменения строе-
ния карбидов и, соответственно, незначительно увеличивается износо-
стойкость [47]. 

При сложном легировании, также как при легировании одним 
элементом, сказывается уровень легирования, то есть содержание эле-
мента в сплаве. В связи с этим, если  содержание элемента с меньшим 
сродством к углероду значительно превосходит содержание элемента с 
большим сродством к углероду, то появляются карбиды элемента с 
меньшим сродством к углероду [44]. Таким образом, соотношение леги-
рующих элементов и углерода в сплаве должно быть  строго определен-
ным. 

При комплексном легировании очень важно, чтобы не было в из-
бытке элемента, карбиды которого обладают меньшей износостойко-
стью. Содержание углерода должно обеспечивать требуемое по свойст-
вам сплава количество карбидов, а содержание легирующего элемента 



 

– 23 – 

должно быть таким, чтобы весь углерод был связан в наиболее износо-
стойкий карбид данного элемента. Дальнейшее увеличение содержания 
легирующего элемента не приводит к заметному повышению износо-
стойкости. Избыток легирующего элемента уходит в твердый раствор, 
что нежелательно при наличии ударных нагрузок. 

Коагуляция карбидов совершается путем диффузионного пере-
мещения углерода в твердом растворе от мелких частиц к крупным. 
Градиент концентраций углерода в этом направлении создается за счет 
повышенной растворимости частиц меньшего радиуса [51]. Роль леги-
рующих элементов в процессе коагуляции сводится к влиянию их на 
скорость диффузии углерода в феррите [52]. Карбидообразующие эле-
менты тормозят коагуляцию карбидов, а некарбидообразующие уско-
ряют или не оказывают на нее влияния. 

Следует отметить важную роль такого фактора, как прочность 
связи углерода в карбиде  [53-55]. Поскольку коагуляция сопровождает-
ся растворением мелких частиц, скорость ее должна зависеть от того, с 
какой скоростью атомы углерода переходят межфазную границу, т.е. от 
прочности межатомных связей углерода в решетке карбида. Снижение 
скорости роста карбидов сопровождается снижением скорости диффу-
зии углерода в феррите. Установлено [51], что уменьшение общей кон-
центрации углерода в феррите, контактирующем с карбидной фазой, 
снижает интенсивность коагуляции карбидов. В легированных сплавах 
на интенсивность коагуляции карбидной фазы наряду  с упрочнением 
связи углерода в карбиде влияет снижение коэффициента диффузии 
углерода в легированном феррите, обусловленное упрочнением связи в 
твердом растворе. 

Данные о снижении карбидообразующими элементами раство-
римости углерода в α и γ- фазах железных сплавов приведены в ряде 
работ. Установлено [179], что при температуре 11500С в сплаве, содер-
жащем 5% Cr, аустенит растворяет около 1,2%С, в сплаве с 10%Cr – 
0,75%С, а в сплаве с 15%Cr – 0,5%С. 

Так как диффузия легирующих элементов при выделении и коа-
гуляции карбидов является вторичным процессом, идущим вслед за 
диффузией углерода, то частицы, выделившиеся не в первую очередь и 
не успевшие коагулировать, оказываются более  легированными [56]. 

В ряде работ авторы отстаивают точку зрения, что увеличение в 
сплавах количества карбидной фазы повышает их износостойкость. В 
связи с этим наблюдается стремление повышать содержание углерода и 
карбидообразующих элементов в износостойких сплавах [57-59]. Ука-
занное обстоятельство не всегда справедливо, так как при большом ко-
личестве карбиды начинают выкрашиваться, а не истираться. При дос-
тижении или превышении 30% карбидной фазы по объему резко сни-
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жаются прочностные свойства сплавов. Следует отметить, что износо-
стойкость существенно зависит от сил сцепления между матрицей и 
упрочняющей фазой. Сопротивление сплава пластической деформации 
наиболее велико, когда между основой и упрочняющей фазой устанав-
ливается связь, а условием ее образования является подобие кристалли-
ческих решеток [60]. Количество карбидной фазы обычно связано с со-
держанием углерода. Необходимое количество упрочняющей фазы за-
висит от конкретных условий изнашивания и для каждого отдельного 
случая может колебаться в пределах от 12 до 30% [47]. Большое значе-
ние имеет распределение карбидов в матрице. Особенно нежелательна 
карбидная неоднородность. При кристаллизации литого Fe-Cr-C  сплава 
возможно неравномерное охлаждение отливки, что влияет на неравно-
мерное расположение первичных и вторичных карбидов. Такая карбид-
ная неоднородность характеризуется неодинаковыми размерами и фор-
мой карбидной фазы.  

Некоторые авторы считают, что крупные скопления карбидов 
уменьшают износостойкость сплава [61]. Отмечается [59], что пластин-
чатое строение карбидных частиц более благоприятно, чем сфероидаль-
ное. В плоскости, подготовленной к работе поверхности, можно наблю-
дать не только островки упрочняющей фазы, но и вариант – карбидная 
сетка-матрица. При этом имеет место объемное армирование металла. 
Различные варианты расположения карбидной фазы следует рассматри-
вать в связи с известными правилами Шарпи.  Считается, что твердые 
структурные составляющие принимают на себя нагрузку, а мягкая со-
ставляющая легко прирабатывается и в результате пластического де-
формирования принимает необходимую форму для равномерного рас-
пределения нагрузки.  

В белых чугунах ледебурит с точки зрения правила Шарпи обла-
дает неблагоприятной морфологией его структурных составляющих. 
Соты эвтектического аустенита (перлита) изолированы друг от друга 
твердой и хрупкой цементитной матрицей и не оказывают практически 
положительного влияния на общую пластичность материала. С целью 
одновременного повышения износостойкости и механических свойств 
белого чугуна структура его должна быть подвергнута инверсии, т.е. 
превращена на обратное обычному белому чугуну взаимное расположе-
ние карбидной и матричной структурных составляющих.  

В Fe-Cr-C сплавах инверсия микроструктуры может быть полу-
чена при достаточно высоком легировании хромом. В этом случае про-
исходит кристаллизация аустенитно-хромистокарбидной эвтектики (Cr, 
Fe)7C3 – γ, морфология которой отлична от сотовых колоний (Fe, Cr)3 – γ  
(ледебурита).  
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1.5. Теоретические предпосылки создания исходного структурного 
состояния высокохромистого чугуна, обеспечивающего 

формирование в конкретных условиях эксплуатации высокого 
сопротивления разрушению 

 
Основным вопросом  триботехники является механизм разруше-

ния приповерхностных слоев в процессе фрикционного взаимодействия. 
Сложность проблемы состоит в том, что ее эффективное решение тре-
бует понимания с одной стороны сути процессов, происходящих в при-
поверхностном слое металла при воздействии абразива. С другой сто-
роны, необходима разработка методов управления структурой припо-
верхностных слоев, позволяющих противостоять разрушению. Незави-
симо от механизма изнашивания поверхностное (или подверхностное) 
разрушение, как правило, начинается в местах концентрации напряже-
ний. 

Следовательно, факторы, обуславливающие износостойкость 
должны обеспечивать деконцентрацию контактных напряжений, по-
верхностную локализацию и однородность деформации. Износостой-
кость тесно связана с релаксационными свойствами материала, подвер-
женного абразивному воздействию, обеспечивающими повышенную 
работоспособность микрообъемов. Релаксация напряжений контролиру-
ется структурными микро механизмами и связана напрямую с диссипа-
цией энергии передаваемой абразивными частицами. 

С физической точки зрения современная концепция системы аб-
разив –металл основывается на представлениях фундаментальной физи-
ки неравновесных (открытых) систем [62, 63]. Изнашивание рассматри-
вается с позиции теории самоорганизации и теории необратимых про-
цессов. Основанием для подобного рассмотрения может  служить явле-
ние структурной приспосабливаемости  [64] заключающееся в том, что 
при его реализации происходит масштабный скачок и  взаимодействия 
абразив – металл и среда – металл локализуются в тонких слоях вторич-
ных структур (ВС). Эти структуры образуются на исходных поверхно-
стях металла вследствие их структурной перестройки и взаимодействия 
со средой.  Материал переходит в новое структурно-неустойчивое  со-
стояние.  

С точки зрения термодинамики такой структурный переход вы-
зван невозможностью другим способом диссипировать поступающую 
энергию. Именно энергетическое воздействие на рабочую поверхность 
металла определяет структурные изменения и его разрушение. Физиче-
ский смысл указанных процессов накопления и рассеивания энергии 
заключается в образовании избыточных дефектов структуры, имеющих 
различную энергоемкость – дислокации, вакансии, границы раздела. 



 

– 26 – 

Процессы поглощения энергии и ее диссипации находятся в тесной 
взаимосвязи [65]. Одним из следствий образования избыточных дефек-
тов структуры и протекания  необратимых процессов при воздействии 
абразива является разрыхление структуры поверхностного слоя. При 
достижении некоторой критической плотности дефектов дальнейшая 
деформация становится невозможной, и поглощение энергии осуществ-
ляется за счет формирования новых поверхностей раздела.  При этом 
ресурс пластичности исчерпывается, уровень напряжений начинает 
превышать предел текучести и в процессы поглощения энергии вклю-
чаются механизмы однократного разрушения. Прошедшая релаксация 
напряжений в данном конкретном микрообъеме, естественно, изменяет 
его дислокационную насыщенность и дальнейший процесс взаимодей-
ствия абразив – металл снова будет сопровождаться увеличением на-
пряжений. Управлять описанным процессом можно как за счет измене-
ния свойств и морфологии упрочняющей фазы, так и за счет состояния 
и стабильности матрицы.  

Все указанные вопросы в данной работе решаются  путем леги-
рования, модифицирования высокохромистого чугуна и применения 
рациональных режимов термической обработки.  Необходим всесто-
ронний подход к конструированию износостойких чугунов, так как 
очень важно кроме высокой износостойкости получить материал, обла-
дающий необходимыми технологическими характеристиками (высокой 
прокаливаемостью, прочностью и т.д.). 
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Глава 2 
КОМПЛЕКСНО ЛЕГИРОВАННЫЕ ИЗНОСОСТОЙКИЕ 

ВЫСОКОХРОМИСТЫЕ ЧУГУНЫ 
 

2.1. Технологические особенности литых износостойких  
сталей и чугунов 

 
В создании новых износостойких материалов для различных ус-

ловий эксплуатации  огромную роль играют литые материалы. Варьи-
руя выбором химического состава и термической обработки, введением 
в металл модифицирующих добавок, применяя специальные технологи-
ческие методы улучшения структуры, можно синтезировать материалы, 
обладающие комплексом высоких физико-механических свойств и из-
носостойкостью. 

Как известно, во многих машинах и механизмах литые детали со-
ставляют около 60%, а в двигателях внутреннего сгорания, насосах, ре-
дукторах, металлообрабатывающих станках – 80-85% их массы.  

Широкое применение литых деталей по сравнению с другими за-
готовками объясняется многими специфическими преимуществами  
эксплуатационных свойств литейных сплавов, универсальностью и эко-
номичностью методов формообразования конструктивно сложных дета-
лей, максимальным приближением заготовок по конфигурации и разме-
рам к готовым деталям, быстротой и экономичностью их изготовления. 
Применение литейной технологии при производстве сплавов позволяет 
практически решать любую задачу по созданию материала с заданными 
свойствами. Благодаря особенностям строения литой структуры сплавов 
они могут иметь значительно более высокие свойства по износостойко-
сти, чем деформированные. Наибольшую перспективность с точки зре-
ния экономической эффективности и повышения технического уровня 
машиностроительной продукции имеет применение литых материалов 
для изготовления деталей рабочих органов машин и корпусных деталей, 
деталей узлов уплотнений, которые подвержены воздействию высоких 
контактных нагрузок, температур, агрессивных сред, т.е. работающих в 
экстремальных условиях эксплуатации. 

Отходы металла при получении деталей из литых заготовок в 1,5-
2,0 раза меньше, чем при их изготовлении из проката и слитков, а при 
производстве специальными способами (литье по выплавляемым моде-
лям, под давлением, жидкой штамповкой) отходы металла в стружку 
практически исключаются. Более 30% общего выпуска отливок по мас-
се применяется в промышленности без механической обработки. Это 
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траки, коронки зубьев ковшей экскаваторов, бронефутеровочные плиты, 
рабочие колеса ряда насосов и др. 

Непрерывное совершенствование методов плавки, особенно 
плазменной в сочетании с индукционной, модифицирование сплавов 
совместно с суспензионным литьем, легирование и термообработка по-
зволяет получать необходимую прочность и износостойкость материа-
лов в процессе эксплуатации. 

Из факторов, определяющих качество литого металла, наиболее 
существенными являются структура и химическая неоднородность. 
Степень развития химической неоднородности, морфология и топогра-
фия фаз связаны с химическим составом сплавов, условиями их кри-
сталлизации. Возможность управления процессом развития химической 
и структурной неоднородностями с помощью теплофизического воздей-
ствия на процесс кристаллизации путем изменения теплоотвода через 
стенки кристаллизатора ограничена поверхностью отливки и необходи-
мостью направленного затвердевания, а способ  суспензионного литья, 
при котором создаются стоки теплоты перегрева расплава на частицы 
введенной твердой фазы, не получил еще широкого распространения из-
за сложности равномерного распределения частиц в объеме расплава 
[66]. В результате, модифицирование остается сегодня наиболее уни-
версальным способом уменьшения химической и структурной неодно-
родности, а также управления кристаллическим строением литого ме-
талла. Перспективным является ввод в расплав небольшого количества 
добавок вызывающих гетерогенное образование зародышей кристаллов, 
т.е. суспензионное модифицирование. К модифицирующей обработке 
можно отнести и другие методы специального воздействия на расплав, в 
частности – термовременную обработку расплава.  

С целью повышения качества литых изделий за последнее время 
наметился определенный отход от обычного гравитационного литья в 
сторону применения влияния внешних воздействия на кристаллизую-
щийся  металл. Это использование вибрации, импульсной обработки, 
электромагнитного, силового и других видов воздействия на жидкие и 
кристаллизующиеся     сплавы [67]. 

В связи с дефицитностью ряда легирующих элементов повыше-
ние износостойкости может быть достигнуто с помощью новых эффек-
тивных способов внепечной обработки сплавов  за счет рафинирования, 
модифицирования, электроннолучевого, плазменного и других способов 
физико-химического и теплофизического воздействия на металл,  а так-
же за счет широкого использования биметаллического литья и поверх-
ностного легирования отливок [68,69].  Существенное повышение изно-
состойкости отдельных поверхностей литых деталей, особенно при ра-
боте  в  коррозионно-активных средах, может быть достигнуто также за 
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счет организации местной высокой скорости теплоотвода и получения 
высокодисперсной структуры в приповерхностном слое. При формиро-
вании абразивостойких поверхностей перспективным является получе-
ние рабочих слоев деталей за счет активного химического и механиче-
ского взаимодействия заливаемого металла с поверхностью литейной 
формы [70,71]. Применение всех названных вариантов литейной техно-
логии должно проводиться с учетом специфики дальнейшей эксплуата-
ции детали. 

Следует отметить, что значительная часть применяемых износо-
стойких сталей и чугунов предложена в результате единичных экспери-
ментов, а не вследствие систематических исследований. Поэтому часто 
различно легированные сплавы, обладающие разными свойствами, ис-
пользуются для однотипных деталей и подобных условий изнашивания, 
либо один сплав совершенно необоснованно получает широкое распро-
странение для деталей, к которым предъявляются самые разнообразные 
эксплуатационные требования (например, сталь 110Г13, сталь 20Х13 и 
др.). 

Анализ литературных данных и данных эксплуатации указывает 
на два основных пути синтеза износостойких сплавов [72]: 

1) создание материалов со структурой, способной поглощать 
энергию, вносимую извне, и рассеивать ее путем обратимых фазовых и 
структурных превращений; 

2) создание материалов с относительно термостабильной струк-
турой, рассеивающей поступающую энергию тепловыми полями. 

В первом случае в различных условиях изнашивания в поверхно-
стных слоях происходят фазовые и структурные превращения, в связи с 
чем износостойкость определяется кинетикой обратимых структурных 
превращений, происходящих в приповерхностных слоях. 

При создании износостойких сплавов с термостабильной струк-
турой (сплавы эвтектического класса) долговечность определяется тем-
пературным порогом устойчивости структур, малой избыточной энер-
гией межфазных границ, связанной со спецификой кристаллизации 
сплавов. Такие сплавы могут рассматриваться в первом приближении 
как естественно – композиционные материалы. 

Решающим фактором, определяющим возможность применения 
любого сплава, является его технологичность, то есть комплекс соответ-
ствующих литейных свойств при плавке и заливке, необходимое соче-
тание требующихся механических и специальных свойств с технологи-
ческими [73,74]. Жидкотекучесть металла определяется интервалом  
кристаллизации  [75,76].  При содержании углерода свыше 0,2% жидко-
текучесть  хромистой стали существенно увеличивается при значитель-
ном понижении температуры плавления [77]. Поэтому ледебуритные 
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хромистые стали и высокохромистые чугуны имеют удовлетворитель-
ную жидкотекучесть. 

На формирование первичной структуры сплавов оказывает боль-
шое влияние скорость затвердевания, а, следовательно, температура 
металла и формы, скорость и метод заполнения формы. Особое влияние 
оказывает состав сплава и его природа, особенности жидкого состояния 
[78]. Все это может приводить к тому, что стали и чугуны одного  и того 
же состава могут иметь отличающуюся литую структуру, и, соответст-
венно, свойства. Индивидуальные свойства плавок [79] определяются, 
главным образом, сопровождающимися процессы кристаллизации по-
верхностными явлениями: при кристаллизации из расплава – влияющи-
ми на размер, форму кристаллитов и степень дендритной ликвации; при 
вторичной кристаллизации – влияющими на величину зерна, прокали-
ваемость и другие свойства. Равномерность механических свойств в 
различных частях отливки и по сечению достигается наиболее полно 
только при квазиизотропном произвольно ориентированном строении 
первичной кристаллизации. Такие отливки, обладающие однородной 
структурой и высокой плотностью,  приближаются по свойствам к де-
формированным изделиям [80,81]. Неоднородность состава проявляется 
в виде развитого в той или иной степени дендритного строения. Зональ-
ная и дендритная неоднородность приводит к неравномерному распаду 
переохлажденного аустенита [81]. Значительное влияние на ликвацию 
легирующих элементов оказывает углерод [82]. Карбидообразующие 
элементы  обычно ликвируют к пограничным зонам дендрита, что 
должно сказываться на выделении специальных карбидов при несколь-
ко пониженном отношении Ме/С по сравнению с деформированным 
состоянием стали. А.А. Жуков [83] указывает на целесообразность ком-
плексного легирования  одновременно элементами как повышающими, 
так и понижающими коэффициент активности углерода в соотношении, 
при котором достигается “нейтрализация” влияния одних элементов на 
перераспределение углерода другими. Образование первичных карби-
дов в литой стали уменьшает количество углерода и карбидообразую-
щих элементов в матрице. В связи с этим эффект дисперсионного твер-
дения в этих сталях выражен в меньшей степени, чем в деформирован-
ных. 

Минимальный износ легированных чугунов наблюдается у спла-
вов с регулярно тонко дифференцированной эвтектической структурой 
[84]. В области эвтектических концентраций состояние легированных 
чугунов характеризуется максимальной для данной системы степенью 
локализации электронов или максимальной долей направленных связей 
в сплаве [85]. 
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Испытания ряда сплавов эвтектических систем [86] позволили 
установить такие закономерности: 

1) интенсивность абразивного изнашивания описывается кривой 
с минимумом соответствующим эвтектической концентрации (рис.2.1); 

2) значение эффективной объемной доли упрочняющей фазы об-
ратно пропорционально значению удельной энергии разрушения упроч-
няющей фазы; 

3)интенсивность изнашивания при воздействии абразива пропор-
циональна значению удельной энергии разрушения упрочняющей фазы. 
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Суммарное содержание
хрома и углерода    

Рис. 2.1. Схема зависимости интенсивности изнашивания и коэффициента 
трения сплавов системы  Fe-Cr-C  в квазибинарном разрезе 

Fe-Me7C3(Cr/C=10)  от концентрации (Cr+C). Интенсивность изнашивания тела 
(1) и контртела (2), суммарная интенсивность изнашивания (3), коэффициент 
трения (4), интенсивность абразивного изнашивания сплава в литом  состоянии 

(5) и после отжига (6) [84] 
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Структура и, соответственно, системы легирования определяются 
требованиями, которые предъявляют сплавам условия их эксплуатации.  
 

2.2. Влияние содержания углерода и хрома на формирование 
карбидной фазы 

 
В работах отдельных авторов указывается, что увеличение в чу-

гунах количества карбидной фазы однозначно увеличивает их износо-
стойкость. Однако, это обстоятельство не всегда справедливо. Увеличе-
ние количества карбидной фазы с точки зрения износостойкости целе-
сообразно лишь в определенных пределах. Чрезмерное количество кар-
бидов меняет механизм изнашивания чугуна, так как карбиды начинают 
выкрашиваться, а не истираться. В результате износостойкость может 
уменьшиться.  

В высокохромистых чугунах основным легирующим элементом  
является хром. Причем в промышленных высокохромистых марках чу-
гунов содержание хрома наблюдается в диапазоне от 12 до 22% и выше. 
Поэтому одной из наиболее важных задач являлось изучение влияния 
содержания хрома на фазовые превращения при термической обработке 
и, соответственно, на твердость и износостойкость. Хром значительно 
повышает энергию связи в аустените и существенно замедляет  диффу-
зию углерода [130]. Поэтому при увеличении содержания хрома в спла-
вах выделение дисперсных карбидов (Cr,Fe)23С6 и последующая пере-
кристаллизация части аустенита в феррито-карбидную смесь замедляет-
ся. 

Влияние хрома исследовалось в области белых чугунов. Выплав-
лялись сплавы, содержащие углерод от 2% до 3,0% и хром от 12 до 24%. 
При этом содержание углерода увеличивалось через каждые 0,5%,  а 
хрома  – через каждые 3%. Отливка образцов производилась в земляные 
формы. Скорость охлаждения отливок в период кристаллизации пре-
вышала 500С/мин, что обеспечивало получение в структуре наименьшей 
величины первичных карбидов с целью повышения положительного 
влияния на износостойкость [131]. Структура литых сплавов состоит из 
переохлажденного аустенита, продуктов его распада и первичной кар-
бидной фазы. С увеличением содержания углерода первичные выделе-
ния укрупняются.  При повышении содержания хрома наблюдалось 
дробление карбидной сетки, карбиды обосабливаются и увеличиваются 
их размеры. Количество эвтектики уменьшается. 

В дальнейшем была проведена термическая обработка по сле-
дующим режимам: 

1. Отжиг – загрузка в печь при температуре 2000С → нагрев со 
скоростью 30-500С/час до 650-6800С → нагрев со скоростью 1000С/час 
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до 920-9500С → выдержка в течение 3-4 час → охлаждение с печью со 
скоростью 300С/мин до 3000С. Такой режим отжига был принят в соот-
ветствии с рекомендациями работы [132]. Это вызвано плохой тепло-
проводностью сплавов и обеспечением полного α-γ превращения. При 
этом заданная скорость охлаждения позволяла получить перлитную 
матрицу и легкую обрабатываемость. 

2. Закалка → нагрев со скоростью 50-700С/мин до температуры 
650-6800С → нагрев со скоростью 1000С/час до 950-9700С → выдержка 
30 мин и охлаждение в масле → отпуск в течение 1,5 час при 180-2000С 
для снятия напряжений. В результате структура представляла мартенсит 
с включениями карбидов и была обеспечена максимальная твердость: в 
литом состоянии при 2,5%С и 20%Cr – 416-420 HB, в закаленном и от-
пущенном состоянии 54-56HRC. Мартенситно-карбидная структура 
позволяла исключить влияние деформационного упрочнения матрицы и 
позволяла более четко определить роль карбидной фазы в формирова-
нии износостойкости сплавов. 

Увеличение содержания углерода приводит к увеличению коли-
чества карбидной фазы, которой принадлежит наибольшая роль в уве-
личении энергии затрачиваемой на разрушение. Возрастает твердость 
чугуна и, соответственно, повышаются затраты энергии на вдавливание 
абразива. Карбидный анализ показал, что увеличение в чугуне содержа-
ния углерода от 2 до 2,5% при 15% хрома приводит к росту количества 
карбидной фазы на 5,4%. Увеличение количества карбидов, особенно, 
если они высокодисперсны, сопровождается ростом степени равномер-
ности распределения дислокаций в изнашиваемом объеме. Повышается 
способность противостоять разрушению. Так как  в данном исследова-
нии исключено влияние структурного состояния матрицы, то рост изно-
состойкости следует отнести именно за счет увеличения количества 
карбидов. Высокая износостойкость наблюдается при содержании угле-
рода близком к эвтектическому составу. Что же касается содержания 
хрома, то наиболее высокой износостойкости соответствует 18-20% 
(рис. 2.2). 

Большое влияние на свойства чугунов оказывает распределение 
карбидов в структуре. При высокой температуре нагрева и неравномер-
ном охлаждении первичные и вторичные карбиды могут неравномерно 
располагаться в структуре и иметь неодинаковые размеры и форму. В 
этих случаях наблюдается значительная карбидная неоднородность. 
Влияние карбидной фазы на сопротивление изнашиванию не ограничи-
вается влиянием количества карбидов, их расположения и формы. Су-
щественное значение для износостойкости имеет кристаллографическое 
строение карбидов, их свойства и состав.  

 



 

– 34 – 

Хром, мас.доля %

Ко
эф

ф
иц
ие
нт

 о
т
но
си
т
ел
ьн
ой

 
из
но
со
ст

ой
ко
ст

и

3

4

5

6

7

8

9

10

11

12 15 18 21 24

1

2

3
К
оэ
фф

иц
ие
нт

 о
тн
ос
ит
ел
ьн
ой

 
из
но
со
ст
ой
ко
ст
и,

 К
 

 
Рис.2.2. Относительная износостойкость высокохромистых чугунов:  

1 – 2,0%С; 2 – 2,5%С; 3 – 3,0%С 

Карбид  Ме7С3 обладает резко выраженной анизотропией свойств 
по осям “A” и “C” (вдоль оси “C” микротвердость хромистого чугуна с 
15%Cr и 3%Мо – 1500HV, тогда как вдоль оси  “A” – 950HV) [133]. Этот 
фактор используется путем применения направленной кристаллизации 
при необходимости ориентирования эвтектических колоний относи-
тельно изнашиваемой поверхности [134, 135]. 
 

2.3. Влияние легирующих элементов на параметры 
кристаллизации, структуру и свойства высокохромистых чугунов 

 
Легирующие элементы, изменяя структурное состояние сплавов, 

вводятся для повышения сопротивления деформированию и разруше-
нию при различных уровнях нагружения с учетом среды.  Кроме слу-
жебных важное значение имеют технологические свойства, к которым, 
в частности, относятся: хорошие литейные свойства, малая склонность к 
обезуглероживанию, к деформации и трещинообразованию при закалке.  
Также важна малая чувствительность к перегреву, допускающая, в свою 
очередь, более широкий интервал температур нагрева для закалки, глу-
бокая прокаливаемость. 

Легирующие элементы, наиболее сильно повышающие сопротив-
ление деформированию, оказывают значительное влияние на износо-
стойкость. Причиной упрочнения твердых растворов чаще всего являет-
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ся искажение решетки, создаваемое растворенным элементом. Наиболее 
сильное влияние оказывают малые концентрации легирующих элемен-
тов, они вызывают наибольшие относительные искажения решетки [87]. 
Большую роль в упрочнении должен играть тип межатомной связи в 
твердом растворе. Возникновение даже незначительного количества 
ковалентной связи может заметно повысить сопротивление сплава к 
пластической деформации. Важную роль в упрочнении твердого рас-
твора играет взаимодействие структурных несовершенств (дислокаций) 
с группами атомов [88]. Упрочнение может вызываться тем, что для 
отрыва дислокаций от атмосфер растворенных атомов [87], требуется 
более высокое напряжение (механизм Котрелла, Сузуки). Так как для 
образования атмосферы вокруг дислокации достаточно очень малого 
количества растворенного элемента, то вполне понятно влияние малых 
концентраций. 

Упрочнение может быть связано также с составом и строением 
границ, которые у сплава, как правило, иные, чем у чистого металла. 
Особенно сильное влияние малых количеств легирующего элемента 
можно объяснить в частности тем, что в этом случае он в большей сте-
пени изменяет состав и строение границ, нежели самих зерен [87].  

М.П. Браун придерживается мнения, согласно которому  опти-
мальное соотношение легирующих элементов в стали позволяет за счет 
упрочняющего их влияния на кристаллическую решетку железа, плот-
ность и распределение дислокаций, тонкую  структуру (размер и разо-
риентировку блоков), форму и строение карбидной фазы, получать бо-
лее высокие механические свойства металла [88], что, в свою очередь, 
может повлиять на износостойкость.  

Важно, чтобы при изнашивании поверхности контактирующих 
деталей образовывались слои защитных (вторичных) структур, предо-
храняющие материал от интенсивного изнашивания. Вторичные струк-
туры имеют ультрадисперсное ориентированное строение, метаста-
бильны и, как правило, представляют собой твердые растворы и несте-
хиометрические соединения металлов и активных компонентов среды. 
В процесс образования вторичных структур вовлечены все структурные 
составляющие, но степень их участия различна. 

Выбор легирующих элементов часто проводится эмпирически, с 
учетом представлений, сформулированных в правилах Шарпи и Боуде-
на, а также результатов лабораторных и промышленных испытаний.  
Легирующие добавки могут обусловить кинетику образования и весь 
комплекс свойств вторичных структур, определяющих их прочность и 
связь с основным металлом. Вследствие резко выраженной реактивной 
диффузии элементов из глубинных слоев к поверхности участие леги-



 

– 36 – 

рующего элемента в образовании вторичных структур существенно воз-
растает [88-91]. 

Износостойкие сплавы являются, как правило, высокоуглероди-
стыми легированными сплавами. Наиболее распространенными систе-
мами легирования являются системы: Fe-Cr, Fe-Cr-Mo, Fe-Cr-Mn,  
Fe-Cr-Ni, Fe-Cr-W-V  и др. 

Для насосного оборудования перспективными сплавами являют-
ся хромистые стали и чугуны, структура которых состоит из относи-
тельно прочной и пластичной основы (матрицы), упрочненной карби-
дами.  

Применяемые в промышленности высокохромистые чугуны 
представляют собой в  основном доэвтектические сплавы. После завер-
шения кристаллизации в чугунах формируется структура, состоящая из 
избыточных кристаллов аустенита и аустенитохромистокарбидной эв-
тектики, в составе которой тригональный карбид (Cr,Fe)7C3 (рис. 2.3). 

 
Рис. 2.3. Модель (а) и разрезы эвтектической колонии   

Fe + (Cr, Fe)7C3   (б, в)  х 500 [93]. 

От базового кристалла отходят ответвления, окруженные эвтек-
тическим аустенитом. В поперечных сечениях колония имеет вид кар-
бидной розетки, заключенной в аустенитную обойму [93]. Наличие ле-
гирующих элементов в небольших количествах не изменяет морфоло-
гичекой картины первичной кристаллизации. При повышении содержа-
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ния хрома (20%Cr) и замене 50% карбидов Ме7С3 на Ме23С6 эвтектика 
видоизменяется. Оставаясь инвертированной, она теряет розеточную  
скелетообразную форму. Карбиды при этом становятся более равноос-
ными [136].  

При выборе  состава сплава, в первую очередь, следует учиты-
вать величину соотношений карбидообразующих элементов и углерода. 
Это соотношение должно быть таким, чтобы обеспечить получение в 
сплаве требуемых карбидов и их количества. Для получения наиболее 
легированных  карбидов отношение содержания карбидообразующего 
элемента к содержанию углерода должно достигать определенных (кри-
тических) значений. Это отношение для хрома составляет (ат. %): Cr/C 
≥ 4,5 [92].  Совершенно очевидно, что не всякое повышение содержания 
углерода или карбидообразующего элемента однозначно увеличивает 
износостойкость. В комплексно легированных чугунах тип карбидов 
зависит от сродства карбидообразующих элементов к углероду и их ко-
личественного содержания. При близком атомном содержании ведущим 
в образовании карбидов является элемент, имеющий наибольшее срод-
ство к  углероду [92]. Наиболее распространенным легирующим эле-
ментом износостойких чугунов является хром.  

Хром оказывает двойственное влияние на структуру  Fe-Cr-C 
сплавов: растворяясь в железе, он ограничивает γ- область и образует 
карбиды. В зависимости от концентрации хрома и термодинамических 
условий возможно образование двух типов хромистых кардбидов: три-
гонального карбида (Cr,Fe)7C3, в котором растворяется до 50%Cr и ку-
бического (Cr,Fe)23C6  c 65%Cr [58]. При растворении хромистых карби-
дов повышается содержание углерода и хрома в аустените, что приво-
дит к увеличению прокаливаемости и закаливаемости. Хром менее де-
фицитен по сравнению с другими карбидообразующими элементами.  
Как  видно из  таблицы  2.1 [94], карбиды хрома несколько уступают 
карбидам ванадия, вольфрама и титана по твердости. Однако износо-
стойкие высокохромистые чугуны широко используются для ответст-
венных деталей машин, добывающих и перерабатывающих минераль-
ное сырье с микротвердостью  не выше Н50 1000. С увеличением твер-
дости карбидов износостойкость чугунов растет, и максимальное ее 
значение соответствует содержанию 12-24%Cr при 3%С. При   этом чу-
гун содержит карбиды (Cr,Fe)7C3  с 1200-1500 HV. При увеличении ко-
личества карбидов по мере роста содержания углерода износостойкость 
возрастает линейно до появления в структуре хрупких заэвтектических 
карбидов [32]. 
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Таблица 2.1 

Сравнительные свойства карбидов 

Карбид Тип кристалли-
ческой решетки 

Температура 
плавления, 0С

Микротвердость 
Н50 

Плотность, 
г/см3 

Fe3C Орторомбическая 1650 800-1000 7,67 
Cr7C3 Гексагональная 1665 1370-2440 6,92 
Cr23C6 Кубическая 1550 1225-2280 6,97 

VC Кубическая 2810 3000 5,36 
TiC Кубическая 3147 3000-3200 4,93 
WC гексагональная 2720 1780-2200 15,6 

 
Хром сложно влияет на характер матрицы чугуна. Термодинами-

чески он стабилизирует феррит и способствует полиморфному превра-
щению Feγ → Feα. Однако, замедляя диффузионные процессы, хром ки-
нетически затрудняет распад аустенита, поэтому в структуре высоко-
хромистых чугунов при комнатной температуре может сохраняться зна-
чительное количество остаточного аустенита. Хром замедляет перлит-
ное и бейнитное  превращение аустенита. Последнее вообще устраняет-
ся при соотношении Cr/C≥5 [95].  

Количество остаточного аустенита зависит от температуры ау-
стенизации, температуры Мн начала мартенситного превращения, тем-
пературы охлаждающей среды и скорости охлаждения при температу-
рах ниже Мн. Хром повышает температуры Мн, но при этом снижает 
твердость мартенсита [96]. Выдержка закаленного чугуна при 5000С 
может обеспечить устранение остаточного аустенита (Аост), при этом 
превращение Аост начинается с выпадения карбида и образования смеси 
Ф –К (где Ф- феррит).   В процессе превращения аустенит дестабилизи-
руется выпавшим карбидом и, если прервать выдержку, превращается в 
мартенсит. Аустенит в литой структуре чугуна может быть дестабили-
зирован субкритической обработкой (выдержка при температурах ниже 
Аз): аустенит сначала частично превращается в перлит, а оставшийся 
аустенит претерпевает те же превращения, что и остаточный аустенит в 
закаленном чугуне [96]. 

Таким образом, в связи с уменьшением растворимости углерода в 
аустените под влиянием легирования хромом линия предельной раство-
римости карбидов в аустените, а вместе с ней эвтектоидная  точка, сдви-
гается влево, в сторону меньших концентраций углерода (рис. 2.4), γ – 
область  под влиянием  хрома сужается, но поскольку углерод, образуя 
карбиды, уменьшает концентрацию хрома в твердом растворе, для пол-
ного исключения аустенита в структуре сплава  системы Fe-Cr-C требу-
ется тем больше хрома, чем больше углерода в сплаве.  
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Рис. 2.4. Изменение положения точек  S и E под влиянием хрома 

С увеличением содержания хрома эвтектическая точка также 
сдвигается влево. Хром значительно увеличивает инкубационный пери-
од и время полного распада аустенита при изотермическом превраще-
нии. Сплавы легированные 4-10% Cr, в результате устойчивости пере-
охлажденного аустенита, обладают хорошей закаливаемостью и глубо-
кой прокаливаемостью. 

В углеродистых сталях в случае полного растворения карбидов 
мартенситная точка будет смещаться под влиянием хрома к более низ-
ким температурам [97, 98]. В соответствии с этим, закаленная из гомо-
генной области хромистая сталь содержит большее количество остаточ-
ного аустенита по сравнению с нелегированной сталью с тем же содер-
жанием углерода. Сталь с содержанием углерода 1%С и 12%Cr после 
закалки от 1100-11500С может иметь даже чисто аустенитную структу-
ру. 

При аустенизации растворение хромосодержащих карбидов в ау-
стените требует более высокой температуры и более длительного вре-
мени. При нагреве до достаточно высокой температуры, необходимой 
для полного растворения карбидов, повышение содержания углерода и 
хрома в аустените приводит к увеличению прокаливаемости и закали-
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ваемости. Поэтому в хромистых железоуглеродистых сплавах  прокали-
ваемость сильно зависит от температуры закалки. В стали с содержани-
ем 10-12%Cr и 0,5-1,0%С при температурах аустенизации 950-10000С (и 
не слишком большом поперечном сечения изделия) мартенситное пре-
вращение происходит уже при охлаждении на воздухе.  

Ввод дополнительных легирующих элементов в хромистые стали 
и чугуны приводит к изменению интенсивности изнашивания в различ-
ных условиях эксплуатации за счет дополнительного легирования мат-
рицы и упрочняющей фазы. В связи с этим рассмотрение влияния до-
полнительного легирования на износостойкость хромистых сталей и 
чугунов  является одной из весьма актуальных задач отечественного 
машиностроения.  

Обычно при выборе легирующего комплекса исходят из особен-
ностей влияния отдельных элементов на свойства чугунов в твердом 
состоянии и не учитывают при этом происходящие изменения парамет-
ров кристаллизации сплавов. Вместе с тем от особенностей протекания 
кристаллизации существенно зависят технологические и служебные 
свойства отливок. Романовым Л.М. и др. [99] методом дифференциаль-
но-термического анализа исследовано влияние ряда легирующих эле-
ментов на кристаллизацию до- и заэвтектических хромистых чугунов, 
содержащих 2,4-3,4% углерода и 16-30% хрома. При этом использова-
лись элементы аустенитообразующие – Ni, Co, Cu и  карбидообразую-
щие – Nb, V, Mo, Mn. 

Влияние легирующих элементов на параметры кристаллизации 
чугуна приведено на рис.2.5. 

Определялись температуры ликвидус (Тл), эвтектического пре-
вращения (Тэ) и солидус (Тс). Установлено, что аустенитообразующие 
элементы – медь, никель, кобальт слабо влияют на кристаллизацию чу-
гуна и особенности эвтектического  превращения. Можно выделить ко-
бальт, который в количестве более 1% масс несколько сужает интерва-
лы кристаллизации и выделения эвтектики. Ниобий до 1% масс понижа-
ет Тл и особенно – Тс.  Наблюдаемые изменения можно объяснить за-
труднением образования при этом карбидов хрома. При введении его в 
больших количествах температура образования NbC повышается, что 
вызывает увеличение Тл, Тэ и Тс. В результате образования первичных 
карбидов NbC в оставшейся части расплава концентрация углерода 
уменьшается, что и приводит в соответствие с диаграммой Fe-Cr-C к 
повышению Тэ и Тс. 
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Рис. 2.5. Влияние легирующих элементов на температуры  ликвидус - Тл, 
эвтектического превращения - Тэ , солидус - Тс чугуна ИЧ250Х28  [99] 

1 – ниобий, 2 – ванадий, 3 – медь, 4 – никель, 5 – кобальт, 6 – марганец,   
7 – молибден 
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В отличие от ниобия ванадий образует незначительную часть 
первичных карбидов VC и эвтектики на его основе.  Основная же его 
масса находится в сложных эвтектических и заэвтектических карбидах 
(Cr,V)7C3. При определенном количестве в сплаве хрома и ванадия со-
четание этих фаз с аустенитом дает при кристаллизации две двойные 
эвтектики А+VС и А+Ме7С3 и одну тройную А+ Ме7С3+VC. По морфо-
логии тройная эвтектика аналогична двойной эвтектике А+ Ме7С3, по-
этому металлографически эти эвтектики почти неразличимы. Структура 
эвтектики А+VC полностью соответствует правилу Шарпи, тогда как 
структура тройной эвтектики, также как и эвтектики А+Ме7С3 частично 
инвертирована. Иглы карбидов и прослойки аустенита в плоскости 
шлифа чередуются, но и в этом случае преобладающей по объему фазой 
является аустенит. Сочетание в структуре чугуна двух видов эвтектик с 
полной и частичной инверсией микроструктуры обеспечивает повы-
шенные износостойкость и механические свойства чугуна, в том числе 
пластичность и  вязкость. Чугуны системы Fe-Cr-V-C имеют в своей 
структуре большое количество карбидов, что проявляется в повышении 
твердости и абразивной износостойкости. С помощью фазового анализа 
[100] установлен химический состав карбидов Ме7С3. Их химический 
состав зависит от многих факторов: химического состава чугуна, кине-
тических условий кристаллизации, вида и режима термической обра-
ботки и др. Химичеcкий состав карбида ванадия довольно стабилен. В 
количестве до 10% в нем может растворяться хром, замещая атомы ва-
надия. Добавки ванадия более 4% масс увеличивают Тл. 

Марганец до 4% масс одновременно понижает Тл, Тэ и Тс, одна-
ко без изменения температурных интервалов выделения эвтектики и 
аустенита. Дополнительный ввод Mn сказывается в основном на харак-
тере металлической основы чугуна.  Уменьшается критическая скорость 
закалки на мартенсит, а при значительном содержании Mn стабилизиру-
ет аустенит. Эта особенность начинает проявляться в расширении ин-
тервала выделения аустенита при концентрациях марганца более 4% 
масс, где наблюдается существенное расширение интервала выделения 
первичных кристаллов аустенита [49]. Наблюдается уменьшение коли-
чества карбидной фазы. Зависимость Тл от концентрации марганца но-
сит экстремальный характер. До концентрации 2,2% масс происходит 
замещение железа в заэвтектических карбидах хрома марганцем, в ре-
зультате чего увеличивается  их термодинамическая устойчивость и, 
соответственно, температура начала выделения их из расплава. Вместе с 
тем марганец заметно снижает активность углерода. Это особенно про-
является при концентрациях марганца более 2,2% масс в снижении Тл.  

В работе [100] рассмотрено влияние марганца на кинетику изо-
термического (в перлитной и промежуточной областях) и мартенситно-
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го превращений в хромистых чугунах.  Исследования  проводили маг-
нитным методом на анизометре Акулова. Показано, что марганец ока-
зывает очень сильное влияние  в перлитной и промежуточной областях 
(рис.2.6).  

 
 

Рис. 2.6. Кривые  изотермического превращения аустенита хромистых чугунов с 
различным содержанием марганца,  (%) [100]  

а – 0,22; б – 3,64; в – 5,19        

В чугунах с низким содержанием марганца (рис. 2.6а) имеются 
два максимума скорости превращения: в перлитной области при 660-
6800С и в промежуточной при 3400С. При повышении содержания мар-
ганца (рис.2.6 б,в) промежуточного превращения не наблюдается.  В 
этих случаях заметно сужается интервал изотермического превращения, 
а максимум скорости смещается к 6000С. Характерно также, что это 
превращение не идет до конца, т.е. в структуре остается непревращен-
ный аустенит. Твердость продуктов распада зависит от температуры 
превращения. По данным [100] определена микротвердость аустенита и 
продуктов его распада при  tиз = 500-6500С: 
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Температура изотермиче-
ской выдержки, 0С 

500 550 600 650 

Микротвердость остаточ-
ного аустенита 

549-607 455-549 455-501 455-501 

То же, продуктов распада 455-525 308-387 286-332 332-419 
Аост, % 75 35 28 52 
 

При  6000С обеспечивается максимальная степень превращения 
при минимальной твердости продуктов распада аустенита. Кинетика 
распада аустенита зависит от степени его легирования. Поскольку хром 
и марганец преимущественно распределяются в карбидах, снижение 
содержания углерода в чугуне приводит к увеличению содержания этих 
элементов в аустените, что усиливает описанные выше изменения. 

 Подтверждено сильное влияние марганца на снижение точки 
Мн. Для чугуна, содержащего 2,8-3,1% С и 12-14% Cr, эта температура 
при 0,22% Mn составляет 190;  2% - 180;  3,6% - 120;  4,5% - 110;  6,2% - 
30 и 8,7% - 400С. Влияние марганца на  кинетику мартенситного пре-
вращения в хромистых чугунах показано на рис.2.7.  
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Рис. 2.7. Влияние содержания марганца, (%) на мартенситное превращение 

хромистых чугунов [100] 
1 – 0,22;  2 – 4,5;  3 – 8,7 

Если в чугуне с низким содержанием марганца (0,22%) при ком-
натной температуре количество остаточного аустенита Аост незначи-
тельно, то в чугуне с 4,5% Mn оно составляет около 40%, а при 8,7%Mn 
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мартенситное превращение протекает только в условиях низких темпе-
ратур. Поэтому для получения мартенситных и мартенситно-
аустенитных чугунов с небольшим количеством остаточного аустенита 
содержание марганца следует ограничивать (~ 4%). Для получения чис-
то аустенитных чугунов содержание марганца должно превышать 5,5%. 
Так как марганец является наиболее дешевым и доступным компонен-
том,  его широко применяют для легирования хромистых и хромована-
диевых чугунов с целью повышения их твердости и износостойкости 
[95, 100]. Особенно целесообразно вводить марганец и никель в чугуны, 
предназначенные для деталей, работающих  в условиях ударно-
абразивного изнашивания.  

В хромованадиевых белых чугунах основное влияние марганца 
также связано с изменением структуры металлической основы. Однако 
марганец влияет и на фазовый состав эвтектик и количество каждой 
эвтектики в структуре чугуна. Хорошо растворяясь в карбиде Ме7С3, 
расплаве и аустените, но практически не растворяясь в карбидах вана-
дия, марганец должен увеличивать растворимость последних в расплаве 
и аустените, уменьшая тем самым количество эвтектики А+VC и увели-
чивая количество тройной эвтектики и избыточного аустенита.  Марга-
нец способствует также получению более разреженной эвтектики 
А+VC. 

Никель при содержании его 4-5% обеспечивает максимальную 
твердость чугуна (в литом состоянии или после нормализации) и мар-
тенситно-аустенитную структуру с наибольшим количеством мартенси-
та. Более высокое легирование чугуна никелем приводит к стабилиза-
ции аустенита и сохранению значительного его количества в структуре, 
что вызывает снижение твердости чугуна. При содержании до 7% Ni 
образуется неустойчивый наклепывающийся аустенит, а при повыше-
нии его концентрации свыше 7% аустенит стабилизируется и теряет 
склонность к наклепу [101]. Аналогично влияет марганец, причем мак-
симуму твердости соответствует его содержание в чугуне 3,0-3,5% (для 
литых образцов и после закалки на воздухе). С увеличением скорости 
охлаждения для обеспечения максимальной твердости требуется мень-
шее количество марганца. 

Элементы-аустенизаторы (Ni и  Mn) улучшают прокаливаемость 
чугунов, но сильно снижают точку Мн: 1% Mn или Ni  снижает Мн ~ на 
400. Для мартенситного превращения аустенита в хромистых чугунах, 
содержащих повышенное количество марганца или никеля, необходима 
длительная выдержка. В связи с этим обработка на мартенсит таких чу-
гунов требует дополнительного отпуска как после закалки (в том числе 
и воздушной), так и без нее, т.е. отливки для повышения их твердости 
следует подвергать отпуску. Можно использовать также самоотпуск, 
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медленно охлаждая отливки в интервале температур мартенситного 
превращения или прерывая закалку, но при этом твердость снижается 
(по сравнению с обычным отпуском) до HV 25-75 [96]. 

Целесообразно использование марганца в чугунах с аустенитной ос-
новой. Для получения сильно наклепывающегося аустенита в высокохро-
мистых чугунах обычно вводят марганец в количестве до 4%. При большем 
содержании марганца увеличивается устойчивость аустенита и снижается 
его склонность к наклепу. В работе [101] аустенизирующая способность 
марганца и никеля проиллюстрирована следующими примерами: 

- в отливках из чугуна, содержащего 14% Cr и 1,6% С, при 0,5% 
Mn и толщине стенки отливки δ = 12мм металлическая основа – перлит; 
при 1,9%Mn и δ до 20мм – аустенит; при 3% Mn и δ до 80мм – аустенит; 

- в отливках с 14% Cr; 2,7% С и 0,76% Mn без никеля при δ = 
20мм – перлитная основа; при 2,3% Ni и δ до 60мм – аустенит.  

Эти примеры показывают, что марганец и никель сильно подав-
ляют перлитное превращение, увеличивая устойчивость переохлажден-
ного аустенита в этой  области. 

Молибден снижает Тл, Тэ и Тс,  заметно расширяя интервал кри-
сталлизации. Основная роль молибдена в хромистых чугунах заключа-
ется в увеличении их прокаливаемости [102]. Даже легирование сравни-
тельно небольшим количеством молибдена (0,4-0,7%) заметно увеличи-
вает прокаливаемость, так как молибден в отличие от других легирую-
щих компонентов расширяет область переохлажденного аустенита и в 
верхнем, и в нижнем температурном интервале превращения. Критиче-
ский диаметр прокаливаемости после аустенизации при 9000С и охлаж-
дения на воздухе составляет 100мм для чугуна без молибдена (1,65%С и 
16%Cr) и 200мм для сплава с 2,8% Мо. Твердость HV50 для обоих слу-
чаев составляет, соответственно 500 и 600. Еще более значительная раз-
ница по прокаливаемости достигается при повышенных температурах 
аустенизации: при 10200С – 350мм без молибдена и 700мм с молибде-
ном [96]. Особенно сильно проявляется влияние молибдена в присутст-
вии хрома и марганца. Можно принять, что 1% Мо улучшает прокали-
ваемость в такой же степени, как 2% Cr [61]. Эффективность действия 
молибдена зависит от его содержания в металлической основе хроми-
стого чугуна. При концентрации в чугуне 3-4% молибдена может обра-
зоваться эвтектика А+Ме2С, причем в карбидах Ме2С содержание мо-
либдена достигает 50%, что значительно снижает его содержание в мат-
рице чугуна. Более благоприятным является образование карбида Ме6С, 
в котором содержится 15% Мо. Образованию таких карбидов соответ-
ствует концентрация молибдена в чугуне более 4% [96].  Добавка мо-
либдена в количествах 0,5-2,0% повышает жаропрочность хромистых 
сталей и улучшает коррозионную стойкость в растворах. Молибден об-
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ладает пассивирующей способностью, устойчив по отношению к иону 
хлора [103]. Добавка в сталь 1-3% Мо достаточна для улучшения корро-
зионной стойкости этих сталей в окислительных средах, содержащих 
ион хлора [104]. В работе [105] отмечено положительное влияние мо-
либдена на повышение эрозионной  стойкости хромистых сталей. Ис-
следование Г.Вагнера и др. [106] свидетельствует, что молибден оказы-
вает положительное влияние, в основном, при наличии хрома. При вве-
дении молибдена большее количество хрома остается в основе, тем са-
мым, повышая коррозионную устойчивость сплава. Наличие молибдена 
в стали определяет высокий предел ползучести, улучшение прокали-
ваемости, повышение прочности, улучшение обрабатываемости резани-
ем [107]. Добавки 0,5-2% молибдена к хромистым сталям улучшает их 
свариваемость. При использовании высокоуглеродистых сталей, содер-
жащих 13-19% Cr, использование молибдена особенно желательно. Мо-
либден уменьшает отпускную хрупкость стали.  

В хромистых сплавах при повышенном содержании хрома и уг-
лерода эвтектические карбиды имеют пластинчатую форму. При леги-
ровании молибденом эвтектика образуется в виде цилиндрических яче-
ек, в которых разветвленные пластинки тригонального карбида окруже-
ны аустенитом. При увеличении содержания молибдена изменяется не 
только форма, но и тип карбида (табл. 2.2) [84]. 

Таблица 2.2 

Химический состав карбидных и интерметаллидных фаз в чугуне 
130Х15 при дополнительном легировании молибденом  

Количество молибдена, % ат. Фаза Элемент 
0,0 0,2 0,4 0,6 1,0 1,2 1,7 2,5 

C 30,1 29,7 30,3 29,9 - - - - 
Cr 44,5 44,0 41,9 41,1 - - -  
Fe 25,4 25,4 26,5 27,5 - - - - 

Ме7С3 

Cr 0,0 0,9 1,3 1,5 - - - - 
C - - 20,5 20,3 20,6 20,5 19,9 20,1 
Cr - - 40,1 40,4 40,2 40,5 44,5 45,3 
Fe - - 36,3 35,6 35,4 35,1 30,0 3,0 

Ме23С6 

Mo - - 3,1 3,7 3,8 3,9 4,5 4,6 
С - - - - - 14,1 14,4 13,7 
Cr - - - - - 40,3 40,5 40,4 
Fe - - - - - 38,7 38,3 38,6 

Ме6С 

Mo - - - - - 6,9 6,8 7,3 
C - - - - - 1,1 1,4 1,3 
Cr - - - - - 17,1 16,9 16,8 
Fe - - - - - 61,0 31,1 31,3 

χ-фаза 

Mo - - - - - 20,8 20,6 20,6 
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Молибден оказывает сильный кинетический эффект, задерживая 
перлитный распад аустенита.  При этом молибден слабо влияет на по-
ложение точки Мн начала мартенситного превращения: 1% Мо снижает 
Мн на 70С. Следует отметить повышение твердости мартенсита при на-
личии в хромистом чугуне молибдена. 

Особенно эффективно совместное легирование Мо+Mn, так как 
при отсутствии марганца практически весь молибден связан в карбидах 
и лишь небольшая часть растворяется в аустените, препятствуя перлит-
ному распаду. Так, при содержании в чугуне 1,5% Мо из этого количе-
ства 1,3% Мо связано в карбидах и лишь 0,2%Мо растворено в матрице 
[108]. Задача состоит в установлении оптимального соотношения 
Мо+Mn, которое определяется необходимой износостойкостью, прока-
ливаемостью и обрабатываемостью. Резкое возрастание прокаливаемо-
сти при совместном легировании Мо и Mn объясняется более активной 
ролью молибдена в присутствии марганца. При равном содержании Мо 
его концентрация в твердом растворе в Cr-Mn-Мo чугуне значительно 
выше, чем в Cr-Мо-чугуне. При содержании в сплаве  3,21%Mn и 
1,06%Мо в карбидном осадке содержание молибдена в % к весу раство-
ренного металла составило 0,36, а в матрице 0,80 [108].  

Кремний в высокохромистом чугуне распределяется при кристал-
лизации между аустенитом и эвтектическим расплавом. Кремний по-
вышает температуру эвтектической кристаллизации, расширяет интер-
вал эвтектического превращения, препятствуя переохлаждению, и сни-
жает влияние скорости охлаждения. Увеличение содержания кремния в 
доэвтектических чугунах от 0,05 до 0,78 приводит к повышению твер-
дости и сопротивления изнашиванию. Увеличение содержания углерода 
и кремния снижает прокаливаемость высокохромистых чугунов. Поэто-
му содержание кремния в чугунах, закаливаемых на воздухе, не должно 
превышать 0,7% [102]. 

При применении безникелевых чугунов для улучшения техноло-
гичности материала (увеличения жидкотекучести, прокаливаемости и 
др.) рекомендуют использовать медь. 

Медь также вводят при необходимости повысить температуру 
мартенситного превращения. Однако следует учитывать, что медь отно-
сится к элементам, повышающим энергию дефектов упаковки аустени-
та, который обладает очень низкой способностью к упрочнению под 
действием пластической деформации и, следовательно,  содержание 
меди не должно превышать 2% масс. 

Перспективным элементом для легирования деталей из высоко-
хромистых чугунов, особенно при работе в условиях размольного обо-
рудования при температуре превышающей  650С является  алюминий. 
Так абразивная износостойкость чугуна 150Х22Ю20 в указанных усло-
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виях эксплуатации значительно превышает износостойкость применяе-
мых чугунов Х19ГД и 250Х19ДМ [112].  

Наличие требуемых свойств в большей мере возможно при ис-
пользовании многокомпонентного легирования (МЛ). Интенсивное по-
нижение уровня граничной энергии при многокомпонентном легирова-
нии способствует уменьшению склонности к росту зерна. Поэтому, ис-
пользуя упрочнение за счет измельчения зерна, МЛ  не препятствует 
дальнейшему проведению термической обработки. МЛ сильнее снижает 
уровень граничной энергии, чем легирование большим количеством 
одного элемента. Известно, что при дополнительном легировании хро-
момарганцевой стали молибденом, ванадием, РЗМ отношение σгр/σп 
(отношение свободной энергии границ и свободной энергии поверхно-
сти) уменьшается [129] 

Свойства высокохромистых чугунов в значительной мере зависят 
от соотношения Cr/C. Так, трещиноустойчивость  достигается при со-
держании 2,6% углерода и соотношении 10:1. Уменьшение содержания 
углерода менее 2,0% способствует повышению легированности матри-
цы и уменьшению количества эвтектических карбидов. Повышение со-
держания углерода выше эвтектического (>3,0%) приводит к потере 
прочностных свойств,  вследствие  образования крупных карбидов. Для 
обеспечения наиболее оптимального сочетания прочности и пластично-
сти, а также высокой износостойкости содержание углерода должно 
находиться в пределах 1,8-2,6%. Анализ  ряда работ [113, 95] показал, 
что высокую износостойкость хромистых чугунов обеспечивает сочета-
ние твердых карбидов Ме7С3  с матрицей из мартенсита или метаста-
бильного аустенита. Хромистые чугуны с карбидами Ме7С3 после тер-
мической обработки обладают пределом прочности при изгибе до 1000 
МПа и ударной вязкостью до 80 кДж/м2. Для чугунов с цементитной 
эвтектикой  эти величины составляют 380 МПа и 20 кДж/м2, соответст-
венно микротвердость карбидов Ме7С3  находится в пределах 12000-
15000МПа, что значительно превышает микротвердость цементита  
(800-1100МПа) и также играет существенную роль в обеспечении высо-
кой износостойкости чугунов. При содержании в чугуне 20%Cr и более 
в его структуре появляется эвтектика на базе кубического карбида  
Ме23С6, микротвердость которого примерно на 2000МПа ниже, чем у 
карбида Ме7С3 [114]. Следует отметить, что при переходе от цементит-
ного к специальному карбиду хрома износостойкость чугуна возрастает 
сильнее, чем при переходе от одного специального карбида к другому 
[47]. Карбид Ме23С6 обладает более устойчивой связью с аустенитной 
матрицей, что проявляется в его возможности быстрого выделения, рас-
творения и легирования   матрицы [115].  Благодаря этому при аусте-
нитно-карбидной структуре износостойкость при  абразивном изнаши-
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вании  может  в отдельных конкретных случаях повышаться при изме-
нении карбидной фазы Ме7С3  на Ме23С6 [116]. Однако образование в 
сплаве карбида Ме23С6 не всегда целесообразно, так как это приводит к 
понижению коррозионной стойкости сплава  вследствие   обеднения 
матрицы хромом [115].  

При  комплексном легировании, одинаковой матрице и равном 
количестве карбидов более высокой износостойкостью обладает чугун с 
более твердыми карбидами [32]. Дополнительное введение в чугун бо-
лее сильных карбидообразующих  элементов приводит  к перераспреде-
лению хрома между матрицей и карбидной фазой, а при  определенном 
их содержании – к образованию  специальных карбидов.  Указанные 
добавки могут в результате растворения упрочнить металлическую мат-
рицу, оказывать влияние на размер зерна. Дополнительное легирование 
ванадием, ниобием, молибденом и вольфрамом было проведено на хро-
мистых чугунах типа 130Х15. Основной карбидной  фазой в литом со-
стоянии являлся карбид Ме7С3. Установлен его состав (ат. %) от содер-
жания дополнительного легирующего элемента [117]: 

при легировании молибденом   
 СCr =  43,9-2,3Х 
 СFe =  25,3-0,4Х 
 СMo = 0,4-13,0Х 

при легировании вольфрамом    
 СCr = 42,8+0,5Х      
 СFe = 27,1-3,9Х 
 СW = 0,02+3,9Х 

при легировании ванадием          
 СCr = 42,5-4,7Х 
 СFe = 27,2-1,8Х 
 СV = 0,6+7,1Х 
где Х – содержание дополнительного легирующего элемента в матрице 
сплава (ат. %). 

Наибольшей растворимостью в карбиде Ме7С3 обладает ванадий. 
Соотношение атомных концентраций CCr/CFe = 3:2  до значения Х=1,55 
свидетельствует о равной степени замещения атомов хрома и железа в 
карбиде Ме7С3 атомами ванадия.  Молибден замещает в карбиде Ме7С3 
главным образом атомы хрома, вольфрам – атомы железа. Превышение 
содержания молибдена свыше 1,2ат.%  (2% мас.) приводит к нежела-
тельному выделению по границам зерен хрупкой  χ- фазы. При легиро-
вании вольфрамом χ- фаза образуется при содержании 0,9ат.%  (3,2% 
мас.). При термической обработке количество в чугуне карбидов Ме7С3 
уменьшается в результате происходящего при нагреве под закалку пе-
рехода Ме7С3 → Ме23С6 → Ме6С вследствие взаимодействия  химиче-
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ских элементов входящих в состав карбидов с матрицей сплава.  В ре-
зультате термической обработки процесс перехода Ме7С3 → Ме23С6 в 
хромистых чугунах с молибденом происходит быстрее, чем в сплавах с 
вольфрамом. При содержании молибдена более 0,6ат.% карбид Ме7С3 
полностью трансформируется в Ме23С6, который в диапазоне 0,6-
1,2ат.% является единственной карбидной фазой (табл.2.2).  Для повы-
шения физико-механических свойств, особенно ударной вязкости, же-
лательно, чтобы эвтектические карбиды были раздроблены. Этому спо-
собствуют такие технологические приемы, как модифицирование РЗМ, 
Са, Ti  и введение небольших количеств более сильных карбидообра-
зующих элементов -V, Nb. Добавка в хромистые чугуны ниобия в коли-
честве 0,2-0,3% мас. (0,1-0,17ат.%) [118] кроме модифицирующего эф-
фекта оказала упрочняющее влияние. Это достигнуто за счет того, что 
при нагреве до температуры 680-7000С на дефектах упаковки происхо-
дит выделение мелкодисперсной карбидной фазы, приводящее к 
уменьшению размеров  субзерен и блоков когерентного рассеивания. В 
результате образуются дополнительные поверхности раздела, создаю-
щие препятствия движению дислокаций. Самостоятельные карбиды 
ниобия и ванадия образуются соответственно при (0,05ат.% и 2ат.%) 
[117]. При этом состав карбидов Ме7С3 остается практически постоян-
ным. 

Наиболее высокие значения механических свойств и износостой-
кости чугунов определяются оптимальным соотношением в них содер-
жания хрома, других карбидообразующих элементов и углерода. Вместе 
с тем следует отметить, что максимум прочности и износостойкости 
хромистых чугунов не совпадают. По-видимому. это объясняется тем, 
что эвтектика А+Ме7С3 имеет переменный химический состав (по-
скольку она кристаллизуется в интервале температур) и различное со-
держание карбидов в зависимости от состава чугуна. Максимуму проч-
ности соответствует квазиэвтектический сплав Fe - А+Ме7С3 с разре-
женной структурой эвтектики (при соотношении Cr/C ~10), что нахо-
дится в полном соответствии с зависимостями, приведенными на 
рис. 2.8. 

Углерод по-разному влияет на свойства чугуна в литом и зака-
ленном состояниях (рис.2.9).  

Максимальные значения свойств (временного сопротивления и 
стрелы прогиба) у литого чугуна (~30%Cr) достигаются при 2,2-2,3%С. 
При большем содержании углерода эти свойства чугуна резко снижают-
ся. После закалки содержание углерода мало влияет на механические 
свойства чугуна. 
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Хром, масс.доля % 

Рис. 2.8. Диаграмма прочности (штриховые линии) и износостойкости 
(сплошные линии) хромистых белых чугунов [95]. 
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Рис. 2.9. Влияние содержания углерода на свойства высокохромистых чугунов 

при  изгибе [121]: 1 – литое состояние; 2 – закалка от 11000С 
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Подобное влияние углерода отмечено также в работе [119]. В 
сплавах с 12-13% Cr, термически обработанных на мартенсит, повыше-
ние содержания углерода с 1,65 до 2,90% ухудшает механические свой-
ства. На рис.2.10  показано влияние углерода на предел прочности при 
изгибе белого чугуна, содержащего 14-18%Cr, в литом состоянии  (1) и 
после нормализации (ІІ) [120].  
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Рис. 2.10. Влияние содержания углерода на прочность белого чугуна с 14-18% 

Cr [120] в литом состоянии (І) и после нормализации (ІІ) 

Углерод сильно снижает прочностные свойства чугуна, особенно 
в литом состоянии. Вместе с тем максимуму износостойкости должна 
соответствовать наиболее плотная эвтектическая структура с макси-
мальным количеством карбидов. Поэтому факторами, ограничивающи-
ми содержание хрома и углерода в последнем случае, являются образо-
вание заэвтектических карбидов и переход к эвтектике  А+Ме23С6.  

Сопоставление содержания углерода и хрома, соответствующего 
положению максимума износостойкости, с диаграммой состояния сис-
темы  Fe-C-Cr показало, что оно примерно совпадает с эвтектической 
концентрацией. Наибольшая величина максимума износостойкости для 
чугунов с 17-26%Cr объясняется тем, что эти чугуны содержат макси-
мальное количество карбидов Ме7С3 при отсутствии заэвтектических 
карбидов и карбидов цементитного типа. 



 

– 54 – 

Размер карбидов в износостойких белых чугунах зависит от сте-
пени эвтектичности чугуна. При этом отмечено наличие критической 
величины среднего размера карбидов при испытании чугунов на абра-
зивную износостойкость (рис. 2.11) [121]. 
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Рис. 2.11. Влияние среднего размера карбидов в белом Cr-Mo чугуне 

(~3,0% С, 13%Cr, 1,5% Мо) на износостойкость 

Оптимальная величина среднего размера карбидов непостоянна и 
зависит как от свойств самого карбида, так и от условий испытаний. В 
свою очередь, рост напряжений определяется параметрами абразива 
(твердостью, остроугольностью, размером) и углом атаки абразива.  

Немаловажная роль в износостойкости высокохромистых чугу-
нов принадлежит ориентировке карбидов. Наличие структурной анизо-
тропии у высокохромистых чугунов значительно влияет на формирова-
ние свойств в отливках. Это связано с тем, что при затвердевании чугу-
на с определенным соотношением Cr/C образуется аустенитно-
хромисто-карбидная  эвтектика А + (Cr,Fe)7С3, обладающая осевой 
симметрией, а избыточный карбид /Cr,Fe/7С3 имеет карандашную фор-
му. Износостойкость такого материала зависит от условий приложения 
нагрузки [122]. В опытах использовали чугуны разной степени эвтек-
тичности. С целью снижения вероятности влияния фазовых превраще-
ний структуры в процессе изнашивания в чугуны дополнительно вво-
дился никель (табл. 2.3).  
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Таблица 2.3 
Химический состав чугунов 

Содержание элементов №№ 
C Cr Ni Fe 

1 1.84 19.16 1.88 Остальное 
2 2.02 24.14 1.75 -“- 
3 3.06 26.78 1.70 -“- 

 
Структурная  анизотропия создавалась методом литья с направ-

ленной кристаллизацией. Образцы вырезали из слитков в зонах изо-
тропной и направленной структуры. Испытания на износостойкость 
проводили по методике изнашивания о закрепленный абразив на маши-
не ЛКИ-3, в качестве истирающей поверхности использовали кремние-
вую абразивную шкурку средней зернистости (81Кр25НМ455). Резуль-
таты испытаний приведены на рис.2.12.  
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Рис. 2.12. Концентрационная зависимость интенсивности абразивного  

изнашивания хромистых чугунов 
1- схема  политермического сечения диаграммы фазовых равновесий;  

2 – схема ориентации структуры и направления движения абразива 
ОА – вектор движения абразива, 

ОВ – направление ориентации структуры, 
СД – плоскость изнашиваемой поверхности [122] 
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В случае изнашивания сплавов с изотропной структурой наблю-
дается экстремальный характер концентрационной зависимости, харак-
терный для систем эвтектического класса [123]. Износостойкость чугу-
нов доэвтектического и эвтектического составов, обладающих слабо 
выраженной структурной анизотропией, незначительно зависит от ори-
ентации структуры и направления изнашивающего воздействия абра-
зивных частиц. Наилучшую износостойкость проявил заэвтектический 
чугун, испытанный в направлении движения абразива, совпавшим с 
направлением преимущественной ориентации структуры (рис.  2.12, г).  

Обычно применяют доэвтектические и эвтектические чугуны. 
Так как хром уменьшает содержание углерода в эвтектике  А+Ме7С3, то 
содержание углерода принимают до 3,7% при содержании хрома 20%. 

Из рис. 2.13  видно, что минимальная интенсивность изнашива-
ния обеспечивается квазиэвтектическим составом чугуна, а максималь-
ная износостойкость как раз и соответствует содержанию 20-24%Cr и 
3,5-3,7%С. Абразивную износостойкость определяли на машина ЛКИ-3 
по закрепленному абразиву при удельной нагрузке 0,5МПа и скорости 
трения 0,6м/с.  

 
 

Рис. 2.13. Связь между износостойкостью (ε) хромистых  
чугунов и диаграммой Fe-Cr-C [86] 
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Исследовали сплавы квазибинарной системы Fe-Me7C3 (Cr/C 
=10). Чугуны такого состава имеют сравнительно невысокую прочность 
(σн = 400-450Мпа), и склонны к образованию трещин. Для изготовления 
деталей, работающих в условиях повышенных нагрузок, следует при-
менять чугуны с большим соотношением Cr/C (например, 16-20%Cr при 
2,3-2,6%С) [95]. 

Влияние углерода и хрома на ударноабразивную стойкость чугу-
на существенно зависит от угла атаки абразивных частиц. Проведенные 
О.М.Романовым  [124] исследования на центробежном ускорителе 
ЦУК-3 с использованием чугунной дроби (0,8-1,10мм) в качестве рабо-
чей смеси показали, что при угле атаки α=300 высокой стойкостью об-
ладают чугуны с содержанием углерода в интервале 2,3-3,5%. Минимум 
изнашивания соответствует доэвтектическим чугунам, максимум – об-
разованию заэвтектических карбидов. Указанному содержанию углеро-
да при 12,5-13,7% хрома отвечают эвтектические структуры с различ-
ной плотностью. 

При углах атаки 60 и 900 наиболее износостойкой оказалась 
структура с разреженной эвтектикой и избыточным аустенитом, обеспе-
чивающие более высокую вязкость и ударостойкость. Оптимальное со-
держание углерода смещено в область концентрации менее 2%. Сниже-
ние  ударно-абразивной стойкости чугунов при высоком содержании 
хрома связано с образованием в структуре крупных заэвтектических 
карбидов и их выкрашиванием под действием ударных нагрузок.  

Повышение износостойкости хромистых чугунов может быть по-
лучено благодаря регулированию объемом, размерами, формой карбид-
ной фазы, в том числе и вторичных карбидов. Существенное влияние на 
свойства сплавов оказывает распределение карбидов в структуре. При 
высокой температуре нагрева и неравномерном охлаждении образуется 
значительная карбидная неоднородность, отрицательно сказывающаяся 
на обрабатываемости и износостойкости чугунов. 

 Приведенные данные свидетельствуют о больших возможностях 
в управлении карбидообразованием в износостойких чугунах и, соот-
ветственно, формировании необходимых свойств. Наличие значитель-
ного количества твердых карбидов еще не гарантирует высокого сопро-
тивления материала изнашиванию, если металлическая основа, в кото-
рой закреплены карбиды, имеет низкую прочность (микротвердость). В 
этом случае они  легко удаляются с рабочей поверхности. Установлено, 
что износостойкость чугунов, имеющих одинаковые характеристики 
карбидной составляющей, линейно связана с микротвердостью матрицы 
[50]. 

При перлитной основе (Н50 400) износостойкость практически не 
зависит от количества и типа карбидов. Это объясняется тем, что проч-
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ность перлита недостаточна и карбиды выкрашиваются в процессе из-
нашивания. При аустенитной основе (Н50 500-600), которая является 
более прочной, влияние карбидной фазы более существенно. Тем не 
менее, стабильный аустенит, получающийся в литье менее износостоек, 
чем структуры, обладающие большей микротвердостью (мартенсит 
Н50 800). Получение мартенситно-аустенитных структур в литье и соот-
ветственно подавление перлитного превращения в металле связано с 
необходимостью легирования чугунов значительными количествами 
никеля и молибдена [32]. В чугунах “Нихард” вводят с этой целью до 
50%Ni. По данным ряда исследований [125] мартенситная основа более 
предпочтительна, так как сама обладает высокой износостойкостью и 
прочно закрепляет карбиды. 

Опыт отечественной и зарубежной промышленности и специаль-
ные исследования подтверждают, что наиболее перспективным конст-
рукционным материалом для работы в абразивных средах являются вы-
сокохромистые чугуны с содержанием хрома 12-30% [15,126]. Нижний 
предел содержания хрома регламентируется, с одной стороны, исклю-
чением перитектико-эвтектической реакции Ж + (γ + Ме7С3) → (γ + 
Ме3С) [127], а с другой – обеспечением коррозионной стойкости  [128]. 
Вместе с тем количество рекомендуемых составов исчисляется десятка-
ми, что связано как со спецификой эксплуатации, так и с невозможно-
стью повсеместного использования дефицитных легирующих элемен-
тов. В качестве дополнительных легирующих элементов применяются 
никель, марганец, медь, молибден, ванадий, ниобий, азот, цирконий, бор 
(ИЧХ12М, ИЧХ28Н2, ИЧХ17Н3ГВ, Х19ГД, 100Х19Г2Д2СТ и др.). 

 
2.4. Влияние модифицирования на физико-механические и 

специальные свойства высокохромистых чугунов 
 

Под термином “модифицирование” понимают способность доба-
вок оказывать влияние на измельчение элементов дендритной структу-
ры и первичного аустенитного зерна, изменение химической и струк-
турной неоднородности.  Действие модификаторов должно также со-
храняться и при перекристаллизации в твердом состоянии. Процесс мо-
дифицирования описывается несколькими механизмами. Первый из них 
предполагает увеличение количества центров кристаллизации при обра-
зовании тугоплавких частиц или при их введении. Эти частицы должны 
находиться в определенном физическом, химическом, структурном и 
размерном соответствии с основным металлом [137]. Согласно второму 
механизму происходит адсорбция поверхностно активных модифици-
рующих добавок на поверхности растущих кристаллов, вследствие чего 
уменьшается скорость их роста [138]. Имеются также данные, основан-
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ные на физической модели гетерогенного состояния жидких металлов, 
которые объясняют механизм модифицирования тем, что в разупорядо-
ченных областях расплава скапливаются элементы, ограниченно рас-
творимые в твердом металле. Это приводит к стабилизации и росту этих 
областей, превращению их в центры кристаллизации при температурах, 
близких к температурам плавления [139]. Существует мнение о том, что 
эффект модифицирования зависит только от растворимости модифика-
тора в жидком и твердом металле и заключается в развитии концентра-
ционного уплотнения и переохлаждения перед фронтом кристаллизации 
[140]. 

Указанные теории трудно проверить практически, поскольку при 
воздействии на расплав добавок термодинамически активных элементов 
могут реализовываться все три механизма модифицирования. Отсутст-
вие термодинамических основ модифицирования жидких сплавов  ма-
лыми добавками не позволяет надежно предсказывать эффективность 
добавок и требует проведения экспериментальных исследований их 
действия на сталях и чугунах различного состава. 

Известен положительный опыт модифицирования высокохроми-
стого чугуна редкоземельными элементами, титаном, алюминием, каль-
цием, стронцием (табл.2.4), в результате чего происходит изменение 
размеров эвтектических карбидов и неметаллических включений в чу-
гуне, снижение содержания серы, устранение зоны столбчатых кристал-
лов и измельчение литого зерна.  

Таблица 2.4 

Модифицирующие добавки и их действие  

№№ 
п/п Чугун Модификатор Характер действия Ис-

точник
1 2 3 4 5 

1 ИЧХ28Н2 Иттрий в виде 
сплава ИТМ4 или 
иттрий в комплек-
се с бедными по-
лиметаллическими 
рудами (рудный 
концентрат) 

Измельчение карбидной 
фазы и более равномерное 
ее распределение  + умень-
шение остаточного аусте-
нита. Эвтектика становится 
дисперснее. 

 
[141] 

2 ИЧХ28Н2 Лигатура Al-70%, 
Sr-30%. Макси-
мальные значения 
свойств достигну-
ты при 0,08-0,1% 
модификатора 

В 2-3 раза удлиняется время 
эффекта модифицирования 
стронцием по сравнению с 
кальцием или церием. 
Измельчение карбидов, 
частичный распад аустени-
та.  

[142] 
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Продолжение табл. 2.4 
1 2 3 4 5 

3 Высокохромис-
тый БЧ с низ-
ким содержа-
нием углерода 

Силикоцирконий 
(0,15%) или титан 

Устраняет зону столбчатых 
кристаллов 

 
[121] 

4 Чугуны леги-
рованные  Cr, 
Mo, V 

Лигатура, содер-
жащая Ni, Mg, Nb, 
B 

Измельчение структуры, 
увеличение количества эв-
тектических карбидов, по-
вышение абразивной износо-
стойкости мелющих тел 

 
[143] 

5 Хромованадие-
вый чугун 

Ферроцерий (0,2-
0,3%) 

Снижает содержание ки-
слорода, способствует 
дроблению и утонению 
осей дендритов, измельче-
нию карбидной фазы, по-
вышению абразивной изно-
состойкости мелющих тел. 

 
 
[144] 

6 БЧ (С≥2,8; Cr 
1,5-2,5%) 

Лигатура, содер-
жащая B, V, Ti, 
РЗМ и щелочные 
металлы 

Существенно меняется  
морфология карбидов, в 2 
раза повышается ударная 
вязкость. 

 
[145] 

7 Высокохроми-
стый БЧ 

Al (≤0,1%), 
Ti(≤0,15%), Zr 
(0.3%), B(≤0,1%), 
Be (≤0,3%),  Te 
(≤0б3%), Nb + Ta 
(≤0,2%) 

Повышается комплекс 
служебных свойств. 

[121] 

8 ИЧХ (1,8-
2,5%С; 12-
20%Cr, 1,5-
5,0% Mo) 

Ca, Ti, V и РЗМ в 
количестве 0,15-
0,4 

Измельчение первичных 
кристаллов аустенита и 
карбидов типа (Cr, Fe)7C3. 

[126] 

9 ИЧХ15Г5 РЗМ и молибдат 
кальция (0,5%) 

Улучшение физико-
механических и литейных 
характеристик, абразивной 
износостойкости. 

[146] 
 

10 Чугуны типа 
130Х15 

Al (0,25%), 
V(0,05%), Ce 
(0,08%); 
Al (0,25%), Се 
(0,20%) 
Использовался  
ферроцерий, % 
(Се- 40-55, La 18-
25, Nd 10-12, Pp 5-
7, Fe до 15) 

Измельчение структуры, 
дробится карбидная сетка, 
эвтектика становится дис-
перснее, снижается диффу-
зия хрома из зерна в карби-
ды, повышается износо-
стойкость. 

 
[155] 
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Продолжение табл. 2.4 
1 2 3 4 5 

11 Высокохромис-
тый чугун 
(3,0%С; 
20,1%Cr; 
1,0%Si; 
0,5%Mn) 

Нанопорошок 
оксида алюминия 
Al2O3 

Твердость возрастает до 
62,5ед. с 33,6ед (на 86,6%), 
износ снижается на 31,6% 

[159] 

12 ИЧХ270Х18 0,05%В; 0,03%Al; 
0,005%Bi вводятся 
вместе, 0,3%SiCa  
вводится отдельно 

Устраняет транскристалли-
зацию в 2 раза (10Дж/см2), 
повышает ударную вяз-
кость 

[149] 

 
Как правило, влияние количества вводимого модификатора и 

времени его воздействия на свойства чугуна имеет экстремальную зави-
симость. Максимальный эффект модифицирования, который можно 
определить по изменению числа n эвтектических ячеек, образующихся 
при кристаллизации, достигается обычно через 2-5 мин после введения 
модификатора, а через 10мин снижается вдвое (рис.2.14). 
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Рис. 2.14. Влияние продолжительности (τ) выдержки жидкого металла в ковше  
на эффект модифицирования: 1 – силикокальцием; 2 – Al-Sr – лигатурой [142] 
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В качестве модифицирующих добавок в промышленности в 
большей мере нашли применение РЗМ, а также комплексные модифи-
каторы с использованием РЗМ. Физико-механические свойства, а также 
особенности атомного строения РЗМ обуславливают перспективность 
использования их в износостойких сталях и чугунах в качестве рафини-
рующих, модифицирующих и легирующих элементов. Взаимодействие 
РЗМ с газами, серой и другими примесями определяет их положитель-
ное влияние на дисперсность, форму и распределение неметаллических 
включений в сплавах. Неметаллические включения измельчаются, сфе-
роидизируются и располагаются внутри зерен, а иногда и уменьшается 
их количество [150]. Близость химических свойств всех РЗМ обуслови-
ла их подобное влияние как технологических добавок. 

При содержании РЗМ в стали или чугуне в количестве, меньшем 
величины предельной растворимости в железе, они, как и некарбидооб-
разующие элементы, вытесняют углерод к границам  зерен аустенита, 
повышая их устойчивость. 

Содержание РЗМ свыше предела растворимости в железе приво-
дит к концентрации их избыточного количества по границам зерен, от-
теснению углерода в глубинные зоны зерен и снижению тем самым ус-
тойчивости аустенита. 

При обработке РЗМ с образованием тугоплавких соединений, яв-
ляющихся дополнительными центрами кристаллизации, измельчаются 
зерна [151]. Установлено, что если первичное аустенитное зерно стали 
без РЗМ оценивается баллом 3 - 5, то введение 0,5-2,5 кг/т мишметалла 
способствует получению зерна 6-8 балла. Весьма существенным являет-
ся замедление роста зерна при нагреве.  

Рост аустенитного зерна при нагреве обусловливается  стремле-
нием системы к уменьшению свободной энергии и переходу в более 
стабильное состояние. Влияние углерода и  легирующих элементов при 
этом обычно связывают как с их воздействием на процессы самодиффу-
зии железа, так и с образованием дисперсных фаз, являющихся барье-
ром на пути роста зерен при нагреве. Причина повышения термической 
устойчивости структурного состояния сталей и чугунов при введении 
поверхностноактивных элементов  заключается в понижении диффузи-
онной подвижности атомов легирующих элементов в объеме и, особен-
но, по границам зерен. В работе [151] торможение роста аустенитных 
зерен при нагреве объясняется созданием зоны концентрационной не-
однородности вблизи границ зерен за счет соединений РЗМ с кислоро-
дом, водородом, азотом и др. примесями. Установлено, что РЗМ задер-
живают процессы образования карбидов при отпуске закаленной стали, 
сдвигая их в сторону высоких температур [152]. Отмечается, что РЗМ 
способствует получению более равновесных включений карбидов, 
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скруглению граней [153], исчезновению преимущественного распреде-
ления карбидных частиц по границам зерен. В присутствии РЗМ карби-
ды располагаются равномерно по телу зерна. 

Введение в стали РЗМ приводит к повышению механических 
свойств (рис. 2.15), уменьшению склонности к охрупчиванию при от-
пуске, повышению коррозионной стойкости. 
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Рис. 2.15. Влияние содержания церия на механические свойства чугуна 

Отмечен факт большего увеличения пластичности и ударной вяз-
кости с повышением содержания углерода в стали при вводе РЗМ [154]. 
Влияние РЗМ на свойства стали зависит от температурных режимов 
плавки. РЗМ смещают интервал температур, при которых развивается 
отпускная хрупкость, в сторону более высоких значений [151]. Весьма 
ценным действием РЗМ на свойства стали и чугуна является обеспече-
ние равномерности механических свойств по сечению заготовки. Сле-
дует отметить, что наиболее широкое применение в промышленности 
нашли сплавы церия и лантана с небольшим количеством других РЗМ. 
Существенное улучшение физико-механических и специальных свойств 
сплавов может быть достигнуто модифицированием и последующей 
термической обработкой. Одновременное введение редкоземельных и 
щелочноземельных элементов позволяет совместить модифицирование  
с рафинированием. Это связано с тем, что образующиеся оксиды, гид-
риды и нитриды редкоземельных металлов обладают плотностью, мало 
отличающейся от плотности жидкого металла, что препятствует всплы-
ванию включений. В присутствии щелочноземельных металлов проис-
ходит ошлаковывание включений, содержащих РЗМ. Так как плотность 
соединений, содержащих  РЗМ, намного меньше плотности жидкого 
металла, обеспечивается  всплывание комплексных включений.  

Детальные исследования влияния модифицирования проведены 
на хромистых чугунах следующих составов: 1,2-1,6% С; 15-17% Cr; 1,5-
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2,0%Si;     < 0,5%Mn; < 0,04%S и P. Модификаторы вводили в металли-
ческом колокольчике в тигель печи при 15800С. После ввода модифика-
тора металл выдерживали в течение 1,5-2 мин и разливали в жидкосте-
кольные формы. Образцы из исследуемых чугунов подвергали закалке 
от температуры 10500С в масло и отпускали при 600-6200С. 

Установлено, что обработка чугуна всеми исследованными мо-
дификаторами существенно влияет на изменение структуры и свойств 
сплавов [155]. Однако это влияние неоднозначно и зависит от состава и 
количества введенного модификатора. Наиболее эффективное воздейст-
вие на структуру, механические и специальные свойства сплавов оказы-
вает церий. Модифицирование церием приводит к получению однород-
ной (по размеру дендритных ячеек) литой структуры. Ячейки относи-
тельно равноосные. На стыке дендритных ячеек в межосных простран-
ствах располагаются мелкие включения дендритной эвтектики. После 
закалки и отпуска наблюдаются равномерные выделения карбидной 
фазы. При модифицировании лантаном разнородность микроструктуры 
более выражена. Размеры дендритных ячеек различаются почти в 2 раза 
(рис. 2.16).  

 

  
                                а)                                                           б) 

Рис. 2.16. Микроструктура чугуна 130Х15 после закалки от 10500С и отпуска 6000С 
а – модифицированного церием  (х500) 

б – модифицированного лантаном   (х500) 

При совместном модифицировании РЗМ и силикокальцием 
структура несколько крупнее (рис.2.17). Предварительное раскисление 
алюминием не вызвало структурных изменений. Рентгенофазовый ана-
лиз сплавов показал, что при модифицировании церием и лантаном на-
блюдаются подобные рентгенодифракционные спектры.  Сплавы, мо-
дифицированные лантаном, содержат несколько большее количество 
отражений кубического карбида Ме23С6.  
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                                 а)                                                        б) 
Рис. 2.17. Микроструктура чугуна 130Х15 после закалки от 10500С и отпуска 6000С 

а – модифицированного церием и кальцием (х500) 
б – модифицированного лантаном и кальцием  (х500) 

При модифицировании комплексными модификаторами с при-
сутствием силикокальция карбидные фазы выделяются в большем ко-
личестве и их отражения наблюдаются во всем интервале спектра. При 
этом появляются и отражения хромистого цементита Ме3С (рис. 2.18). 

Модифицирование приводит к уменьшению среднего размера 
блоков мозаики α – фазы с 18·10-6 до 6-8·10-6см.  Меньшие значения ха-
рактерны для комплексных модификаторов с присутствием кальция. 
Очевидно, что это связано с образованием большого количества дис-
персных карбидов Ме23С6. Увеличение периода решетки у сплавов, мо-
дифицированных совместно РЗМ и ЩЗМ, также связано с перераспре-
делением хрома между карбидами и матрицей. Имеет место зависи-
мость величины микроискажений от содержания введенных РЗМ 
(рис. 2.19).  

Изменение количественного и качественного состава карбидной 
фазы при модифицировании можно объяснить затруднением диффузии 
в жидком и твердом состояниях при блокировке микроучастков, 
имееющих химический состав, отличающийся от среднего состава 
сплавов [156]. 

Вводимые в количестве 0,2-0,3% добавки РЗМ повышают  дис-
персность металлической матрицы, способствуют прерывности сетки 
эвтектических карбидов, которые в модифицированном Fe-Cr-C сплаве 
утончаются и становятся менее разветвленными. РЗМ способствуют 
сфероидизации и коагуляции карбидной фазы (рис.2.20). 
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Рис.2.18. Рентгенодифракционные спектры чугунов 130Х15 модифицированных 

различными модификаторами: а) 0,15% церия; б)0,15% лантана; в) 0,15% 
кальция + 0,15% лантана; г) 0,15% кальция + 0,15% церия 
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Рис. 2.19. Зависимость величины микроискажений от содержания церия в 

чугуне 130Х15 

         
а)                                                         б) 

Рис. 2.20. Форма вторичных карбидных включений 
а – в немодифицированном чугуне  (х12000) 
б – в модифицированном чугуне  (х12000) 
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Локализуясь на границах зерен  (рис. 2.21), горофильные элемен-
ты понижают уровень пограничной свободной энергии за счет снятия 
упругих напряжений решетки. Локализация  РЗМ в структуре сплавов 
исследовалась с помощью методов контактной и электронно-
микроскопической авторадиографии [51, 157]. 

 
 

 
Рис. 2.21. Локализация РЗМ на границах зерен.  
Радиоактивный изотоп церия Се141   (х6000) 

Модификаторы рафинируют и дегазируют сплавы. Обладая вы-
соким сродством по отношению к сере и кислороду, церий способствует 
уменьшению содержания этих элементов в металле. Так, содержание 
кислорода в сплаве с 1,2%С и 15%Cr снижается почти вдвое (табл. 2.5). 

Таблица 2.5 

Влияние модифицирования на содержание кислорода и  
азота в чугуне 130Х15 

Немодифицированный сплав Модифицированный сплав 
Кислород 0,0264 Кислород 0,0124 
Азот 0,0587 Азот 0,0283 
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Вводимые добавки РЗМ существенно изменяют форму и распре-
деление неметаллических включений. Неметаллические включения по-
сле модифицирования преимущественно распределяются  в объеме зер-
на и не концентрируются по его границам. Причем, появляются, в ос-
новном, оксисульфидные включения. При увеличении содержания РЗМ 
до 0,3% количество включений уменьшается, хотя размеры отдельных 
из них возрастают. При содержаниях 0,5-0,6% резко увеличивается ко-
личество неметаллических включений, которые хаотично размещены и 
состоят из ярко красной прямоугольной сердцевины и темной окантов-
ки (в темном поле). 

С увеличением количества модификатора до оптимальной вели-
чины наблюдается рост прочности и пластичности сплавов. Твердость и 
микротвердость изменяется менее значительно. Такое влияние  РЗМ 
связано с наблюдаемыми изменениями в структуре и, прежде всего, с 
повышением монолитности матрицы и снижением концентрации на-
пряжений около карбидов. Повышению износостойкости способствует 
образование в матрице зерна большого количества равномерно распре-
деленных вторичных карбидов. При пластическом деформировании эти 
карбиды играют роль своеобразных барьеров, препятствующих движе-
нию дислокаций, т.е. увеличивается эффект торможения дислокаций. 
Все это положительно сказывается на износостойкости материала.  

Локальный  рентгеноспектральный анализ показал, что введен-
ные модификаторы замедляют диффузию хрома из зерна в карбиды. 
Количество хрома, вводимого при плавке в чугуны, содержащие 1,15 и 
1,58%С, были одинаковы. Однако, содержание хрома в  матрице чугу-
нов, закаленных от 10500С в масло и отпущенных при 6200С на воздухе, 
различное. В матрице немодифицированного чугуна с 1,15%С содер-
жится около 5,5% хрома, в матрице немодифицированного чугуна с 
1,58%С – около 9%, в то время, как в матрице модифицированных чугу-
нов содержание хрома составляет 6,8-7,4 и 11,2% соответственно. Рас-
четы показали, что в немодифицированных чугунах углерод связывает 
16-ти кратное количество хрома, а в модифицированных – только 10-ти 
кратное. Введенные добавки церия приводят к увеличению межатомных 
сил связи и торможению диффузионных процессов. 

Для упрочнения матрицы перспективным направлением является 
применение ультрадисперсных порошков (нанопорошков) химических 
соединений (нитридов, карбидов, боридов, оксидов, карбонитридов и 
др.) [158]. Универсальность воздействия нанопорошков на различные 
сплавы связана с их свойствами: все они имеют высокую температуру 
плавления и, не обладая высокой реакционной способностью, имеют 
высокую седиментационную устойчивость в жидкостях из-за малых 
размеров и высокой удельной поверхности. Это исключает их оседание 
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под действием силы тяжести.  Можно предположить, что частицы нано-
порошков обладают  двойным модифицирующим воздействием: они 
служат центрами кристаллизации и, будучи многочисленными и нахо-
дясь длительное время во взвешенном состоянии, блокируют диффузию 
соответствующих атомов к зарождающимся и растущим кристаллам, 
что способствует формированию мелкокристаллической структуры. 
Размер частиц таких порошков не превышает 200 нм, вследствие чего 
они обладают уникальными физико-химическими и механическими 
свойствами. Модифицирование высокохромистых чугунов такими на-
нопорошками в определенной мере влияет на свойства чугунов и позво-
ляет повысить износостойкость на 20-30%. Так, модифицирование вы-
сокохромистого чугуна (3,0%С; 20,1%Cr; 1,3%Si; 0,75%Mn) нанопо-
рошком Al2O3 по сравнению с немодифицированным состоянием позво-
лило снизить износ на 31,6% [159].  
 
2.5. Формирование структуры  чугуна при термической обработке  

 
Термическая обработка является важнейшей технологической 

операцией при изготовлении деталей из высокохромистых чугунов. В 
сочетании с легированием термическая обработка обеспечивает высо-
кие физико-механические свойства за счет формирования оптимальной 
микроструктуры чугуна. Задача заключается в изыскании дополнитель-
ных резервов повышения работоспособности путем управления усло-
виями формирования структуры. 

В частности, абразивная стойкость чугунов зависит от сопротив-
ления матрицы пластическому деформированию при внедрении абрази-
ва, от формы и распределения  карбидных включений, а также от сил 
сцепления между этими составляющими.  

Для увеличения  износостойкости необходимо установление ко-
герентной связи между основой и упрочняющей фазой, что зависит от 
типа выделяющегося  карбида и металлической основы и может регули-
роваться режимами термической обработки.  

Термическая обработка включает следующие операции: отжиг, 
нормализацию (закалку) и отпуск. При использовании деталей без ме-
ханической обработки, отжиг не производится.  Наряду с необходимо-
стью исследования структурных и фазовых превращений при термиче-
ской обработке,  важное  значение  имеет установление процессов, про-
исходящих в микрообъемах поверхностных слоев. Исходя из теоретиче-
ских предпосылок, необходимо иметь такое исходное состояние рабоче-
го слоя детали, при котором в конкретных условиях эксплуатации обес-
печивалось бы формирование диссипативных структур с большим со-
противлением разрушению.  Предлагаемые рекомендации зачастую 
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противоречивы, а, следовательно, нет стабильных результатов по сро-
кам эксплуатации деталей. 

Наиболее распространенным вариантом термической обработки 
высокохромистого чугуна является нормализация. Следует отметить, 
что рекомендуемые  температуры нагрева для нормализации далеко 
неоднозначны: от сравнительно невысоких 800-9200С [50,119,113] до 
повышенных 1100-11500С [146,169]. При этом наблюдается максималь-
ная твердость и высокая износостойкость. Очевидно, и те и другие ав-
торы правы, так как исследовали чугуны, значительно отличающиеся по 
химическому составу.  Следовательно, выбор оптимальной температуры 
нормализации должен происходить с учетом химического состава чугу-
на и способности аустенита к распаду в процессе эксплуатации.  Изно-
состойкость отливок должна обеспечиваться благоприятным сочетани-
ем структурных составляющих (γ и  α- фаз и  карбидов). Легирующие 
элементы обычно неравномерно распределяются между карбидом и 
матрицей  [191]. Концентрация элементов в металлической основе зави-
сит не только от содержания их в чугуне, но и от количества карбидов и 
распределения этих элементов между карбидами и основой. Исследова-
ние поведения высокохромистых чугунов  в условиях непрерывного 
нагрева показало, что в температурном интервале 700-9000С происходит 
интенсивное выделение карбидной фазы (Fe,Cr)23С6. В результате этого 
аустенит существенно обедняется углеродом и легирующими элемента-
ми, его точка Мн повышается и образуется смесь α- фазы  (бесструктур-
ного мартенсита) и карбидов (Fe,Cr)23С6 в бывших дендритах первично-
го аустенита. С увеличением температуры нагрева наряду с выделения-
ми указанных карбидов при нагреве начинается частичное их растворе-
ние. Процессы же растворения этой фазы, происходящие при 950-
12000С, чрезвычайно затруднены и требуют длительного времени [161]. 
Параллельно происходит частичное растворение эвтектических и  пер-
вичных карбидов. В результате этого увеличивается насыщение аусте-
нита углеродом  и легирующими элементами (хромом и др.), точка Мн 
его понижается, что приводит к повышению содержания Аост. Поэтому 
области Аост располагаются преимущественно вокруг частиц карбидов, 
в центре бывших зерен первичного аустенита и вторичных карбидов. 
Нормализация с нагревом свыше 8000С  увеличивает твердость чугуна. 
На рис. 2.22 приведены данные Чейляха А.П. и др. [113] по  влиянию 
температуры нагрева под закалку (охлаждение на воздухе) на твердость, 
ударную вязкость и ударно-абразивную износостойкость чугуна 
ЧХ15Г4ТЮ.  

В интервале температур 800-9000С твердость по сравнению с ли-
тым состоянием увеличивается на 10 единиц и составляет 60-62 HRC.  
Это объясняется распадом первичного аустенита и образованием  из  не-  
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Рис. 2.22. Влияние температуры нагрева под закалку (охлаждение на воздухе) на 
твердость (1), ударную вязкость (2), ударно-абразивную износостойкость (3) 

чугуна ЧХ15Г4ТЮ [113] 

3



 

– 73 – 

го мартенситно-карбидной смеси. Дальнейшее увеличение температуры 
под закалку обуславливает увеличение количества аустенита и, соответ-
ственно, снижение твердости. Это является следствием увеличения рас-
творимости углерода и хрома в аустените, что повышает его устойчи-
вость к превращению при последующем охлаждении. 

Можно привести и другой пример, когда максимум твердости ря-
да чугунов соответствует закалке в веретенном масле от температуры 
10700С. Это чугуны содержащие 1,1%С и 15%Cr (табл.2.6). 

Таблица 2.6 

Химический состав легированных молибденом и  модифицирован-
ных церием чугунов 

Содержание элементов в % №       
чугуна C Si Mn Cr Mo 

1 1,1 1,58 0,37 14,87 − 

2 1,1 1,58 0,37 14,87 − 

3 1,05 1,45 0,38 14,65 0,8 

4 1,05 1,45 0,48 1465 0,8 

5 1,00 1,43 0,34 14,27 1,65 

6 1,00 1,43 0,34 14,27 1,65 

7 1,04 1,61 0,37 15,42 3,31 

8 1,04 1,61 0,37 15,42 3,31 

Примечание. Чугуны 2,4,6,8 модифицированы церием. Во всех чугунах 
содержалось 0,03% S и 0,028% Р. 

 
Диапазон максимальной твердости составлял   550-650HV  и за-

висит от дополнительного легирования молибденом и модифицирова-
ния церием [160]. Максимальная износостойкость в условиях трения по 
абразивному диску Э516СТВ50 при нагрузке 12,9кгс/см2 (рис. 2.23) 
также соответствовала максимальной твердости чугуна.  
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Рис. 2.23. Износостойкость хромистых  чугунов в зависимости от температуры 

закалки. Цифры у кривых означают номера чугунов (см. табл. 2.6) 

С повышением температуры закалки от 1000 до 10800С износ 
хромистых и хромомолибденовых  чугунов  2, 4, 8 уменьшается. В 
структуре этих чугунов  с повышением температуры аустенизации от 
1000 до 10800С уменьшается количество карбидной фазы и повышается 
легированность мартенситной основы. Церий распределяется по матри-
це с некоторым обогащением границ зерен.  Это несколько замедляет 
процесс насыщения матрицы легирующими элементами. В результате с 
увеличением температуры закалки до 10800С в модифицированных чу-
гунах повышение легированности матрицы  способствует росту износо-
стойкости сплава, однако этого еще недостаточно для стабилизации 
аустенита.  Дальнейшее повышение температуры закалки приводит к 
увеличению количества остаточного аустенита в структуре.  После за-
калки от 11800С структура чугуна состоит из аустенита и нерастворив-
шихся остатков карбидов. Появление аустенита в структуре  хромистых 
чугунов не способствует увеличению их абразивной стойкости. 

Несколько иначе изменяется абразивная стойкость немодифици-
рованных чугунов с повышением температуры закалки. Максимальной 
стойкостью обладают сплавы, закаленные от 1000-10200С   (рис. 2.23). 
Структура этих сплавов состоит из мартенситной матрицы и карбидной 
сетки. Повышение температуры аустенизации для немодифицирован-
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ных чугунов приводит к  насыщению матрицы легирующими элемента-
ми более интенсивно, чем в модифицированных, поэтому уже при тем-
пературе закалки ≥ 10500С в структуре появляется аустенит, что повы-
шает износ чугуна.  Приведенные данные указывают на значительное 
влияние добавок молибдена на абразивную стойкость хромистых чугу-
нов.  С увеличением содержания молибдена до 2% износостойкость в 
результате повышения легированности матрицы и карбидов  и измель-
чения структуры увеличивается; дальнейшее введение молибдена сни-
жает абразивную стойкость чугунов (рис. 2.24).  
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Рис. 2.24. Зависимость абразивной стойкости хромистых чугунов от содержания 
молибдена: 1- немодифицированный чугун;2 – модифицированный церием 

Это связано с изменением типа карбидов и соответственно леги-
рованности матрицы.  Рассмотренные зависимости характерны только 
для данной марки чугуна и указанной специфики абразивного воздейст-
вия.  

Выделившаяся при нагреве карбидная фаза, естественно,  влияет 
на процессы формирования структуры в условиях непрерывного охлаж-
дения. Процессы формирования структуры при непрерывном  охлажде-
нии существенно зависят от температуры нагрева, которая влияет на 
склонность аустенита к распаду вообще и на выделение избыточного 
карбида в частности. Для чугунов    (С- 2,0%, Cr – 20%) установлены 
два температурных интервала, нормализация из области которых при-
водит к формированию различных структур: 1200-11500С и 1100-
10000С. При первом интервале структура состоит из аустенита и пер-

1

2
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вичных карбидов  (Cr,Fe)7C3, при  втором – наряду с аустенитом и пер-
вичными карбидами появляется мартенсит и вторичные карбиды 
(Cr,Fe)23C6. Причем, по мере понижения температуры в нижнем интер-
вале количество аустенита в структуре сплава уменьшается, а количест-
во мартенсита и вторичной карбидной фазы    (Сr,Fe)23C6  увеличивает-
ся. По-видимому,  в решетке γ - твердого раствора, нагретого до 11000С, 
возникают зоны, отличающиеся по своему составу от исходного твердо-
го раствора. Высказано мнение [161], что именно в эти зоны, обогащен-
ные карбидообразующим элементом, может диффундировать углерод, и 
происходит быстрое формирование карбидной фазы. Речь может идти о 
различном структурном состоянии аустенита при нагревах до 12000С и 
11000С. Процессы же перераспределения углерода и хрома происходят 
только в переохлажденном аустените. 

Таким образом, при различных режимах нормализации в чугуне 
(С-2,0%; Cr-20%) могут быть карбиды, возникающие при нагреве и при 
распаде переохлажденного аустенита (нормализация от 1100-10000С), 
карбиды, возникшие при нагреве  и выбранных  выдержках (нормализа-
ция  от 1000-10500С).  В чугуне же нормализованном от 11000С преоб-
ладают карбиды, возникшие при охлаждении. При формировании 
структуры в условиях непрерывного охлаждения и изотермических вы-
держках кинетика распада переохлажденного аустенита   в значитель-
ной степени зависит от температуры нагрева.  Аустенит чугуна, нагре-
того до 1200-11500С, обладает высокой устойчивостью к распаду, тогда 
как аустенит сплава, нагретого до 1100-10000С, мало устойчив, так что 
даже в условиях ускоренного охлаждения в районе температур 600-
5000С испытывает  частичный распад с выделением карбидной фазы. 

Чугун (С-2,0%; Cr-20%) обладает максимальной твердостью при 
нормализации от 1000-10500С, максимальной вязкостью при нормали-
зации от 1200-11500С. Это позволяет максимально  приблизить свойства 
чугуна к требованиям условий эксплуатации. 

При применении закалки чугунов в масле в интервале 800-11000С 
[162] взаимное расположение первичных или эвтектических карбидов 
(Cr,Fe)7C3 практически не изменяется по сравнению с аналогичными 
параметрами у нормализованного от 9000С чугуна, а их объемная доля 
составляет в зависимости от состава чугуна 30-33%.  

При отпуске поведение чугунов с различным исходным струк-
турным состоянием весьма различно. Изучение процессов, происходя-
щих при отпуске, показало, что аустенит чугуна, нормализованного от 
12000С, проявляет большую устойчивость и при  кратковременных вы-
держках  в процессе отпуска распад испытывают только объемы эвтек-
тического аустенита, а в чугуне, нормализованном от 11000С, в тех же 
условиях отпуска распад происходит во всем объеме аустенита.  
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При одинаковых условиях отпуска различия в скорости снижения 
температур чугунов приводит к существенному различию в структуре, 
что особенно заметно на незавершенных стадиях распада. Отпуск не 
распавшегося в процессе нормализации аустенита проходит также, как 
и первичного при переохлаждении – с выделением карбидной фазы. 
Затем аустенит, обедненный углеродом, за счет выделения карбидной 
фазы может распадаться двояко: 

1. превращаться в мартенсит при охлаждении от температуры от-
пуска; 

2. распадаться на феррито-карбидную смесь при выдержке при 
отпуске. 

Различная способность аустенита к распаду оказывает влияние в 
итоге на свойства чугуна и его износостойкость. При выборе температур 
отпуска следует руководствоваться следующими соображениями. Если 
структура высокохромистого чугуна в условиях динамического нагруже-
ния способна упрочняться, то упругая энергия деформации как раз и рас-
сеивается на процессы, обеспечивающие высокую износостойкость. 

Отпуск в интервале температур 300-5000С часто ухудшает физи-
ко-механические свойства хромистых сплавов, наблюдается падение 
ударной вязкости, причиной чего может быть выделение избыточных 
фаз по границам зерен и плоскостям скольжения [59].  

Промышленные высокохромистые чугуны являются многоком-
понентными сплавами и не всегда ясно, влияние каких элементов явля-
ется определяющим для механизма и кинетики фазовых превращений. 
Литая структура не всегда  может быть исправлена последующей тер-
мической обработкой и существенно влияет на кинетику и закономер-
ности твердо фазных переходов [163]. Установленное взаимное усиле-
ние  активности карбидообразующих элементов вызывает существен-
ные изменения не только в характере кристаллизации чугунов и морфо-
логии карбидной фазы, но и повышает устойчивость последней при 
термической обработке [192].  

Важным преимуществом комплексно-легированных чугунов яв-
ляется возможность обработки отливок резанием после отжига (твер-
дость  29-34 HRC). Так для чугуна ИЧХ270Х18 рекомендован следую-
щий режим отжига, при котором твердость снижена до HRC 30-32 
[149]:  нагрев с печью до 11500С – выдержка 3-4 ч – охлаждение с печью 
– нагрев до 650-7000С – выдержка 2 ч – охлаждение со скоростью 
200С/ч до 5000С – охлаждение на воздухе. Структура металлической 
основы  в виде зернистого перлита обеспечивает удовлетворительную 
обрабатываемость резанием заготовок. 

Результаты исследования отжига чугунов легированных марганцем, 
содержащих 3% углерода и 18% хрома приведены на рис. 2.25  и  рис. 2.26. 
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Рис. 2.25. Режимы отжига хромистых чугунов [194] 
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Рис. 2.26. Твердость  после отжига отливок из чугуна с 18% хрома и 3% 

углерода в зависимости от содержания марганца [194] 
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Были исследованы три типа режимов [194]. 
Высокий отпуск (Р-18) позволяет снизить твердость по сравне-

нию с литым состоянием на 7 HRC. Причем, независимо от содержания 
марганца твердость остается постоянной. 

Отжиг по режиму первого типа (медленное охлаждение от темпе-
ратуры аустенизации) – Р4, Р14, Р16. Эти режимы отличаются темпера-
турой аустенизации.  1000 и 9200С дают  удовлетворительные результа-
ты только при содержании марганца 2%. Так, чугун с 1,65% Mn после 
отжига по режиму Р16 практически не содержит остаточного аустенита, 
а продукты его распада имеют твердость Н50 279. Общая твердость – 
HRC 32. Чугун с 2,32% марганца, оттоженный по этому режиму, уже 
содержат остаточный аустенит с твердостью Н50 583. Общая твердость 
при этом резко возрастает до HRC 52. 

Правильно выбранная температура аустенизации (режим Р4) – 
8600С позволяет отжигать чугуны с содержанием марганца 2,4%. Твер-
дость при этом снижается до HRC 36, что значительно облегчает меха-
ническую обработку. 

Наиболее технологичным является изотермический отжиг. Во-
первых, он менее чувствителен к температуре аустенизации (сравнить 
Р17 и Р19), во-вторых, легче контролировать изменение температуры. 
Охлаждение и нагрев практически не регламентированы. Необходимо 
выдержать только температуру изотермической выдержки. 

Чугун, содержащий 3,19% марганца, после отжига по режимам 
Р17 и Р19 практически не содержит остаточного аустенита, а продукты 
его распада имеют низкую твердость Н50 296-310, общая твердость не 
превышает HRC 36. Этот чугун свободно можно подвергать механиче-
ской обработке. Чугун, содержащий 3,57% марганца, отожженный по 
режиму Р19, имеет твердость HRC 47 и  значительное количество оста-
точного аустенита с твердостью Н50550. Режим Р17 позволяет несколько 
снизить количество остаточного аустенита и его твердость до Н50 500, а 
также общую твердость с HRC 48 до HRC 42.  Однако эти сплавы, 
содержащие 3,57% марганца, нельзя рекомендовать для механически 
обрабатываемых деталей. Предельное содержание марганца  в механи-
чески обрабатываемых чугунах (3% С, 18% Cr) составляет 3,2%. 

Разработанные режимы отжига, в частности, для чугунов типа 
ИЧ300Х18Г3, позволяют обрабатывать его по следующим режимам: ско-
рость резания V  до 30 м/с, глубина резания S = 0,2 мм/об, подача t = 2 мм 
при часовой стойкости резца, тогда как чугун ИЧХ28Н2 можно обраба-
тывать при тех же параметрах резания со скоростью 8-4 м/с  [194]. 
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2.6. Роль принципа метастабильности  аустенита при разработке 
износостойких высокохромистых чугунов 

 

Одной из основных тенденций современного материаловедения 
является создание материалов с метастабильными структурами, способ-
ными под влиянием внешних воздействий к самоорганизации. Это позво-
ляет им адаптироваться  к условиям нагружения и приобретать необхо-
димые свойства. При этом реализуется наиболее энергетически выгодное 
квазистационарное состояние. Применительно к высокохромистым чугу-
нам мы рассматриваем превращения, вызванные деформацией аустенит-
ной матрицы при абразивном воздействии. Показательны  примеры,  ко-
гда сплавы в состоянии после закалки, имея нестабильную, аустенитную 
структуру   при малом количестве карбидов (около 6 %) и относительно 
низкой твердости (HRC = 46), обладают в 4-5 раз более высокой износо-
стойкостью по сравнению с мартенсито-карбидным состоянием после 
закалки  при высокой  твердости (HRC = 62-63) и большом количестве 
карбидов (до 16 %)  [26]. В данном случае  энергия,  передаваемая от аб-
разива материалу, в значительной мере  расходуется на  мартенситные 
превращения, в результате чего  сдерживаются процессы накопления в 
локальных объемах  предельной энергии, достаточной для  преодоления 
сил межатомных связей и образования новых поверхностей. Метаста-
бильное состояние матрицы закладывается при выборе химического со-
става сплава. При этом наличие фазовых превращений должно рассмат-
риваться с точки зрения обеспечения наиболее высокой энергоемкости.  
Наряду с деформационным мартенситным превращением имеет место 
динамическое деформационное старение  аустенита и мартенсита, свя-
занное с выделением избыточных карбидных, карбидонитридных и ин-
терметаллидных фаз, плюс измельчение зерна, двойникование, увеличе-
ние плотности. Но во всем этом наиболее важную роль в формировании 
свойств играют деформационные  γ→α превращения. А вот характер пре-
вращения, количество мартенсита, образовавшегося к моменту разруше-
ния, определяются стабильностью аустенита, которую нельзя оценить 
положением мартенситной точки. Факторами, стабилизирующими аусте-
нит, являются обогащение аустенита  легирующими элементами, форми-
рование при деформации более 60% мартенсита и ячеистой структуры 
[165]. При повышенной стабильности аустенита необходимо обеспечить 
снижение энергии дефектов установки (ЭДУ) до необходимого уровня 
соответствующим легированием. 

Дестабилизация аустенита вызывается выделением карбидов, 
карбонитридов и других фаз, приводящих к обеднению аустенита угле-
родом, азотом и легирующими элементами. Степень деформационной 
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метастабильности аустенита может регулироваться температурой нор-
мализации, продолжительностью выдержки при аустенизации и изме-
нением содержания легирующих элементов. При этом изменяется по-
ложение критических точек (Мн, Мк)  под влиянием легирования, а так-
же имеет место различная степень растворения карбидов в аустените и 
его насыщение углеродом и легирующими элементами [166].  В процес-
се деформационных мартенситных превращений происходит  не только 
упрочнение, но и релаксация напряжений в момент бездиффузионной 
перестройки кристаллической решетки, что останавливает разрушение 
микрообъемов металла  подвергнутых воздействию абразива [167].  Ка-
ждый фазовый переход сопровождается релаксацией напряжений 
вследствие объемных изменений при образовании новых фаз. Фазовые 
превращения (γ→α; ε→γ) идут с увеличением объема, γ→ε  с уменьше-
нием. Параллельно материал упрочняется, повышается общее сопро-
тивление пластическим сдвигам. Матрица получает ряд “отдыхов” в 
процессе нагружения и это значительно увеличивает ее стойкость. При 
этом скорость протекания превращений в чугуне должна быть соизме-
рима со скоростью приложения нагрузки. 

Кроме изменения фазового состава на перераспределение напря-
жений в микрообъемах оказывает влияние дробление блоков мозаики, 
измельчение зерен, движение и взаимодействие дислокаций.   

На мартенситное превращение расходуется большая часть энер-
гии внешнего воздействия и лишь часть ее идет на разрушение. Можно 
отметить, что даже при небольшом количестве остаточного аустенита 
(9~20%) его превращение при деформации в мартенсит обеспечивает 
повышение энергоемкости разрушения более чем в два раза по сравне-
нию со стабильной мартенситной структурой  [168].  

В зависимости от выбранной системы  легирования хромистого 
чугуна в матрице сплава может быть хромомарганцевый либо хромони-
келевый аустенит. Марганцевый и никелевый аустенит имеют различ-
ную склонность к упрочнению, причем эти различия усиливаются с 
увеличением скорости деформации. При локальном динамическом и 
импульсном нагружении марганцевый аустенит упрочняется значитель-
но сильнее, чем никелевый [167]. Микрообъемы марганцевого аустени-
та принимают более активное участие в пластической деформации, чем 
у никелевого. Происходит волнообразующее перемещение максималь-
ной деформации от одного объема к другому, в результате чего локаль-
ность деформации снижается,  деформация более равномерно распреде-
ляется, чем в никелевом аустените [169]. Различие в упрочнении мар-
ганцевого и никелевого аустенита связано с разной энергией дефектов 
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упаковки и разной подвижностью дислокаций в них. Марганцевый ау-
стенит имеет более низкую энергию дефектов упаковки, меньшую ве-
личину блоков и большую величину микроискажений [170]. Подвиж-
ность дислокаций в марганцевом аустените меньше, чем в никелевом 
[171]. Наблюдается различная способность атомов марганца и никеля 
сегрегировать на разного рода несовершенствах кристаллического 
строения и, соответственно, влиять на электронную структуру твердого 
раствора на основе железа [168]. Причем важной оказывается не только 
сегрегационная способность самих атомов легирующих элементов, но и 
их влияние на сегрегационную способность углерода  [172]. Установле-
но, что мартенсит деформации отличается от мартенсита термообработ-
ки большей дисперсностью. Показано [173], что при значительных 
внешних напряжениях, сопровождаемых большими степенями дефор-
мации, которые имеют место в реальных условиях гидроабразивного 
изнашивания при наличии в пульпе 50 – 60% абразивных частиц, струк-
тура мартенсита становится настолько дисперсной, что теряет характер-
ное игольчатое строение. Дисперсность игл мартенсита деформации 
обеспечивает его большую пластичность и способствует увеличению 
износостойкости. Для различных условий нагружения следует иметь 
разные количество и степень стабильности остаточного аустенита. Вы-
сокий уровень прочностных свойств при достаточной пластичности 
обеспечивает структура нижнего бейнита и небольшое количество оста-
точного аустенита, постепенно превращающегося при нагружении в 
мартенсит [174].  Для обеспечения  же высокого уровня абразивной из-
носостойкости следует стремиться иметь в структуре повышенное ко-
личество метастабильного аустенита (≥ 50%), превращающегося интен-
сивно в мартенсит (∆М ≥ 40%) под воздействием абразивных частиц. 
Сопоставление кривых износа и кинетики мартенситного превращения 
в процессе изнашивания хромистых чугунов [175] с различным содер-
жанием хрома показало, что между ними существует определенная 
связь. Чем выше интенсивность мартенситообразования, особенно при 
установившемся износе (рис.2.27), тем ниже интенсивность износа и 
выше, в конечном итоге, износостойкость чугунов.  Управление кинети-
кой и степенью деформационной метастабильности позволяет компен-
сировать необходимость легирования дефицитными легирующими эле-
ментами при создании высокоизносостойких чугунов предназначенных 
для работы в абразивных средах.  
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Рис. 2.27. Кривые износа и кинетика мартенситного превращения в процессе 

изнашивания чугунов 1 -  ЧХ5Г4Д2; 2 - ЧХ12Г3Д2; 3 -  ЧХ20Г2Д [175] 

 
2.7. Механизм упрочнения поверхностных слоев деталей из 

высокохромистых  чугунов при воздействии абразива, управление 
деформационной метастабильностью матрицы 

 
Формирование структуры приповерхностного слоя высокохроми-

стых чугунов деформированных абразивом обусловлено силовыми по-
лями, вызывающими в приповерхностных зонах пластическую дефор-
мацию, фазовые γ↔α и структурные  превращения. 
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Способность чугуна сопротивляться разрушающему действию 
абразива в определенной мере контролируется твердостью матрицы на 
начальных стадиях изнашивания при  вдавливании абразива в поверх-
ность детали. На следующих стадиях разрушения происходит упруго-
пластическое деформирование металла, которое определяется способ-
ностью к размножению и движению дислокаций, образованием, ростом 
и перемещением микротрещин, зародившихся при слиянии дислокаций. 
В этом случае большую роль приобретают факторы, которые  способст-
вуют блокированию дислокаций, образуя барьеры на пути их переме-
щения. Здесь следует отметить положительную роль карбидной фазы на 
способность чугуна сопротивляться воздействию абразива. 

 Процесс взаимодействия абразивных частиц с рабочей  поверх-
ностью чугуна сопровождается накоплением напряжений в приповерх-
ностном слое. Напряженное состояние в этом слое является интеграль-
ным фактором, суммирующим влияние геометрических параметров аб-
разива, структурного состояния приповерхностного слоя и физико-
механических свойств составляющих структуры. Являясь функцией 
многих переменных, напряженное состояние в любой точке приповерх-
ностного слоя характеризуется динамизмом, концентрацией в опреде-
ленных зонах. Это способствует неравномерной трансформации струк-
туры данного слоя, созданию условий для развития дефектности струк-
туры, активации диффузионных процессов, процессов фазовых превра-
щений. Наличие упрочняющих частиц в приповерхностном слое, яв-
ляющихся осколками эвтектических карбидов образовавшихся при 
дроблении карбидной сетки, несколько снижает уровень напряжений в 
матрице. Их уровень выше, чем в матрице и зависит от объемной доли 
[176]. Как только напряжения превысят предел текучести (σu), произой-
дет их разрядка (релаксация) путем фрагментации. В этот момент про-
исходит образование микротрещины и отделение частицы изнашивания. 
Рассмотренный механизм изнашивания при абразивном воздействии 
согласуется с данными работ [177, 178]. В этой связи важное значение 
приобретают прочностные свойства подповерхностного слоя, в первую 
очередь исходный предел текучести и способность к деформационному 
упрочнению. Следует подчеркнуть особую роль релаксации напряже-
ний в деформированном абразивным воздействием металле при фазо-
вых γ↔α превращениях, что увеличивает ресурс пластичности и задер-
живает момент образования усталостных трещин.  Характер распро-
странения микротрещин в поверхностном слое зависит от интенсивно-
сти протекания мартенситного γ→α превращения. При малой стабиль-
ности к γ→α превращению тонкий поверхностный слой претерпевает 
практически полный распад и становится прочным, но хрупким. У чу-
гунов с относительно высокой стабильностью к γ→α превращению по-
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верхностный слой претерпевает лишь частичный распад, и его структу-
ра содержит часть непревращенного аустенита, который замедляет рост  
микротрещин  и тем самым повышает сопротивление изнашиванию.  

Релаксация напряжений при γ→α превращении, а также упроч-
няющее действие мартенситных пластин обеспечивает более длитель-
ное сохранение у матрицы запаса пластичности и вязкости. 

Прочность мартенсита деформации зависит от содержания в нем 
углерода и от величины энергии связи между дислокациями и атомами 
углерода в мартенсите. Таким образом, есть возможность существенно 
изменять эффективную прочность и  износостойкость чугунов. Это, 
прежде всего легирование хромом, повышающим энергию связи дисло-
каций с атомами углерода в α- фазе. Кроме того, ряд элементов замеще-
ния (Mn, Mo, V и др.) также оказывает сильное влияние на энергию свя-
зи дислокаций с атомами углерода [179].  

В данной работе релаксационная способность матрицы изменя-
лась за счет различного содержания в чугуне (С-2,7%; Cr-18%) марган-
ца. В табл.2.7 приведены усредненные значения микротвердости по се-
чению образцов после эксплуатации в песчано-гравийной среде в тече-
ние 3-х часов. Последовательное удаление  слоев металла от поверхно-
сти вглубь образцов осуществляли электролитическим методом.  

Таблица 2.7 

Распределение микротвердости по сечению образцов  
высокохромистых чугунов при различных содержаниях марганца 

Микротвердость деформированного абразивом поверхностно-
го слоя по глубине, кг/мм2 

Содержание  
Mn, % 

 10мкм 20мкм 50мкм 100мкм 200мкм 
1,97 600 495 396 305 230 
4,08 810 650 550 335 360 
5,86 1340 830 500 370 350 
8,16 570 485 410 340 295 

 

Результаты измерения микротвердости показывают, что у всех 
образцов наблюдается значительное повышение твердости поверхност-
ного слоя по сравнению с исходной структурой. Наиболее высокого 
значения микротвердость достигает в приповерхностном слое на глуби-
не приблизительно 10 мкм, затем резко снижается. Общая глубина из-
мененного слоя достигает около 100 мкм и не зависит от содержания 
марганца. Максимальное увеличение микротвердости наблюдается в 
интервале 4-6% Mn. С увеличением содержания Mn физическое ушире-
ние линий  β (110) мартенсита и β (222) аустенита несколько увеличива-
ется и достигает максимального значения при 4,5-6,0% Mn (рис.2.28). 
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Рис. 2.28. Зависимость физического уширения линий: 1 – β(110)α ;  2 – β (111)γ;  

3 – β (222)γ в деформированном абразивом поверхностном слое 
высокохромистого чугуна от содержания марганца 

Уширение указанных дифракционных линий указывает на значи-
тельные искажения кристаллических решеток и образование полей уп-
ругих деформаций, которые, как известно, [180] приводят к повышению 
прочностных свойств материала. Плотность дислокаций мартенсита с 
увеличением содержания Mn также значительно увеличивается и дости-
гает максимума при наиболее высоких значениях микротвердости. Мак-
симум плотности дислокаций аустенита наблюдается при содержании 1-
2% Mn (рис. 2.29). 

Величина блоков аустенита с повышением содержания Mn не-
сколько увеличивается, а микроискажения значительно растут. По мере 
увеличения толщины снятого слоя происходит постепенное приближе-
ние структуры чугуна к исходной. Толщина этого слоя, определенного 
рентгенографически, составляет примерно 60-80 мкм. Для более уда-
ленных от поверхности слоев вид дифракционных линий не изменяется.  

Значительное снижение абразивной износостойкости и микротвер-
дости  поверхностного слоя чугуна при превышении содержания Mn  
свыше 6% связано с резким снижением энергии связи дислокаций с ато-
мами примесей (углерода) в α- фазе [181]. Второй причиной, которая вы-
зывает снижение износостойкости, является уменьшение количества кар-
бидов из-за повышения предельной растворимости  углерода в аустените. 
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Рис. 2.29. Изменение плотности дислокаций (1 – ρα; 2 - ργ) в поверхностном слое 

высокохромистого чугуна в зависимости от содержания марганца 

Таким образом, основной причиной повышения износостойкости 
деталей из высокохромистых чугунов при воздействии абразива являет-
ся частичное превращение аустенита в мартенсит и деформационное 
упрочнение фаз. При этом прочность образующегося мартенсита кон-
тролируется вводом в чугун соответствующих легирующих элементов. 
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Глава 3 
РАЗРАБОТКА ИЗНОСОСТОЙКОГО ВЫСОКОХРОМИСТОГО 

ЧУГУНА ДЛЯ НАСОСНОГО  ОБОРУДОВАНИЯ, 
ПЕРЕКАЧИВАЮЩЕГО АБРАЗИВНУЮ ПУЛЬПУ 

 
3.1. Исследуемые материалы и методы исследования  

 
На основании приведенного выше анализа теоретических иссле-

дований и практических данных по использованию высокохромистых 
чугунов для работы в гидроабразивных средах в качестве базовых были 
выбраны сплавы, содержащие 2,2-2,7% С и 20-22% Cr. Дополнительно 
вводились следующие легирующие элементы: марганец (2-4%), молиб-
ден (0,8-1%), ванадий (0,3-1%), ниобий (0,3%). Содержание кремния 
ограничивалось 0,6-0,7% ввиду того, что повышение содержания крем-
ния придает хромистым чугунам хрупкость. В качестве  модификатора, 
который устранял склонность высокохромистого чугуна к транскри-
сталлизации и измельчал структуру, был выбран Се. Модифицирование 
Се преследовало цель очищения границ зерен и влияния на морфологию 
упрочняющей фазы. Были отлиты 2 серии сплавов для дальнейшего ис-
следования (табл. 3.1). 

Выбор системы легирования основывался, исходя из следующих 
соображений. Структурная модель износостойкого материала должна 
предусматривать возможность управления количеством, распределени-
ем и морфологией упрочняющей фазы. Повышения износостойкости 
можно достичь, изменяя природу карбидной фазы за счет выделения 
самостоятельных дисперсных карбидов (NbC), создающих упрочненное 
состояние металла. 

Ввод в шихту 0,8-1,3% Mo предусматривал измельчение карбид-
ной фазы и повышение твердости. Молибден должен повышать износо-
стойкость как вследствие подавления перлитного превращения, так и в 
значительной мере, именно, за счет измельчения карбидов Mе7C3. При 
этом молибден увеличивает прокаливаемость высокохромистых чугу-
нов. Эффективность действия молибдена зависит также от содержания 
его в металлической матрице, он повышает твердость мартенсита и при 
этом почти не влияет на положение мартенситной точки (Мн). 
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Таблица 3.1 

Химический состав исследуемых чугунов 

Содержание элементов, % (масса) №№ 
Плавок C Cr Mn Ni Mo Nb Al B V Si Ce Ti 

1 2,77 21,8 4,08 - 1,28 0,3 - - - 0,6 - - 
2 2,77 21,8 4,08 - 1,28 0,3 0,1 0,1 - 0,6 - - 
3 2,1 19,65 4,1 - 1,24 - - - 0,35 - - - 
4 2,1 19,65 4,1 - 1,24 - - - 1,0 0,6 - - 
5 2,07 17,7 3,55 - 0,82 - - 0,1 - 0,6 - - 
6 2,07 17,7 3,55 - 0,82 0,3 - - - 0,6 - - 
7 2,23 19,2 3,6 - 1,12 - - - - 0,6 - 0,3 
9 2,33 19,2 3,8 Cu

1,8
- - - - - 0,6 - - 

10 2,52 19,54 4,49 - 0,81 - - 0,1 - 0,34 0,3 - 
1* 2,9 29 0,6 2,1 - - - - - - - - 
2* 2,1 21 2,1 - 0,9 - - 0,2 0,9 - - - 
3* 2,5 20 3,6 - 0,9 0,4 - - - - - - 
4* 2,5 20 3,6 - 0,9 0,4 - - - - 0,3 - 
5* 2,5 20 3,7 - 0,9 - - - 0,45 - - - 
6* 2,6 20 6,2 - 0,9 0,4 - - - - - - 
8* 2,6 20 10,3 - - - - - - - - - 
9* 2,7 20 8,2 - - - - - - - - - 

11* 2,6 20 6,1 - 0,9 0,4 - - - - - - 
12* 2,7 20 6,1 - 0,9 - - - - - - - 
13* 2,7 20 3,7 - - - - - - - - - 
14* 2,8 30 - 2,0 - 0,4 - - - - 0,3 - 

 
Учитывалось особенно эффективное  совместное легирование Мо 

+ Mn, так как при отсутствии Mn практически весь Мо связан в карби-
дах и лишь небольшая часть растворяется в аустените, препятствуя пер-
литному распаду.  Задача состоит в установлении оптимального соот-
ношения Мо + Mn, которое определяется необходимой износостойко-
стью, прокаливаемостью и обрабатываемостью.  Марганец необходим в 
чугуне для управления стабильностью матрицы, количеством остаточ-
ного аустенита после термообработки.  Влияние Mn на износостойкость 
определяли  в интервале    2-4%. Верхний предел ограничен 4% Mn, так 
как из-за повышения предельной растворимости углерода уменьшается 
количество карбидной фазы. Выплавку опытных сплавов производили в 
индукционной печи с основной футеровкой – магнезитовой (88-97% 
MgO). 

В качестве шихтовых материалов использовались: базовый сплав 
(2,2%С; 23,4%Cr; 0,2%Mn; 0,75%Si), ферромарганец ФMn0,5, хром ме-
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таллический (100%), никель металлический Н-3, ферросилиций ФС75, 
ферромолибден ФМ1, ферробор ФБО, ниобий металлический (100%), 
литейный чугун ЛК4, ЛК7. 

Порядок загрузки элементов в печь следующий: загружали печь 
чугуном, феррохромом, ферромолибденом. После раскисления в ванну с 
металлом вводили ферромарганец (или марганец металлический) и на-
водили шлак. В качестве шлакообразующих веществ применяли из-
весть, плавиковый шпат и шамот.  За 10-15 минут до окончания плавки 
после скачивания шлака вводили в металл феррованадий и ферронио-
бий. Ферробор и РЗМ вводили в металл непосредственно перед разлив-
кой. Предварительно металл раскисляли алюминием в количестве 2 
грамм на 1 кг металла и очищали зеркало металла от шлака.  Ферробор 
перед вводом прокаливали до 8000С. Такой порядок загрузки обеспечил 
минимальный угар легирующих элементов (табл. 3.2). 

Таблица 3.2 

Угар элементов при расчете шихтовых материалов 

Наимено-
вание 
элемента 

C Si Mn Cr Ti Ni Mo V Nb W Cu B Al Ce 

Угар, % 5-
10 

15-
20 

10-
15 

3-  
5 

25-
35 

0 0 20-
30 

20-
30 

0 0 40 50 50-
81 

 
Температуру металла измеряли вольфрамрениевой термопарой 

ВР-5/20. Температуру заливки металла выдерживали в пределах 1350-
15000С в зависимости от химического состава сплава. 

Формовку образцов для испытания на гидроабразивный износ 
производили на основе песчано-глинистой смеси по металлическим мо-
делям. Формы красили циркониевой краской. Заливку форм осуществ-
ляли сверху. 

Металлографический анализ образцов исследуемых сплавов про-
водился с целью установления влияния легирующих элементов и моди-
фицирующих добавок на структурное состояние высокохромистого чу-
гуна и его износостойкость при различных режимах термической обра-
ботки. Устанавливалась связь исходной структуры со структурой по-
верхностных (рабочих) слоев деформированных гидроабразивной сме-
сью. Препарирование образцов для металлографического анализа вклю-
чало холодную заделку образца эпоксидной смолой в медную трубку и 
последующее изготовление косого шлифа, что обеспечивало 10-
кратную  растяжку изучаемой зоны. Изготовление шлифа осуществляли 
по схеме включающей мокрое шлифование на шкурках зернистостью 5, 
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М40, М28 по ГОСТ 10054-75; полирование на алмазных пастах зерни-
стостью 5/3, 3/2, 2/1 по ГОСТ 9206-70, финишное полирование на фет-
ровом круге с суспензией окиси хрома. 

Выявление микроструктуры осуществляли с использованием ме-
тода электролитического травления в 5%-ном растворе щавелевой (НО-
ОССООН·Н2О) кислоты и 0,5%-ном растворе гидрооксида натрия. Тип 
и характер распределения карбидов оценивали по времени их выявле-
ния под наблюдением на приборе  “ЭЛИПОВИСТ”. Режимы электроли-
тического травления представлены в табл. 3.3. Выявление карбидов ва-
надия осуществляли методом окрашивающего травления в реактиве 
Гроесбека (1г NaOH; 4г КMnO4; 100мл Н2О) при 600С. При травлении в 
течение 1 мин карбид хрома окрашивался в темно-красно-коричневый 
цвет, в то время как карбид ванадия оставался неокрашенным    [182]. 

Таблица 3.3 

Режимы выявления структурных составляющих  
железохромистых сплавов 

Реактив Напряжение, в Время, с Структурная со-
ставляющая 

Раствор щаве-
левой кислоты 

3,5-3,8 2-15 
15-80 
15-60 

карбиды 
аустенит 
феррит 

 
Исследования проводили методами световой и электронной мик-

роскопии. Основой для проведения структурного анализа служила оп-
тическая металлография. Исследования проводились с помощью микро-
скопов МИМ-8, МИМ-10. 

Методы измерения твердости и   микротвердости применялись в 
настоящей работе для определения влияния легирования на процессы 
вторичного твердения при термической обработке (твердость) и изуче-
ния влияния воздействия абразивной среды на трансформацию структу-
ры поверхностных слоев  (микротвердость).  Использовали стандартные 
методики определения твердости при вдавливании конуса с предвари-
тельным нагружением по Роквеллу (ГОСТ 9013-59) и микротвердости  
(ГОСТ 9450-76). 

Измерения твердости и микротвердости проводили на приборах 
ТК-2 “Супер Роквелл”  и ПТМ-3. Выполняли 10 замеров, что позволило 
определить доверительный интервал погрешности измерений при дове-
рительной вероятности α = 0,95. Погрешность измерения определяли по 
формуле: 
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 ∆Х = t 
n

S , (2.1) 

где  t – коэффициент Стьюдента при данных n  и  α; S – оценка средне-
квадратичного отклонения результата отдельного наблюдения [183]. 
Замеры твердости  осуществляли по шкале “C” индикатора при суммар-
ной нагрузке 150 кгс. Использовали алмазный конус с углом при вер-
шине 1200С и радиусом закругления 0,2мм.  

Определение микротвердости проводили по формуле  [193]: 

 Нμ = 
2

8544,1
d

P ,  

где  Р – нагрузка, d – диагональ отпечатка. При выполнении замеров 
применяли нагрузку 50гс (049 Н).  

Гидроабразивный износ существенно зависит от схемы испыта-
ний (угла атаки пульпы). В исследовательской практике используют 
стенды с углами атаки пульпы α = 30-700. Нами проведены испытания 
образцов на установках с аналогичной схемой испытаний (рис.3.1). 

 
Рис. 3.1. Схема установки для испытания образцов исследуемых материалов на 

гидроабразивное изнашивание:  
1 – образцы; 2 – привод; 3 – корпус; 4 – гидроабразивная среда;  

5 – термостабилизатор 

При испытании первой партии (плавки 1-10) в цилиндрический 
корпус установки (3) загружалась песчаная пульпа (4) консистенцией 
1кг/л воды. Крупность зерна песка составляла 1-1,5мм. Камера закрыва-
лась крышкой, в которой имелось отверстие для приводного вала (2), на 
конце которого крепился металлический диск с приспособлениями для 
крепления образцов (1). На установке одновременно испытывались 6 
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образцов,  2 из которых служили эталонами. Образцы Ø10мм, длиной – 
100мм вращались со скоростью 1500 об/мин в течение 4часов. В качест-
ве эталона использовалась нормализованная сталь 20 с НВ = 142-144. За 
меру износостойкости был принят коэффициент K, определяемый как 
отношение потери массы эталона и исследуемого образца в соответст-
вии с ГОСТ 27674-88. 

Так как в процессе испытаний свойства среды меняются вследст-
вие измельчения абразивных частиц, методикой предусмотрена перио-
дическая замена этой среды путем удаления отработанной взвеси и за-
полнения резервуара   вновь подготовленной. 

При испытании образцов плавок 1*-14* в качестве твердых абра-
зивных частиц использовали электрокорунд с твердостью по МООСу-9. 
Размер частиц в массе распределялся следующим образом: Ø63мм – 
84%; Ø1мм - 14%; Ø0,4мм – 2%. 

В качестве эталона принят высокохромистый чугун ИЧХ28Н2, 
который является износостойким, но нетехнологичным материалом.  
Одновременно в колесе установки монтировали 6 образцов, среди кото-
рых один служил эталоном. Скорость вращения рабочего колеса состав-
ляла 1050 об/мин. Время испытаний – 1,5 часа выбрано на основании 
результатов предварительных испытаний. Оценка износостойкости про-
водилась по абсолютному износу образца. Коэффициент относительной 
износостойкости определялся по формуле: 

 K=  
Мобр

Mэ
Δ
Δ  

ΔМэ  и ΔМобр  - потери массы эталона и испытываемого образца за 
одинаковое время изнашивания.  

Исследования фазового состава и тонкой структуры проводили 
рентгеноструктурным  методом на установке Дрон-05. Количество фаз 
определяли  по изменению интегральной интенсивности линий (110) и 
(111) [184]. Тонкую кристаллическую структуру изучали по методике 
Г.В.Курдюмова и Л.И. Лысака [185]. Величину плотности дислокаций 
вычисляли по методике, приведенной в работе [186]. Расчет параметра 
кристаллической решетки производили по линиям (222) и (311) γ– фазы 
и линиям (220) и (110) – α– фазы. 
 

3.2. Характеристика микроструктуры опытных чугунов  
в литом состоянии 

 
Микроструктура опытных чугунов в литом состоянии состоит из 

избыточных кристаллов аустенита и аустенито-хромистокарбидной эв-
тектики (рис.3.2), в составе которой тригональный карбид (Cr,Fe)7С3.  
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а)                                                            б) 

   
в)                                                            г) 

   
д)                                                           е) 

  
ж)                                                            з) 

Рис. 3.2. Микроструктура опытных образцов в литом состоянии 
а- плавка №1; б- плавка №3; в – плавка №4; г – плавка №5;д – плавка №6;  

е – плавка №7; ж – плавка №9; з – плавка №10 
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Твердость чугунов в литом состоянии 40-42HRC. Микротвер-
дость аустенита 340-420Нμ. Строение эвтектики, в которой   матрицей 
является аустенит с внедренными в него хромистыми карбидами, обес-
печивает структурное слияние периферийных зон дендритов избыточ-
ного аустенита с эвтектическим.  Эту переходную  зону, включающую 
часть эвтектического и периферийные объемы дендритов избыточного 
аустенита, называют приэвтектическим аустенитом [132]. В отличие  от 
белых чугунов, имеющих в структуре ледебурит,  хромистокарбидная 
эвтектика не имеет сотового строения и расположение карбидов в ау-
стенитной матрице предпочтительно с точки зрения ее прочности.  Раз-
рушение такой эвтектики требует затраты большого количества энер-
гии. 

В аустените приэвтектических объемов наблюдаются полосы с 
пониженной микротвердостью, что можно объяснить следствием хими-
ческой микронеоднородности, возникающей при кристаллизации. По-
скольку содержание хрома в опытных сплавах практически одинаково, 
количество эвтектической составляющей определяется содержанием 
углерода и карбидообразующих элементов. Дополнительные легирую-
щие элементы оказывают влияние на размеры и морфологию эвтектиче-
ских карбидов, что видно на рис.3.2 а-з. Различие морфологии эвтекти-
ческих карбидов в зависимости от дополнительного легирования было 
исследовано также с помощью электронной микроскопии. Легирование 
ниобием и ванадием до 0,3% способствует измельчению эвтектических 
карбидов. При легировании 1% ванадия карбиды приобретают вытяну-
тую форму.    В чугуне с бором карбиды искривляются и дробятся, в 
результате чего их форма становится округлой. 

 
3.3. Влияние нагрева в диапазоне  450-9000С на структуру, 

твердость и износостойкость чугунов  
 

На процессы формирования структуры значительное влияние 
оказывает температура нагрева. Ее влияние, в первую очередь, сказыва-
ется на склонности аустенита к распаду вообще и к выделению избы-
точного карбида в частности. В процессе нагрева при температуре 450-
5000С избыточный аустенит отличается высокой устойчивостью. Так, 
при 4500С только после 20 часов выдержки в сплавах обнаружена неко-
торая травимость со стороны аустенита на границе аустенит – эвтекти-
ческий карбид. При нагреве до 500-5500С с увеличением содержания 
хрома в сплавах время до начала превращения возрастает. В сплавах 
плавок 5 и 6 (табл.3.1), где содержание хрома было минимальным – 
17,7% начало превращения замечено через 4 часа, тогда как в сплавах 
плавок 1 и 2, где содержание хрома было около 22% начало превраще-
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ния обнаружено через 9-10 часов выдержки. В начальные периоды пре-
вращения около эвтектических карбидов появляется темная каемка с 
четкой границей (рис.3.3в, 3.4б).  

С повышением температуры до 600-6500С замечено выделение 
дисперсных карбидов по границам субзеренной структуры [189]. При 
врастании превращенной структуры в объемы избыточного аустенита 
четкость границы уменьшается. Объяснить тот   факт, что превращение 
начинается в аустените, примыкающем к эвтектическим карбидам, 
можно, очевидно, меньшей степенью их легированности. 

 

  
 а) б) 

  
 в) г) 

Рис. 3.3. Микроструктура образцов плавки №4 
а – литое состояние (х500); б – выдержка при 6800С (х800); в  – выдержка при 

7400С (х800); г – выдержка при 7800С (х800) 

Дальнейший нагрев в температурном интервале 700-9000С харак-
теризуется интенсивным выделением карбидной фазы (Cr,Fe)23С6 
(рис.3.3 – 3.5). Изотермические выдержки показали полное превраще-
ние аустенита в феррито-карбидную смесь. 

На рис. 3.6  приведены результаты изменения твердости иссле-
дуемых чугунов после выдержки при различных температурах и охлаж-
дении на воздухе. 
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 а) б) 

  
 в) г) 

Рис. 3.4. Микроструктура образцов плавки №5 
 а – литое состояние (х500); б – выдержка при  6800С (х800); в – выдержка при 

7400С (х800); г – выдержка при 7800С 

  
 а) б) 

  
 в) г) 

Рис. 3.5. Микроструктура образцов плавки №10 
а – литое состояние (х500); б – выдержка при  6800С (х800); 
в – выдержка при 7400С (х800); г – выдержка при 7800С 
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Рис.3.6. Изменение твёрдости исследуемых сплавов после выдержки при 

различных температурах: 1 - 680°С; 2 - 740°С; 3 - 780°С;  
а - плавка №1; б - плавка №3 

Общее время выдержки 10 часов. Периодически после выдержки 
в течение 2-х часов образцы охлаждались на воздухе, замерялась их 
твердость, исследовалась микроструктура. 

При этом в течение первых 2-х часов резко повышалась твер-
дость и оставалась высокой в течение максимального времени выдерж-
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ки образцов. Это свидетельствует о том, что значения температур рас-
творения выделившихся карбидов (Cr, Fe)23С6 более высоки. 

Рассмотрим последовательно изменение микроструктуры с рос-
том температуры от 6800С и выше. Выдержка при температуре 6800С в 
течение 8-10 часов практически не влияет на изменение твердости об-
разцов  всех  плавок по сравнению с литым состоянием (рис.3.6). Одна-
ко, в микроструктуре матрицы некоторых плавок наблюдается повы-
шенная травимость. Образование подобной структуры наблюдали в ра-
боте  [187]. С помощью электронномикроскопических исследований  на 
просвет авторы установили, что после 3-часовой выдержки при темпе-
ратуре 7000С частичные дислокации преобразуются в дефекты упаков-
ки, на которых выделяются очень мелкодисперсные карбиды    NbC или 
TiC. С увеличением времени выдержки или повышением температуры 
размер дисперсных карбидов увеличивается.  Судя по тому, что повы-
шенная травимость микроструктуры в  исследованиях наблюдалась 
именно в чугунах с добавками ниобия и титана, можно полагать, что это 
обусловлено выделением мелкодисперсных карбидов. Повышение тем-
пературы приводит к ускорению диффузионных процессов, что и вызы-
вает интенсификацию выделения карбидов (Cr, Fe)23С6. Так, при темпе-
ратуре 7400С уже после 1 часа выдержки твердость образцов всех пла-
вок повышается до 45-50 ед. НRC. Выделение карбидов приводит к 
обеднению твердого раствора углеродом и легирующими элементами, 
благодаря чему мартенситная точка повышается. При последующем 
охлаждении аустенит частично превращается в мартенсит или другие 
продукты распада. Травимость значительно увеличивается. Электрон-
номикроскопическое исследование подтверждает наличие в микро-
структуре большого количества дисперсных карбидов. При повышении 
температуры до 7800С процесс выделения карбидов интенсифицируется 
еще в большей степени.  После выдержки в течение 1-2 часов твердость 
повышается до 50-55 ед. HRC. Более интенсивное повышение твердости 
наблюдается у чугуна с добавками ниобия и бора. Увеличение времени  
выдержки более 2 часов приводит к снижению твердости. После 6-
часовой выдержки твердость снижается до 45-48 ед.HRC.  Десяти часо-
вой выдержки оказывается достаточно для практически полного распада 
аустенита. Наблюдается некоторая коалесценсия карбидной фазы.  

Таким образом, превращение в аустените начинается с выделе-
ний дисперсной карбидной фазы (Cr, Fe)23С6. В начале выдержки выде-
ление карбидной фазы с большей скоростью протекает в эвтектическом 
и приэвтектическом аустените. Соответственно в этих же местах на-
блюдается повышенная травимость структуры. С увеличением выдерж-
ки повышенная травимость как бы врастает в центральные объемы ден-
дритов избыточного аустенита. 
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Следует остановиться также на следующем. Согласно [188] для 
сплавов системы (1,8 - 2,3% С и 12 – 20% Cr) существует  довольно уз-
кий температурный интервал фазового равновесия “аусте-
нит+феррит+Ме7С3”, нижняя граница которого соответствует 780-
7900С, а верхняя 800-8200С. Измерение же с помощью  микроанализато-
ра содержания хрома в аустените показывает, что аустенит в литых 
сплавах значительно пресыщен хромом даже по отношению к его высо-
котемпературному равновесному состоянию.  При  11500С – на 3,45% 
при 18,7%Cr и на 4,75% при 22,4% Cr. Существует также вероятность и 
того, что в объеме аустенита, прилегающем к эвтектическим хромистым 
карбидам, после кристаллизации и остывания отливок содержание угле-
рода снизится. И первое, и второе способствует расширению темпера-
турного интервала существования трехфазного состояния “аустенит+ 
феррит + карбиды” в сторону более высоких  значений температуры. 
Можно предположить, что темнотравлящиеся области в структуре ис-
следуемых сплавов после обработки их в интервале температур 800-
9000С соответствуют указанному трехфазному состоянию. При общей 
перенасыщенности хромом аустенита пресыщение эвтектического ау-
стенита, очевидно, несколько меньше. Первоочередное интенсивное 
выделение дисперсных карбидов в межкарбидном и приэвтектическом 
аустените, по-видимому, связано с несколько меньшим содержанием в 
них хрома. Отсюда и преимущественные условия для начала фазовой 
перекристаллизации в этих объемах.  

Относительная износостойкость сплавов плавок 1-10 в литом со-
стоянии после термической обработки определялась на образцах 
Ø=10мм, L = 100мм на установке, где образцы вращались в смеси песка 
и воды (вода + 50% песка по объему).  

Приведенные в табл. 3.4 результаты испытаний показывают, что 
в литом состоянии относительная износостойкость опытных плавок от-
личается незначительно и находится на уровне 2,0-2,6. Сравнительно 
невысокая износостойкость, по-видимому, обусловлена высокой ста-
бильностью аустенита, неспособного к превращению γ→α (образование 
мартенсита деформации) в поверхностных слоях в процессе изнашива-
ния. После отпуска при температуре 6800С наиболее высокой износо-
стойкостью обладает чугун, содержащий в своем составе, кроме хрома, 
марганца и молибдена, добавки ниобия или ванадия. Повышение темпе-
ратуры нагрева до 740-7800С  приводит к распаду аустенита, в ре-
зультате чего твердость повышается, однако износостойкость снижает-
ся, хотя остается более высокой, чем в литом состоянии. После выдерж-
ки при температуре 7800С, как и в литом состоянии, наиболее высокую 
износостойкость показал хромомарганцевомедистый чугун. 
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Таблица 3.4 

Твердость и износостойкость образцов плавок 1-10 после выдержки 
при температурах  6800С; 7400С; 7800С 

Литое со-
стояние 

Отпуск 6800С Отпуск 7400С Отпуск 7800С № 
пл. 

HRC K HRC K ΔK HRC K ΔK HRC K ΔK 
1 41 2,4 41 3,9 +1,5 52 3,2 +0,8 56 2,7 +0,3
2 38 2,4 38 3,4 +1,0 50 2,0 -0,4 52 3,5 +1,1
3 36 2,3 39 3,4 +1,1 49 2,1 -0,2 51 2,5 +0,2
4 40 2,5 40-41 3,5 +1,0 47 2,3 -0,2 51 2,8 +0,3
5 38 2,6 39 3,5 +0,9 47 2,6 0 58 2,9 +0,3
6 42 2,5 41 3,0 +0,5 48 2,7 -0,1 56 3,0 +0,5
7 43 2,0 43 2,7 +0,7 45 2,2 +0,2 51 3,9 +1,9
9 40 - 38 2,7      3,5  

10 40 2,3 41 2,3      2,5 +0,2
 
Результаты рентгеноструктурного анализа показывают (табл.3.5), 

что в поверхностных слоях хромомарганцевомолибденового чугуна, 
легированного до 0,03% Nb или V, после гидроабразивного изнашива-
ния, ширина линии (220) и (222) уменьшается, что свидетельствует о 
выделении в процессе пластической деформации из мартенсита и аусте-
нита карбидов. В хромарганцевомедистом чугуне наблюдается ушире-
ние линий (220) и (222), что свидетельствует об упрочнении поверхно-
сти от воздействия абразива за счет повышения плотности дислокаций и 
уменьшения размеров блоков.  

При гидроабразивном изнашивании поверхностные слои не под-
вергаются нагреву до температур, приводящих к фазовым переходам 
(γ→α), в связи  с чем механизм упрочнения отличен от такового при 
трении скольжения. В частности, наряду с образованием мартенсита 
деформации, повышением плотности дислокаций и измельчением бло-
ков когерентного рассеивания аустенита возможно выделение из аусте-
нита и мартенсита мелкодисперсных карбидов. Особо важную роль 
здесь играет стабильность твердого раствора. Так, в литом состоянии, 
когда аустенит исследуемых сталей довольно стабильный,  в нем отсут-
ствуют  сегрегации атомов карбидообразующих элементов. В поверхно-
стных слоях в результате изнашивания выделение карбидов не происхо-
дит. Предварительный отпуск при температуре выше 5600С приводит к 
выделению карбидов, в результате чего стабильность твердого раствора 
уменьшается, о чем свидетельствует образование мартенсита в поверх-
ностном слое в два раза большем количестве, чем в литом состоянии. 
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Таблица 3.5 

Результаты рентгеновского анализа 

γ, % α, % 

β (220) 
рад 
10-3 

 

 

β (222) 
рад10-3 

Дγ исх/ 
Дγ пов 

Дα исх/ 
Дα пов 

 

ργ пов/ 
ργ исх 

ρα пов/ 
ρα исх №№ 

пла-
вок 

Лит. 
Сост 

Отпуск 
6800С 

Лит. 
Сост. 

Отпуск 
6800С 

Отпуск 
6800С 

Лит. 
сост. 

Отпуск 
6800С 

Лит. 
сост. 

Отпуск 
6800С 

Отпуск 
6800С 

Лит. 
сост. 

Отпуск 
6800С 

Лит. 
сост 

От-
пуск 

6800С
1 исх. 
сост. 
1деф. 
поверхн 

84,8 
 
70,8 

43,74 
 
32,15 

15,2 
 
29,2 

52,26 
 
67,85 

56,67 
 
45,96 

32,97 
 
31,45 

35,09 
 
25,03 

 
3,0 
 

 
4,0 

 
2,0 

 
3,61 

 
5,45 

 
3,7 

 
2,0 

8 исх. 
сост. 
8 деф.
поверхн 

92,5 
 
76,6 

46,62 
 
36,8 

7,5 
 
23,4 

53,37 
 
63,2 

49,68 
 
40,77 

16,70 
 
29,02 

33,91 
 
28,18 

 
2,1 

 
5,7 

 
1,6 

 
4,1 

 
4,5 

 
5,0 

 
2,0 

9 исх. 
сост. 
9деф. 
поверхн 
 

93,2 
 
80,9 

58,23 
 
40,26 

6,8 
 
19,1 

41,77 
 
59,74 

47,73 
 
59,71 

16,49 
 
28,87 

29,46 
 
34,78 

 
3,2 

 
4,62 

 
1,45 

 
7,0 

 
9,0 

 
7,9 

 
1,6 
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Выделение дисперсной карбидной фазы приводит к созданию уп-
рочненного состояния металла, уменьшению размеров субзерен и бло-
ков когерентного рассеивания, что обеспечивает образование дополни-
тельных поверхностей раздела, создающих препятствия движению дис-
локаций. 

При различном легировании высокохромистого чугуна его твер-
дость и износостойкость при одинаковом характере микростроения мо-
гут существенно отличаться, так как при этом различны свойства фаз. 

В результате исследования установлено, что хромомарганцево-
молибденовый чугун, легированный небольшими количествами ниобия 
или ванадия (до 0,3%), после отпуска при 6800С по износостойкости не 
уступает хромоникелевому чугуну ИЧХ28Н2. 
 
3.4. Влияние нормализации и отпуска на формирование структуры 

чугунов, твердость и износостойкость 
 

Как показали  результаты исследования, нагрев опытных чугунов 
до температуры 1000-12000С оказывает существенное влияние на 
склонность аустенита к распаду в процессе охлаждения и последующего 
отпуска. Наибольшей устойчивостью обладает аустенит чугунов нагре-
тых до 12000С. Нагрев до различных температур в пределах 1000-
12000С приводит аустенит к различному структурному состоянию.  В 
результате аустенит обладает различной способностью к распаду, а это 
оказывает влияние на фазовый состав чугунов, микроструктуру и его 
свойства. 

При нормализации или закалке от температуры 12000С не видны 
заметные изменения в структуре по сравнению с литым состоянием. 
Снижение температуры до 1050-11000С вызывает появление кристаллов 
карбидной фазы (Cr,Fe)23С6. Наряду  с карбидом (Cr,Fe)23С6 в результате 
рентгенографического исследования обнаружена малоуглеродистая α- 
фаза, образование которой происходит по мартенситной кинетике при 
температурах ниже 3000С. Локализация мартенсита в местах выделения 
карбидной фазы позволяет предположить, что его формирование проис-
ходит в тех же объемах  аустенита, из которых предварительно выдели-
лась карбидная фаза, так как в исходном аустените содержится не менее 
1% углерода. 

Очевидно, что при температурах 11000С и ниже появляются мик-
ронеоднородности в распределении хрома (расслоение  аустенита),  то 
есть возникают зоны отличающиеся по составу от исходного твердого 
раствора. Такое предположение возможно, так как именно при этих 
температурах происходит быстрое выделение карбидной фазы, в отли-
чие от изотермического распада аустенита в чугунах нагретых до 
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12000С. Как следует,  из приведенных на рис.3.7 данных, максимальную 
твердость исследуемые чугуны приобретают после нормализации от 
1000-10500С. При этом в чугуне сохраняется часть аустенита (≈ 30%). 

Нами выбрана температура нормализации (1050-10600С), исходя 
из желания получить достаточную вязкость чугунов и благодаря этому 
избежать поломок деталей в эксплуатации. С другой стороны этот диа-
пазон температур близок к температуре, обеспечивающей максималь-
ную твердость. 
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Рис. 3.7. Изменение твердости чугуна (С - 2,1%; Cr – 20%) в зависимости от 

температуры нормализации 

Твердость сплавов нормализованных от 1050-10600С зависит от  
химического состава и может достигать 59-62 HRC (табл. 3.6). 
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Таблица 3.6 

Режимы  термической обработки и твердость чугунов плавок 1* – 14* 

Твердость HRC №№ 
плавок 

Термообработка 
Литые Термообработанные 

∆ 
HRC 

1* Нормализация 1 ч при 
11000С и 

отпуск 5600С  τ  = 2,5 ч 

27 49 +22 

2* Нормализация 10500С – 
10600С 
τ =  1 ч 

41 62 +21 

3* Нормализация 10500С – 
10600С 
τ =  1 ч 

41 59 +18 

4* Нормализация 10500С – 
10600С 
τ =  1 ч 

39 55 +16 

5* Нормализация 10500С – 
10600С 
τ =  1 ч 

44 51 +7 

6* Нормализация 10500С – 
10600С 
τ =  1 ч 

41 51 +10 

8* Закалка от 10800С в 
воду 

40 48 +8 

9* Нормализация 10500С – 
10600С 
τ =  1 ч 

42 47 +5 

11* Нормализация 10500С – 
10600С 
τ =  1 ч 

36 49 +13 

12* Нормализация 10500С – 
10600С 
τ =  1 ч 

36 51 +15 

13* Нормализация 1 ч при 
11000С и 

отпуск 5600С  τ  = 2,5 ч 

44 57 +13 

14* Нормализация 1 ч при 
11000С и 

отпуск 5600С  τ  = 2,5 ч 

43 50 +13 

 
На рис. 3.8 – 3.9  приведены микроструктуры чугунов в литом со-

стоянии и после термической обработки. При проведении процессов 
отпуска литых и нормализованных чугунов имеет место существенное 
различие в кинетике фазовых превращений.  В процессе отпуска при 
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температуре 5600С продолжалось выделение в объемах нераспавшегося 
аустенита по мартенситной кинетике карбидов (Cr,Fe)23С6, которое бы-
ло начато при нормализации от 11000С. Выдержки при отпуске приво-
дили к образованию феррито-карбидной смеси в местах выделившейся 
карбидной фазы.  При нормализации от 11000С, по-видимому, образует-
ся оптимальное сочетание структурных составляющих, обеспечиваю-
щее в процессе эксплуатации высокую износостойкость чугуна. 

  
 а) б) 

  
 в) г) 

  
 д) е) 
Рис. 3.8. Микроструктура сплава 3*: а – в литом состоянии; б – нормализация. 

Микроструктура сплава 4*: в – в литом состоянии; г –нормализация. 
Микроструктура сплава 5*: д – в литом состоянии; е – нормализация 
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 а) б) 

  
 в) г) 

Рис. 3.9. Микроструктура сплава ИЧХ28Н2:  
а – в литом состоянии; б – нормализация  + отпуск. 

Микроструктура сплава 2*: в – в литом состоянии; г – нормализация 

Необходимо отметить, что количество мартенсита зависит как от 
температуры нагрева, так и от скорости охлаждения. При медленном 
охлаждении в структуре чугуна аустенита остается больше, чем при  
ускоренном. Большее количество аустенита после нормализации по 
сравнению с закалкой говорит о процессе стабилизации аустенита.  

На большинстве предприятий детали насосов перекачивающих 
гидроабразивную массу изготавливают из чугуна ИЧХ28Н2. Причем 
термическая обработка отливок обычно не производится. Поэтому 
представляют практический интерес сравнительные данные об износо-
стойкости термообработанных опытных чугунов и чугуна ИЧХ28Н2. 

Испытания образцов плавок 1*-14* на износ в среде электроко-
рунда приведены в табл. 3.7, где: 

К1 – отношение абсолютного износа литого образца-эталона 
ИЧХ28Н2 к абсолютному износу литого опытного образца; 

К2 – отношение абсолютного износа литого образца-эталона 
ИЧХ28Н2 к абсолютному износу термообработанного опытного образ-
ца; 
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К3 – отношение абсолютного износа образца-эталона ИЧХ28Н2 
после термообработки (согласно РТМ 28-61) к абсолютному износу 
термообработанных образцов. 

Таблица 3.7 

Относительная износостойкость опытных сплавов 

№№ спла-
ва 

Cостояние  
чугуна 

К1 Режим термообрабтки К2 К3 

1* Литое 1 нормализация, отпуск 2,3 1 

2* Литое 1,65 Нормализация 3,0 1,3 

3* Литое 1,05 -”- 3.5 1.5 

4* Литое 1.2 -”- 2.5 1.0 

5* Литое 1,5 -”- 3,0 1,3 

6* Литое 1,27 -”- 2,0 0,8 

8* Литое 1,49 - - - 

9* Литое 2,16 - - - 

11* Литое 1,49 Нормализация 3,0 1,3 

12* Литое 1,2 -”- 2,5 1,0, 

13* Литое - нормализация, отпуск 2,2 0,9 

14* Литое - -”- 2,1 0,9 

 
П р и м е ч а н и е : Термическая обработка проведена в соответ-

ствии с данными таблицы 3.6. 
 
В литом состоянии износостойкость опытных легированных хро-

момарганцевомолибденовых сплавов в 1,6-2 раза выше литого чугуна 
ИЧХ28Н2 (по РТМ 28-61). В нормализованном состоянии износостой-
кость опытных сплавов в 2-3 раза выше, чем литого ИЧХ28Н2  
(рис.3.10), а по сравнению с термообработанным (по РТМ 28-61) чугу-
ном  ИЧХ28Н2 –в 1,3-1,5 раза выше. 
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Рис. 3.10. Зависимость потери массы материалов в гидроабразивных средах от 
времени испытания:  1 – сталь 20; 2 – ИЧХ28Н2; зона 3 - литые опытные чугуны 

(плавки 2*-9*); зона 4 - термообработанные чугуны (плавки 2*, 4*) – 
нормализация 1060-10800С , отпуск 200-2500С 
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Глава 4 
ОТЛИВКА И ТЕРМИЧЕСКАЯ ОБРАБОТКА ОПЫТНЫХ КОЛЕС 

ГРУНТОВЫХ НАСОСОВ 
 

4.1. Литейные свойства опытных сплавов 
 

Учитывая комплексный характер легирования опытных сплавов и 
возможные сужения интервалов кристаллизации и выделения эвтекти-
ки, были определены основные литейные свойства пяти (из двадцати 
опытных сплавов), показавших по результатам стендовых испытаний 
гидроабразивную стойкость в 1,5-2 раза превышающую стойкость эта-
лонного сплава – ИЧХ28Н2. Химический состав сплавов приведен в 
табл. 4.1. 

Таблица 4.1 

Химический состав опытных сплавов 

Содержание элементов, % (по массе) №
№ 
спл. 

Марки- 
ровка 
сплава 

C Cr Ni Mn Mo V Nb B Al Si РЗМ

1 1* 2,9 29 2,2 0,8 -- - - - - 0,7-
1,14 

- 

2 2* 2,1 21 - 2,1 0,9 0,9 - 0,2 0,1 1 - 
3 3* 2,6 21 - 3,5 0,9 - 0,3 - - 1 - 
4 4* 2,6 21 - 3,5 0,9 - 0,3 - - 1 Се 

0,2 
5 5* 2,6 21 - 3,5 0,9 0,3 - - - 1 Се 

0,2 
6 11* 2,6 21 - 6,0 0,9 - 0,3 - - 1 - 

П р и м е ч а н и е : 1* – Эталонный сплав из ИЧХ28Н2 (химиче-
ский состав по РТМ 28-61). 
 

Литейные свойства приведенных в таблице шести сплавов (жид-
ко текучесть, линейная объемная усадка, трещиностойкость) определя-
ли с помощью комплексной пробы Ю.А. Нехендзи и И.В. Купцова 
[190]. Критические точки сплавов (tlicv и tsolid) предварительно определя-
ли путем снятия кривых охлаждения с помощью одноточечного потен-
циометра ЭПП-09 и термопары ПП-1. Металл охлаждался в двухкило-
граммовом алундовом тигле. Малая скорость охлаждения металла в 
тигле позволила записать на ленте потенциометра ЭПП-09 кривую ох-
лаждения с явно выраженными площадками кристаллизации. Результа-
ты исследований приведены в табл. 4.2. 
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Таблица 4.2 

Литейные свойства опытных сплавов 

Температура, в 0С Мар-
киров-
ка 
сплава 

ликви-
дус t licv 
 

Cолиду
с t solid 
 
 

За-
ливки 
проб 

Жидко-
теку-
честь, 
       в мм
         λж 

Линей-
ная 
усадка, 
в % 
    Έл 

Суммарный 
объем уса-
дочных рако-
вин и пор, в %
   ΣQ.p.n. 

Трещи-
ностой-
кость, 
        мм2

1* 1295 1275 1400 630 1,7 7,6 - 
2* 1300 1270 1400 410 1,7 7,8 - 
3* 1275 1265 1376 485 1,7 8,0 1,7/1 
4* 1270 1240 1370 580 1,8 7,5 1/1 
5* 1270 1250 1370 500 1,9 7,9 1,4/2 

11* 1275 1250 1375 523 2,1 8,4 - 
П р и м е ч а н и е :  

1. ΣQ.p.n.  - суммарный объем усадочных раковин и пор.  
2. Трещиностойкость по методике Нехендзи-Купцова оцени-

вается по суммарной длине трещин (в знаменателе указано 
количество трещин). 

 
Из данных табл. 4.2 следует, что все сплавы имеют узкий интер-

вал кристаллизации (не более 300С), значительную линейную усадку и 
сравнительно хорошую жидкотекучесть. Наибольшую линейную усадку 
имеет сплав  c наибольшим содержанием марганца. Жидкотекучесть 
опытных сплавов несколько ниже жидкотекучести сплава ИЧХ28Н2, 
что было учтено при разработке технологии отливки колес из опытных 
сплавов. Наиболее близкие к ИЧХ28Н2 значения жидкотекучести пока-
зал сплав плавки 4*. 

Таким образом, по комплексу литейных характеристик наиболее 
технологичными являются сплавы 2* и 4*. В связи с несколько мень-
шими значениями жидкотекучести у опытных сплавов по сравнению с 
эталонным при отливке колес необходимо было увеличить площадь 
сечения питателей в литниковой системе. Сплав 11* имеет наибольшую 
склонность к образованию усадочных раковин и поэтому при отливке 
колес из этого сплава следует устанавливать прибыли так, как при от-
ливке из стали.  

Сплавы 2* и 4*, обладающие высокими специальными и техно-
логическими свойствами, были предложены для рабочих колес грунто-
вых насосов. Металл плавили в индукционной печи типа МГП-102 с 
основной футеровкой. Вес плавки – 150кг.  Из каждого сплава отливали 
по четыре образца-свидетеля. Формы изготавливались из жидкосте-
кольной смеси. Соблюдая все рекомендации, изложенные в предыду-
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щем разделе, были получены качественные отливки рабочих колес из 
сплавов 2*, 4* и 5*  без применения прибылей. Отлитые по той же тех-
нологии колеса из хромомарганцевого сплава 11* были поражены уса-
дочными раковинами. Отливки опытной партии колес  показали, что 
разработанная технология позволяет получить здоровые, без раковин и 
других литейных пороков отливки из сплавов, не применяя дополни-
тельных прибылей. 
 

4.2. Технологический процесс изготовления отливок  
из опытных сплавов 

 
Необходимо отметить, что для отливок из износостойких высо-

кохромистых чугунов литейная форма в значительной  мере определяет 
эксплуатационные  свойства деталей за счет целенаправленного влия-
ния на формирование литой структуры. Необходимо учитывать условия 
формирования карбидной фазы: степень измельчения, направление рос-
та, а также уровень остаточных напряжений [121]. С увеличением тол-
щины отливки замедляется скорость кристаллизации, и создаются бла-
гоприятные условия для роста карбидов. Следует учитывать влияние 
скорости охлаждения на размер карбидов, а, соответственно, и износо-
стойкость чугуна. Для чугуна (2,8-3,0%С; 18-20%Cr; 1,8-2,0%Mn; 0,8-
1,0%Si) установлено наиболее значительное влияние на величину кар-
бидов скорости охлаждения (Vохл) от 1 до 60С [198]. При этом величина 
карбидов уменьшается от  12,3 до 6 мкм.  Дальнейшее увеличение ско-
рости охлаждения до 350С/мин незначительно уменьшает средний раз-
мер карбидов от 6 до 4 мкм. 

Эмпирическая зависимость, связывающая средний размер карби-
дов со скоростью охлаждения в интервале кристаллизации, выражается 
уравнением регрессии 
 m  =   4,77 + Vохл

74,11 , 
где Vохл – скорость охлаждения в интервале кристаллизации, 0С/мин. 

При изготовлении отливок из износостойких чугунов рекоменду-
ется использовать наружные и внутренние холодильники, которые по-
мимо устранения усадочных дефектов обеспечивают измельчение пер-
вичной структуры и направленное затвердевание.  

В качестве опытных  изготавливали отливки  колес  насосов (шла-
мового и др.) из сплава  260Х20Г3М.  Химический состав сплава: С – 
2,6%; Cr – 20-21%; Mn – 3,5%; Mo – 0,9%; Nb – 0,3%; Се – 0,2%; Si до 1%. 

Температура: t ликв – 1270оС; t солид – 1240оС; t заливки проб – 1370оС. 
Жидкотекучесть 580мм; линейная усадка 1,8%. Суммарный объем уса-
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дочных раковин и пор – 7.5%; трещиностойкость 1/1мм2, узкий интер-
вал кристаллизации - 30оС. 

 Металл плавили в дуговой печи ДСП-1,5 с кислой футеровкой, в 
качестве шихтовых материалов использовали: чугун передельный ПЛ1, 
лом стальной 3А,  феррохром ФХ015, ферромарганец ФМн75, ферроси-
лиций ФС75л; ферромолибден ФМо60, феррониобий, церий металличе-
ский(100%). 

Порядок загрузки элементов в печь следующий: на подину печи 
укладывали чугун передельный, лом стальной, феррохром, ферромо-
либден. После раскисления ферросилицием в ванну с металлом вводили 
ферромарганец и наводили шлак. В качестве шлакообразующих ве-
ществ использовали известняк и песок.  За 15 минут до окончания плав-
ки после скачивания шлака вводили в металл церий металлический и 
феррониобий. Металл не перегревали выше 15000С для предотвращения 
образования сквозной транскристаллизации и крупнозернистой литой 
структуры. 

При разработке технологического процесса изготовления отливок 
использовали систему компьютерного моделирования литейных про-
цессов ProCAST. 
 

4.2.1. Применение системы ProCAST  при разработке 
технологического процесса изготовления отливок рабочих колес 

углесоса 
 

ProCAST представляет собой систему компьютерного 3D моде-
лирования литейных процессов методом конечных элементов (МКЭ) 
[147]. Производитель системы компания ESI Group (Франция).  Система 
работает под OC UNIX, MS Windows и позволяет моделировать практи-
чески все варианты литейных технологий, включая свободное литье в 
формы, литье под низким и высоким давлением, литье по газифицируе-
мым моделям и т.д. 

При проведении численных экспериментов была использована 
методика автоматизированного проектирования литейной технологии 
на этапе «заливка-затвердевание» [200], которая представлена на 
рис. 4.1. 

Для проведения численного эксперимента была построена 3D 
модель отливки в программе SolidWorks [148] с расширением *.step и 
импортировалась в GeoMesh и MeshCAST программы, в которых была 
построена оптимальная поверхностная сетка треугольных конечных 
элементов, а затем объемная сетка конечных элементов.  

MeshCAST – полностью автоматический генератор 2D и 3D  
(тетраэдральный)  конечно-элементной сетки для системы ProCAST. Он 
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позволяет импортировать CAD- модели в форматах IGES, STEP, PARA-
SOLID и  STL  и, при необходимости, вносить в геометрию исправле-
ния. 

PreCAST – препроцессор для PrоCAST, позволяющий считывать 
конечно-элементную модель, назначать свойства материалов для раз-
личных компонентов модели, задавать контактные, граничные и на-
чальные условия. 
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Рис.4.1. Компьютерное проектирование технологии литья 

В программе PreCAST были подготовлены  исходные данные для 
решения задачи гидравлики и затвердевания отливки. Литейная форма 
принималась, как виртуальная  для сокращения времени расчетов. 

Построение 3D модели отливки, дискретизация отливки и литни-
ковой системы - трудоемкие процессы, на которые затрачивается ос-
новное время проведения экспериментов. После PreCAST расчет произ-
водится в решателе ProCAST. Полученная расчетная модель представ-
лена на рис. 4.2. 
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Рис. 4.2. Расчетная модель отливки колеса углесоса 

Система ProCAST Flow solver модуль, рассчитывающий течение 
потока расплава и анализирующий заполнение формы. Система 
ProCAST Flow solver моделирует течение потока расплава на основе 
уравнения Навье-Стокса и может проводиться совместно с анализом 
температуры и напряжений (рис. 4.3). 

 
Рис. 4.3. Моделирование течения потока расплава в отливке колеса углесоса 
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В системе ProCAST по мере выполнения термических расчетов и 
анализа течения металла получили конечную геометрию отливки 
(рис.4.4). 

 
Рис. 4.4. Геометрия отливки колеса углесоса после затвердевания 

 
4.2.2. Изготовление отливок рабочих колес с применением  

песчано-глинистых форм 
 

В качестве опытных отливок изготавливали рабочее колесо угле-
соса УЦ-900/85 и рабочее колесо насоса 5ГР-8. При разработке техноло-
гического процесса использовали рекомендации по изготовлению отли-
вок из белых чугунов [50] 

При изготовлении отливки рабочего колеса  углесоса УЦ-900/85 
применяли вставку из Ст.3 для получения шпоночного паза и выполне-
ния отверстия с резьбой. Вставка также выполняла функцию центрового 
стержня, для предотвращения трещин вставку выполняли минимальной 
толщины 15мм, внутреннюю часть вставки при сборке наполняли 
стержневой смесью. Вставка была очищена от ржавчины и грязи, по 
наружному диаметру были выполнены проточки для обеспечения за-
крепления вставки в отливке. 

В таблице 4.3 приведены состав и свойства формовочных и 
стержневых смесей, которые применяли при изготовлении отливок ра-
бочих колес. 
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Таблица 4.3 

Состав и свойства формовочных и стержневых смесей 
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1 Наполнительная  
Формовочная 

- - 100 - - - - - 50 - - 5-6 

2 Облицовочная  
жидкостекольная 

98 2 - - 7 - - - - - - - 

3 Стержневая  
жидкостекольная 

86 - - 14 4,5 0,45 0,45 - 100 0,10-0,17 10 3-8 

4 
Стержневая для 
центровых стерж-
ней 

78 4 - 18 - - - 4 100 0,20 8-10 4-5 
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Отливки рабочих колес углесоса УЦ 900/85 изготавливали в пес-
чаных формах, наружный слой из облицовочной смеси №2. Стержень 
№1 изготавливали из жидкостекольной (с опилками) смеси №3, покры-
вали краской ЦЛС-2 и подсушивали в печи газовой камерной, стержень 
№2 – вставка, заполненная стержневой смесью №4. Для получения ми-
нимальных термических  напряжений  металл  подводили  к нижнему 
диску через четыре питателя высотой 12мм и шириной 20мм каждый. 

 
Рис. 4.5. Схема формовки отливки рабочего колеса углесоса  

УЦ 900/85 массой около 130кг;  1- стержень, 2 – вставка (Ст3), заполненная 
стержневой смесью 

В местах соединения питателя с отливкой выполнены пережимы 
для облегчения удаления литниковой системы. 

Формы (рис. 4.5)  заливали при температуре 1350-14100 С. Для 
устранения опасности возникновения горячих трещин и внутренних 
напряжений в процессе охлаждения отливок последние выдерживались 
в форме в течение 12 – 14 ч, из расчета 1ч на 10кг металла [50]. Затем 
после выбивки из формы и очистки от стержней отливки очищали в 
дробемётной камере, питатели и заливы отбивали, а их остатки зачища-
ли абразивными кругами. Отливка рабочих колёс производилась без 
прибылей, а усадочная раковина в термическом узле ступицы колеса 
устранялась путём применения холодильников. 

Рабочие колёса насоса 5ГР8 отливали  в песчаные формы 
(рис.4.6), с наружным слоем  из облицовочной смеси №2.  
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Рис. 4.6. Схема формовки рабочих колес насоса 5ГР-8 массой около 80кг; 1- 

стержень №1,  2 – стержень №2, 3 - вставка (Ст3) 

Стержень №1 изготавливали из жидкостекольной (с опилками) 
смеси №3, покрыт краской ЦЛС-2 и подсушен в печи газовой камерной, 
стержень №2 изготовлен из стержневой смеси №4. Перед установкой в 
форму центрового стержня №2 к нему крепится (устанавливается в паз 
стержня  и привязывается проволокой) вставка №3 из стали Ст.3. Встав-
ка и проволока были тщательно очищены от ржавчины. Форму заливали 
при температуре 1370-14200С. Металл подводили  к нижнему диску че-
рез четыре питателя высотой 8мм и шириной 15мм каждый. Отливка 
остывала в форме 8-10 часов. 
 

4.2.3. Изготовление отливок рабочих колес  
по газифицируемым моделям 

 
Для обеспечения высокой точности получаемых отливок и 

уменьшения затрат на механическую обработку отливки  разработан 
технологический процесс изготовления рабочих колес шламового насо-
са ШН-270 методом литья по газифицируемым моделям из пенополи-
стирола гравитационной заливкой в вакуумируемые формы.  

Для изготовления газифицируемых моделей автоклавным спосо-
бом использовали полистирол суспензионный вспенивающийся Stiropor 
(BASF) [195]. С целью обеспечения плотности получаемой модели прове-
ли предварительное вспенивание полистирола в паровой ванне при тем-
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пературе 98-100оС. Время предварительного вспенивания составляет 6 
минут. Гранулы полистирола в исходном состоянии представляют двух-
фазную систему, состоящую из твёрдой основы – полистирола, и жидкой 
– парообразователя (изопентана), температура кипения которого  27,9 оС. 
При нагреве гранул выше 80 оС в процессе предварительного вспенивания 
изопентан переходит из жидкого состояния в пар, создавая давление 
внутри гранул и вызывая их рост при размягчении полистирола.  

При охлаждении гранул до комнатной температуры происходит 
сначала стеклование полистирола, а затем конденсация паров изопента-
на. В результате в порах гранул образуется разрежение, куда диффун-
дирует воздух. Так как диффузия воздуха внутрь гранул протекает во 
времени, после подвспенивания гранулы пенополистирола помещают в 
ёмкость для вылёживания (короб объёмом 0,5м3). Проникновение воз-
духа в гранулы в процессе вылёживания увеличивает способность гра-
нул к росту при последующем нагревании, то есть активизирует грану-
лы и обеспечивает активность пенополистирола при формировании 
конфигурации модели. Для восстановления выравнивания активности 
пенополистирола должно произойти выравнивание давления внутри 
гранул с атмосферным давлением путём проникновения воздуха внутрь 
гранул. Операция вылёживания гранул продолжается 20 часов. Кон-
троль качества предварительного вспенивания гранул полистирола про-
изводили путем определения их насыпной плотности. Для этого грану-
лы после вспенивания помещали в предварительно взвешенный с по-
грешностью не более 0,1 грамма цилиндр, заполняя объём 100мл. При 
этом гранулы в цилиндре уплотняли легким постукиванием до прекра-
щения заметного изменения объёма (следили визуально). Затем цилиндр 
с пенополистиролом  взвешивали с той же погрешностью. 

Насыпную массу подвспененного полистирола α в г/см3 опреде-
ляли по формуле: 

 
100

12 mm −
=α , (4.1) 

где  m1 – масса пустого цилиндра,г;  
m2 – масса цилиндра с пенополистиролом, г. 
Насыпная плотность вспененного полистирола составила 0,018 г/см3. 
Изготовление моделей отливок колес насосов, состоящих из двух 

частей, производили в специальных пресс-формах. С целью устранения 
сцепления поверхности модели с поверхностью пресс-формы распыле-
нием на поверхность пресс-формы наносили разделительное покрытие. 
В качестве разделительного покрытия использовали смазку силиконо-
вую в аэрозольной упаковке марки СИ-15, ТУ 6-15-542-84. Для устра-
нения слипаемости (комкования) гранул полистирола на их поверхность 
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распылением наносили антистатик, выпускаемый по ТУ 6-15-1416-84, в 
аэрозольной упаковке.  Подготовленные к работе гранулы пенополи-
стирола из емкости для вылёживания эжекцией с помощью специально-
го задувного устройства подавали в полость собранных пресс-форм. 
Пресс-формы помещалась в рабочую камеру автоклава (стерилизатора 
парового), где происходит окончательное спекание гранул полистирола 
в модель требуемой конфигурации. Спекание моделей в автоклаве про-
исходило при давлении 0,20МПа, температуре 115оС. После операции 
спекания для стабилизации размеров модели пресс-формы с моделью 
помещали вручную в ванну для охлаждения с температурой воды 15оС. 
Время охлаждения составляло 10 минут.  

После охлаждения пресс-форм их извлекали из ванны, разбирали 
и извлекали готовую модель. Для удаления влаги и стабилизации разме-
ров (усадка 0,1%) производили вылёживание моделей на стеллаже, вре-
мя вылёживания составило 24часа. Сборку моделей производили по 
принципу “шип-паз” с использованием клея БФ-6. 

 После визуального осмотра моделей наносили противопригарное 
покрытие с последующей сушкой в сушильном шкафу при температуре       
50+5 оС. После этого подготовленные модели собирали в модельный 
куст отливок (рис. 4.7). 

Формовку производили в специальных вакуумируемых контей-
нерах[196]. В качестве формовочного материала использовали сухой 
кварцевый песок без связующего марки 1К02А, ГОСТ2138-75, для изго-
товления заливочных чаш использовали кварцевый песок марки 1К02А 
и жидкое стекло. Состав смеси для заливочных чаш: 

- кварцевый песок – 94%; 
- жидкое стекло     – 6%; 
- вода                      – 5% (сверх 100%). 
Контейнеры после выбивки, очистки и контроля подавали  на 

участок формовки и устанавливали на вибростол. Из расходного бунке-
ра по гибкому шлангу с регулирующим затвором заполняли контейнер 
песком на высоту 100мм, включали вибростол и производили уплотне-
ние песка при следующих параметрах виброуплотнения: частота коле-
баний – 50Гц, амплитуда колебаний – 0,75-0,85мм, время виброуплот-
нения 15секунд. На уплотненный слой песка вручную устанавливали 
модельный блок, состоящий из 2х моделей, засыпали песок в контейнер 
до верха моделей и уплотняли песок при вышеописанных параметрах. 
Удаление излишков формовочного песка, простановку и закрепление 
пленки на контейнере производили вручную с помощью шаблона. Для 
вакуумирования использовали полиэтиленовую пленку толщиной 
150мкм. Собранные литейные контейнеры устанавливали на стенд гра-
витационной заливки с помощью грузоподъёмного устройства и  под-
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ключали к системе вакуумирования за 2,0 минуты до заливки металла. 
Вакуумирование литейной формы перед заливкой, в период заливки и 
кристаллизации металла обеспечивает прочность формы и эвакуацию 
образовавшихся при газификации продуктов разложения модели через 
вакуумпровод в систему их очистки от вредных веществ[197]. Разреже-
ние в вакуумсистеме составляло 0,4-0,5 атм. 

 

 
Рис. 4.7. Схема сборки модельного куста отливок колес шламового насоса 

1 –модель отливки; 2 –питатели; 3 –литниковая чаша; 4 –стояк 

Формы заливали при температуре 1350-14100 С, плавно, не преры-
вая струи до конца заливки, поддерживая постоянный уровень металла в 
заливочной чаше. Для получения минимальных термических напряжений 
металл подводили  к ступице через два питателя высотой 18мм и шири-

3 
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ной 30мм каждый. В местах соединения питателя с отливкой выполнены 
пережимы для облегчения удаления литниковой системы. 

В процессе заливки литейного контейнера за счет вакуумирова-
ния в нём создаётся разрежение, что позволяет отвести из формы паро- 
и газообразные продукты разложения моделей с помощью водокольце-
вого вакуумного насоса и подать их на установку термокаталитического 
дожигания. Состав продуктов, выделяющихся при деструкции модели, 
приведён в таблице 4.4. 

Таблица 4.4 

Состав продуктов, выделяющихся при деструкции моделей 
Содержание веществ, г/кг Место 

отбора 
пробы 

Н2 СН4 С2Н6 С3Н6 С5Н12 С7Н8 СО С2Н4 С2Н2 С3Н8 С6Н6 С8Н8 

На 
выходе 
из ВВН 

3,87 7,9 9,0 1,42 16,32 4,68 11,5 7,96 0,4 1,07 9,36 45,7 

 
Общее количество газов 0,22 м3/кг полистирола. Коэффициент 

обезвреживания веществ на установке термокаталитического дожигания 
составляет 98-99%, в результате термокаталитического дожигания вы-
деляется: бензол – следы, толуол – следы, стирол – следы.  Через 
7минут после окончания заливки производили отключение литейного 
контейнера от системы вакуумирования. Снятие разряжения в контей-
нере после кристаллизации металла обеспечивает разупрочнение фор-
мовочного материала, что способствует свободной усадке металла и 
исключает образование в отливках дефектов, связанных с напряжением 
в них вследствие затрудненной усадки сплава. После отключения от 
вакуумируемой системы литейный контейнер для кристаллизации и 
охлаждения отливок следует выдерживать в течение 12 ч, из расчета 1ч 
на 10кг металла [50] для устранения опасности возникновения горячих 
трещин и внутренних напряжений в процессе охлаждения отливок. 

После выдержки литейный контейнер подавали на выбивку, уда-
ление песка из контейнера производили путем донной разгрузки, песок 
просыпался на решетку и по элеватору подавался в холодильник и после 
охлаждения до температуры не выше 350 С – в бункер стенда снаряже-
ния контейнеров, при этом отливки оставались на решётке. 

После извлечения из контейнера на отливках отбивали вручную 
питатели и заливы, их остатки зачищали абразивными кругами, произ-
водили очистку поверхности отливок от остатков противопригарного 
покрытия в дробемётной камере.  
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Через десять циклов использованный огнеупорный наполнитель 
проходит обезвреживание от сконденсировавшихся в нём продуктов 
деструкции пенополистироловых моделей на установке термокаталити-
ческого обезвреживания по маршруту: выбивное устройство, приёмный 
бункер, магнитный сепаратор, сито барабанное, холодильник, блок бун-
керов, питатель, установка термокаталитического обезвреживания РКС-
0,2, блок бункеров, бункер расходный блока снаряжения контейнеров. В 
остальные циклы формовочный песок проходит те же операции, минуя 
установку термокаталитического обезвреживания. При проведении 
процесса регенерации песка в оптимальном технологическом режиме 
при температуре Т=7000С количество отходящих газов составляет 
400м3/час при температуре 3000С и запылённости двуокисью кремния 
30мг/м3. Состав отходящих газов: N2 – 85%; О2 – 5%; СО2 – 10%. Сте-
пень очистки отходящих газов и формовочного песка составляет не ни-
же 98%. 
 

4.3. Термическая обработка отливок рабочих колес насосов 
 

Термическая обработка отливок опытных колес проводилась в 
электрических печах с нихромовыми (до 10000С) или силитовыми на-
гревателями (температура выше 10000С). Температура регулировалась с 
точностью ± 100С. Во избежание образования трещин отливки загружа-
лись в печь при температуре не выше 5000С, дальнейший нагрев до за-
данной температуры осуществлялся со скоростью не выше 1000С/час. 
Режимы термической обработки и полученная твердость приведены в 
табл. 4.5.  

Анализ результатов  показывает, что применяемый в качестве 
смягчающей термообработки режим: нормализация от 9500С, время вы-
держки 2,5-4 часа с последующим отпуском при температуре 680-7000С, 
время выдержки 2-8 часов – обеспечивает получение твердости HRC = 
36-38 ед., что, в свою очередь,  обеспечивает  удовлетворительную об-
рабатываемость резанием. 

Нормализация от 9500С применяется с целью выделения макси-
мального количества карбидов из аустенита в течение выдержки при 
указанной температуре. Это приводит к обеднению аустенита и подго-
товке его к превращению γ→α при последующем охлаждении. Однако, 
благодаря высокой легированности аустенита при охлаждении из него 
образуются продукты распада троосто-мартенситного характера, обла-
дающие повышенной твердостью. Для превращения последних в фер-
рито-карбидную смесь и, естественно, снижения твердости после нор-
мализации сплавы необходимо подвергать отпуску при температуре 
680-7000С. Однако такая термообработка не обеспечивает получение 
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структуры, обладающей высокой износостойкостью. Для обеспечения 
повышенной износостойкости отливки из сплавов 2* и 4* необходимо 
подвергать окончательной термообработке, заключающейся в нормали-
зации от температуры 1060-10800С. Для снятия структурных напряже-
ний после нормализации рекомендуется низкотемпературный отпуск 
при температуре 200-2500С. 

Таблица 4.5 

Режимы термической обработки и твердости опытных колес 

№№ 
Плавки 

№№ 
сплава 

НВ в ли-
том со-
стоянии, 

   Кг/мм2 

Режим термической обработки НВ 
кг/мм2 

86-1 4* 420 норм. 10700С 450 
86-1 4* 420 норм. 10700С + отп. 2000С 450 
86-2 4* 420 норм. 9500С 550 
86-2 4*  норм. 9500С + отп. 680-7000С 380 
86-2 4*  норм.9500С+отп.6800С+норм.10700С 500 
86-2 4*  Норм.9500С + отп.6800С + 

норм.10700С + отп. 2000С 
550 

92-1 2* 460 норм. 10700С 520 
92-1 2* 460 норм. 10700С + отп. 2000С 520 
92-2 2* 460 норм. 9500С 480 
92-2 2* 460 норм. 9500С + отп. 6800С 360 
92-2 2*  Норм. 9500С + отп.6800С 

+норм.10700С 
530 

92-2 2*  Норм.9500С + отп.6800С + 
норм.10700С + отп. 2000С 

540 
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ВЫВОДЫ 
 

В книге: 
1. Сформулированы теоретические предпосылки создания исход-

ного структурного состояния высокохромистого чугуна,  обеспечиваю-
щего формирование в конкретных условиях эксплуатации высокого со-
противления разрушению. Работоспособность системы абразив – металл 
тесно связана с релаксационными свойствами  материала, контролиру-
ется структурными микромеханизмами и зависит от системы легирова-
ния, которая обеспечивает прочность мартенсита деформации, количе-
ство, тип и энергоемкость карбидной фазы. 

2. Исследовано влияние легирования Mn (2-8%), Mo (0,8-1,3%), V 
(0,3-1%),   Nb (0,3-0,4%),  B (0,1-0,2%), а также режимов низкотемпера-
турной (680, 740, 7800С) и высокотемпературной (закалки и нормализа-
ции от 1050-11000С) термообработки на формирование структуры и из-
носостойких характеристик хромистых чугунов (С = 2,2-2,6%; Cr = 18-
22%). 

3. Максимальная износостойкость высокохромистого чугуна дос-
тигается при содержании углерода близком к эвтектическому составу 
(около 3%). Содержание хрома при этом соответствует 18-20%. 

4. Установлена наследственность сплавов сопротивляться изна-
шиванию: сплавы, обладающие повышенной износостойкостью в литом 
состоянии, сохраняют эту способность и после термической обработки. 

5. Показано, что высокая износостойкость отливок обеспечивает-
ся наряду с оптимальным сочетанием структурных составляющих (γ- и 
α- фаз, карбидов) также  способностью аустенита к распаду в процессе 
эксплуатации, приводящему к релаксации напряжений, благодаря реа-
лизации мартенситного механизма образования фаз. 

6. Исследован механизм упрочнения поверхностных слоев дета-
лей высокохромистых чугунов при воздействии абразива. Показано, что 
высокая износостойкость достигается в результате превращения γ→α  
(количество мартенсита деформации должно быть не менее 30%), при-
чем, кинетика и механизм фазовых превращений в рабочем слое предо-
пределяются свойствами аустенита, зависящими от термической обра-
ботки. При легировании Nb (0,3-0,4%) дополнительное упрочнение дос-
тигается в результате выделения ультра дисперсных карбидов Nb. 

7. Установлено, что в литом состоянии износостойкость Cr-Mn-
Mo чугунов, легированных Nb или V в 1,6-2 раза выше, чем литого чу-
гуна ИЧХ28Н2, а по сравнению с термообработанными чугунами 
ИЧХ28Н2 – в 1,3-1,5 раза выше. 
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8. Учитывая комплексный характер легирования опытных спла-
вов и возможные сужения интервалов кристаллизации и выделения эв-
тектики, были определены основные литейные свойства чугунов (тем-
пературы ликвидус, солидус, жидкотекучесть, линейная усадка, трещи-
ностойкость), показавших гидроабразивную стойкость, превышающую 
стойкость эталонного сплава ИЧХ28Н2. 

9. Разработаны литейные технологии без применения дополни-
тельных прибылей и получены качественные отливки рабочих колес 
насосов.  
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