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АНОТАЦІЯ 

 

 

Чабак Ю.Г. Розвиток наукових основ підвищення експлуатаційних влас-

тивостей легованих чавунів вдосконаленням хімічного складу та обробкою по-

верхні висококонцентрованими джерелами енергії. – Кваліфікаційна наукова 

праця на правах наукової доповіді.  

Дисертація на здобуття наукового ступеня доктора технічних наук за спе-

ціальністю 05.02.01 – «Матеріалознавство» (132 –  Матеріалознавство). – Дер-

жавний вищий навчальний заклад «Приазовський державний технічний універ-

ситет» Міністерства освіти і науки України, Національний університет «Львів-

ська політехніка» Міністерства освіти і науки України, Львів, 2023.   

 Дисертація присвячена вирішенню актуальної науково-технічної про-

блеми підвищення експлуатаційної стійкості металовиробів, виготовлених з бі-

лих легованих чавунів і призначених для використання в умовах інтенсивного 

абразивного та ерозійного зношування. Мета дослідження досягається в роботі 

за рахунок оптимізації хімічного складу сплавів та застосування поверхневих 

зміцнювальних технологій з використанням висококонцентрованих джерел 

енергії.   

В роботі досліджено процеси модифікування структури та властивостей рі-

зних груп легованих чавунів (Cr-Mn-Ni-Mo-V, V-Mn-Ni, Cr-V-Mn-Ni) та сталей 

ледебуритного класу (Cr-Mn-Si-Ni-V-B, Cr-Mn-Si-Mo-B, Cr-Mn-Si-Mo-V-B) при 

обробці поверхні сталим плазмовим струменем. Побудовано математичну мо-

дель плазмового нагріву металевої поверхні в контакті із плазмовим струменем 

та визначено режими обробки для модифікації без оплавлення та з оплавленням 

поверхні. Встановлено оптимальні режим плазмового нагріву та тип вихідної 

структури матриці високохромистого (15 % Cr) чавуну, які забезпечують реалі-

зацію структурних механізмів, необхідних для досягнення максимального моди-

фікувального ефекту. Показано, що плазмова обробка з оплавлення поверхні 

приводить до суттєвого (на порядок) подрібнення структурних складових (денд-
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ритів аустеніту, евтектичні колоній, евтектичних карбідів), а наступна об’ємна 

термообробка сприяє виділенню нанодисперних вторинних карбідів та забезпе-

чує різке підвищення твердості поверхні за рахунок мартенситного перетворення 

збідненого аустеніту. Описані структурні зміни при модифікації поверхні сталим 

плазмовим струменем забезпечують підвищення абразивної та абразивно-

ерозійної стійкості високохромистих та Cr-V чавунів, а також сталей ледебурит-

ного класу на 20 %, 30 % та 50 %, відповідно.   

В роботі вперше досліджено процеси модифікування чавунів/сталей та на-

несення чавуноподібних покриттів при імпульсно-плазмовій обробці (ІПО) із 

використанням електротермічного аксіального плазмового прискорювача 

(ЕАПП). Розроблено математичну модель температурного поля в металевому 

тілі при взаємодії з високоенергетичним плазмовим імпульсом; аналітично 

встановлено параметри нагріву (температура, швидкість нагріву) в залежності 

від режиму ІПО, показано; що миттєва швидкість нагріву і наступного охоло-

дження поверхні може досягати (2-4)106 К/с, а глибина модифікування – 

30 мкм. Достовірність моделі підтверджено експериментами по імпульсно-

пламовому модифікуванню сталі 75Г, сірого чавуну СЧ-35 та високохромисто-

го чавуну, в ході якого зафіксовано підвищення твердості сплавів до 980-

990 HV, 697-817 HV та 1000-1050 HV, відповідно, за збільшення їх адгезійної та 

абразивної зносостійкості на 18-100 % в залежності від режиму ІПО. 

 Досліджено процеси формування імпульсно-плазмових чавунних пок-

риттів із композитною структурою «карбіди+матриця» при імпульсно-

плазмовому нанесеені з використанням ЕАПП; розроблено відповідну матема-

тичну модель формування покриття шляхом плазмового перенесення продуктів 

ерозії катоду ЕАПП, що утворюються при високострумовому розряді (за рахунок 

миттєвого виділення в камері прискорювача до 10 кДж теплової енергії). Вияв-

лено двостадійний характер швидкісної евакуації продуктів плазмоутворення із 

ЕАПП: на першій стадії (1 мс) витікає високотемпературний плазмовий газ, на 

другій стадії (через 20 мс) інжектуються мікрокрапельні продукти ерозії елект-

родів. Згідно з моделюванням, при зіткненні з поверхнею мікрокраплі набувають 
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форми надтонкого диску товщиною 10 мкм, який кристалізується зі швидкістю 

107 К/с. Вперше встановлено факт насичення продуктів ерозії катоду атомами 

вуглецю, які випаровуються при розряді з поверхні діелектричних стінок каме-

ри ЕАПП та потрапляють у плазмовий потік. Це приводить до майже двократ-

ного підвищення об’ємної частки карбідів у покритті відносно матеріалу като-

ду, а також сприяє зростанню кількості залишкового аустеніту в покритті. 

В роботі вперше запропоновано використовувати в якості катоду ЕАПП 

леговані чавуни та сталі ледебуритного класу. Ці матеріали мають знижену тем-

пературу плавлення завдяки наявності легкоплавкої структурної складової – кар-

бідної евтектики. Це полегшує оплавлення катоду, що сприяє швидкому наро-

щенню покриття при повторних плазмових імпульсах. Швидка кристалізація 

(«заморожування») мікрокрапель на металевій поверхні призводить до форму-

вання в покритті відносно м’якої термодинамічно нерівноважної структури, яка 

складається із пересичених Fe- та Fe- твердих розчинів без крупних карбідних 

включень. Така структура характерна для покриттів на основі різних сплавів з 

карбідною евтектикою (чавун 230Х28Г3, сталь Р18, ледебуритна сталь 

160Х14Г3С3ФН1Р). Досягнення високої твердості в покриттях досягається про-

веденням пост-плазмової термічної обробки (950 оС, 2 год), в ході якої тверді ро-

зчини розпадаються з виділенням великої кількості карбідних включень (M7C3, 

M23C6, М6С, М2С, M3C) з подальшим перетворенням збідненого аустеніту на ма-

ртенсит. В результаті твердість покриття зростає до 1200-1550 HV із відповідним 

покращенням трибологічних властивостей: при абразивному зношуванні – у 

3,2 рази, при адгезійному зношуванні – до 1200 разів. Чередування матеріалу ка-

тоду в процесі ІПО дозволяє отримувати шаруваті композитні покриття з градіє-

нтною структурою та комплекснолегованими карбідними фазами в перехідних 

(дифузійних) зонах, що забезпечує додаткове збільшення зносостійкості.  

Пост-плазмова термічна обробка може негативно впливати на механічні 

властивості металовиробу, на який нанесено імпульсно-плазмове покриття. З 

метою усунення необхідності пост-плазмової термообробки в роботі запропо-

новано використання катодів ЕАПП композитного типу, компоненти яких (ту-
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гоплавкі карбідні включення та металева зв’язка) мають велику різницю в тем-

пературі плавлення. Легке оплавлення зв’язки дозволяє застосовувати меншу 

енергію розряду в ЕАПП, що запобігає розплавленню включень та забезпечує 

їх перенесення на оброблювану поверхню у вихідному стані. В результаті ІПО 

на поверхні зразу утворюється карбідне зносостійке покриття, що виключає не-

обхідність в пост-плазмовій термообробці. Прикладом є використання спечено-

го катоду «50 % WC + 50 % Al-бронзи» із безпосереднім формуванням компо-

зитного покриття, що складається із карбідів вольфраму та бронзової матриці. 

Покриття має 200-кратну перевагу у адгезійній зносостійкості порівняно із 

ефектро-технічною міддю, що вказувало на його перспективність для підви-

щення довговічності поверхні електричні трибоконтактів. Втім, таке покриття 

має незадовільну абразивну стійкість, обумовлену низькою твердістю бронзової 

матриці (144-172 HV). Тому в роботі запропоновано та реалізовано конструк-

цію композитного катоду ЕАПП для формування високотвердого зносостійкого 

покриття зі структурою «карбіди + мартенсит». Наповнювачем сталевого кор-

пусу катоду є суміш карбідів  та епоксидного полімеру. Завдяки легкому виго-

рянню епоксидної зв’язки забезпечувалось пряме перенесення карбідів у 

неоплавленому стані з отриманням покриття з твердою (500-1044 HV) перева-

жно мартенситною матрицею. Мартенситне покриття відрізнялось відсутністю 

тріщин, характерних для покриттів із аустенітною структурою. Випробування 

подібного покриття із 25 % карбідів (суміш WC+TiC) показала його перевагу 

перед еталоном (сталь 45) в адгезійній зносостійкості у 4,4 рази – при терті в 

контакті із загартованою сталлю ШХ15 та у 16 разів – при терті в контакті SiC. 

В дисертації вперше запропоновано та реалізовано комплексну технологію 

лазерного поверхневого легування сталей та чавунів (в режимі оплавлення) з по-

переднім імпульсно-плазмовим нанесенням легуючого покриття заданого хіміч-

ного складу та товщини. Технологія була апробована при хімічно-структурному 

модифікуванні поверхні сірого чавуну, що дозволило отримати поверхневий шар 

(товщиною 0,5-0,8 мм), збагачений W та Cu з ледебуритною структурою та твер-

дістю 900-1000 HV. Модифікування забезпечило 15-кратне зростання адгезійної 
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зносостійкості відносно немодифікованого чавуну. 

На основі запропонованої «гібридної» концепції легування розроблено ли-

варні зносостійкі сплави нового класу – мультикомпонентні високобористі чаву-

ни. Досліджено вплив бору (1,5-3,5 %) та вуглецю (0,3-1,1 %) на структуру та 

трибологічні властивості сплаву, що вміщує (%) 5 W, 5 Mo, 5 V, 10 Cr, 2,5 Ti, 1 

Si, 1 Mn, Fe – залишок. Встановлено, що в сплавах формується багатофазна 

структура, що складається (у різних комбінаціях) з високотвердих (до 2800 HV) 

складнолегованих карбоборидів М2(B,C)5, М(C,B), М7(C,B)3 та М3(C,B) у вигляді 

первинних та евтектичних включень (входять до складу евтектик різних морфо-

логічних типів: «Chinese-Script», «розеткоподібної», ледебуритної та грубосітча-

стої («Coarse-net») та металевої матриці, що складалась із фериту, аустеніту, пер-

літу і мартенситу у різних комбінаціях. Вивчено вплив С та В на твердість спла-

вів та об’ємну частку карбоборидних фаз, морфологію евтектики, а також тип 

базового евтектичного карбобориду. За результатми випробувань на абразивне 

зношування побудована математична модель залежності трибологічних власти-

востей мультикомпонентних сплавів від вмісту бору та вуглецю. Встановлено, 

що оптимальними є сплави з евтектичною структурою, що складається з евтек-

тик на основі карбоборидів M2(B,C)5 та M7(C,B)3 (спостерігається в сплавах з 

1,5 % В та 0,7-1,1 % С). В загартованому стані вони мають 2-2,7-кратну перевагу 

в зносостійкості перед високохромистим чавуном. 

Результати досліджень знайшли практичну реалізацію шляхом розробки 

та впровадження у виробництво технологічних рішень та параметрів модифіку-

вання та нанесення композитних чавуноподібних покриттів із застосуванням 

плазмового нагріву.  

Наукова новизна отриманих результатів. 

1. Показано, що модифікувальний ефект від обробки високохромистого ча-

вуну сталим плазмовим струменем визначається максимальною температурою 

нагріву поверхні, а також типом вихідної (перед обробкою) структури матриці. 

Встановлено, що максимальна твердість поверхні (1000-1080 HV) досягається 

при плазмовій обробці без оплавлення (з нагрівом 1200 оС) при вихідній струк-
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турі «мартенсит + вторинні карбіди». Найменш сприятливою є структура чавуну 

в литому стані із первородним аустенітом, який не перетворюється на мартенсит 

в умовах плазмового гартування, призводячи до утворення тріщин на поверхні. 

2. Встановлено можливість суттєвого (на порядок) зменшення розмірів 

структурних складових легованих чавунів та ледебуритних сталей оплавленням 

поверхні плазмовим струменем, що приводить до нерівноважної кристалізації ме-

талу з формуванням дрібних дендритів аустеніту та евтектичних колоній із нано-

розмірними волокнами карбідів. Додаткове подрібнення структури досягається 

при пост-плазмовій термообробці виділенням дисперсних (0,05-0,5 мкм) вторин-

них карбідів; це дестабілізує аустеніт до мартенситного перетворення та забезпе-

чує різке (у 2-2,5 рази) підвищення твердості оплавленого шару. 

3. Вперше показано можливість формування тонких (кілька десятків мікро-

метрів) чавуноподібних Fe-C(B)-(Cr,W,V,Si,Mn) захисних покриттів при імпульс-

но-плазмовому нанесенні із застосуванням катодів, виготовлених із легованих 

сплавів з карбідною евтектикою. Покриття утворюється на металевій поверхні 

шляхом надшвидкої ((2-4)106 К/с) кристалізації перенесених плазмою мікрокра-

пельних продуктів ерозії катоду. Внаслідок ефекту «Solute-trapping» покриття на-

буває метастабільної безкарбідної структури, що складається із пересичених вуг-

лецем та легуючими елементами (Fe)- та (Fe)-твердих розчинів. 

4. Вперше досліджено механізм та визначено кінетику структуроутворення 

у чавуні з 28% Cr, синтезованому на металевій підложці у вигляді імпульсно-

плазмового покриття. Показано, що в цьому випадку формування основної час-

тини карбідної фази в чавуні відбувається при пост-плазмовій термічній обробці 

шляхом твердофазних реакцій розпаду пересичених Fe- та Fe-розчинів із реа-

лізацією карбідних перетворень М3С→М7С3→М23С6. Встановлено, що при 

950 оС розпад має згасаючу кінетику і практично завершується впродовж двох 

годин витримки, забезпечуючи збіднення аустеніту та його перетворення на мар-

тенсит при охолодженні. 

5. Вперше встановлено, що в процесі плазмового перенесення відбувається 

насичення мікрокрапельних продуктів ерозії катоду ЕАПП вуглецем, який вивіль-
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няється при сублімації речовини із стінок камери плазмового прискорювача при 

короткотривалому (0,5-1,0 мс) електричному розряді. Відповідно, вміст вуглецю 

та об’ємна частка карбідів в покритті збільшуються у 2-2,3 рази відносно матеріа-

лу катоду. 

6. Показано, що запропонований «гібридний» підхід у розробці абразивнос-

тійких чавунів дозволяє формувати багатофазну структуру із комплекснолегова-

ними карбоборидами нестехіометричного складу М2(В,С)5, М(С,В), М7(С,В)3, 

М3(С,В) у вигляді первинних включень та евтектик різної морфології. Досліджен-

ням впливу бору (1,5-3,5 %) та вуглецю (0,3-1,1 %) на структуру й трибологічні 

властивості ливарного сплаву (%) Fe-5W-5Мо-5V-10Cr-2,5Ti показано, що збіль-

шення їх вмісту сприяє переходу від евтектичного до заевтектичного типу струк-

тури та до трансформації типу евтектики відповідно до зміни її базового карбобо-

риду у послідовності М2(В,С)5 → М7(С,В)3 → М3(С,В). 

7. Вперше показано можливість кристалізації в мультикомпонентних бор-

вміщуючих чавунах гексагонального борокарбіду М2(В,С)5 із вмістом W, Мо та 

V у сумарній кількості 45-61 %. Борокарбід має твердість 2400-2800 HV і крис-

талізується у вигляді первинних включень призматичної форми або евтектич-

них волокон інвертованої евтектики з морфологією «Chinese-script». 

8. Встановлено, що комплексне введення W, Ti, Mo, V та Cr у кількості 2,5-

10 % (кожного елементу) у Fe-C-B сплави призводить до формування карбобо-

ридів М2(В,С)5 та М(С,В) дуплексної («оболонка/ядро») будови, обумовленої 

суттєвою неоднорідністю в розподілі вольфраму в межах включень. 

 Практична цінність отриманих результатів. 

1. Вперше запропоновано і використано електротермічний аксіальний 

плазмовий прискорювач для поверхневої модифікації чавунів та нанесення три-

бологічних чавунних покриттів на металеву поверхню (патент України на вина-

хід № 114678). 

2. Розроблено математичні моделі нагріву металевої поверхні при плаз-

мовому модифікуванні та нанесенні імпульсно-плазмових покриттів, що дозво-

лило оптимізувати режими напилення. 
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3. Запропоновано принцип чередування матеріалу катоду при імпульсно-

плазмовому нанесенні, що забезпечує формування шаруватих зносостійких по-

криттів.  

4. Розроблено конструкцію композитного катоду ЕАПП, що дозволяє отри-

мувати зносостійкі імпульсно-плазмові покриття без необхідності проведення 

пост-плазмової термообробки (патент України на винахід № 119011). 

5. Розроблено комбіновані (поверхнево-об’ємні) технології зміцнюваль-

них обробок чавунів із застосуванням сталого плазмового струменя (або плаз-

мових імпульсів) та пост-плазмової термічної обробки (патенти України на ви-

нахід № 114978, № 119082, № 121045). 

6. На основі розробленої математичної моделі оптимізовано хімічний 

склад «гібридних» мультикомпонентних сплавів, призначених для використан-

ня в умовах абразивного зношування. 

7. Результати дисертаційної роботи апробовано та впроваджено у вироб-

ництво на машинобудівних підприємствах України та Польщі, а також впрова-

джено в навчальний процес підготовки бакалаврів/магістрів за напрямами 132 

«Матеріалознавство» та 163 «Біомедична інженерія» в ДВНЗ «Приазовський 

державний технічний університет». 

Ключові слова: легований чавун, плазмова обробка, лазерна обробка, 

покриття, модифікування, мікроструктура, експлуатаційні властивості. 
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10 

and Science of Ukraine; Lviv Politechnic National University of the Ministry of Edu-

cation and Science of Ukraine; Lviv, 2023. 

The dissertation is dedicated to the solving of the relevant scientific and tech-

nical task of increasing the operational endurability of metal products made of white 

alloyed cast iron and intended for use in conditions of severe abrasive and erosive 

wear. The realization of the research goal is achieved in the work by means of the op-

timization of the chemical composition of alloys and the application of surface 

strengthening technologies using highly concentrated energy sources. 

The processes of modifying the structure and properties of different groups of 

alloyed cast irons (Cr-Mn-Ni-Mo-V, V-Mn-Ni, Cr-V-Mn-Ni) and ledeburite class 

steels (Cr-Mn-Si- Ni-V-B, Cr-Mn-Si-Mo-B, Cr-Mn-Si-Mo-V-B) during surface 

treatment with a fixed plasma jet are studied in the work. A mathematical model of 

plasma heating of a metal surface in contact with a plasma jet was built and 

processing modes for modification without melting and with melting of the surface 

were determined. The optimal mode of plasma heating and the type of the initial 

structure of the matrix of high-chromium (15% Cr) cast iron were established, which 

ensure the implementation of the structural mechanisms necessary to achieve the 

maximum modifying effect. It is shown that plasma surface melting leads to a 

significant (by an order of magnitude) refining of structural components (austenite 

dendrites, eutectic colonies, eutectic carbides), and the subsequent volumetric heat 

treatment promotes the precipitation of nanosized secondary carbides and ensures a 

sharp increase in surface hardness due to martensitic transformation of depleted 

austenite. The described structural changes during surface modification with a steady 

plasma jet ensure an increase in the abrasive and abrasive-erosion resistance of high-

chromium and Cr-V cast irons, as well as steels of the ledeburite class by 20 %, 30 % 

and 50 %, respectively. 

In the work, the processes of structure formation during pulsed plasma treat-

ment (PPТ) for the modification of cast irons/steels using an electrothermal axial 

plasma accelerator (EAPA) were investigated for the first time. A mathematical mod-

el of the temperature field in a metal body during interaction with a high-energy 
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plasma pulse has been developed; the heating parameters (temperature, heating 

speed) were analytically determined depending on the PPT mode. It was shown that 

the instantaneous rate of heating and subsequent cooling of the surface can reach    

(2-4)106 K/s, and the depth of modification can reach 30 μm. The reliability of the 

model was confirmed by experiments on pulse-flame modification of steel 75Mn, 

gray cast iron СЧ-35 and high-chromium cast iron, during which an increase in the 

hardness of the alloys to 980-990 HV, 697-817 HV and 1000-1050 HV was recorded, 

respectively, with a corresponding increase in their adhesive and abrasive wear re-

sistance by 18-100 % depending on the РРT regime. 

The processes of forming pulse-plasma cast iron coatings with a composite 

structure of “carbides + matrix” during pulse-plasma deposition using EAPA were 

studied. A corresponding mathematical model of the formation of the coating by 

plasma transfer of the EAPA cathode’s erosion products, which are formed during a 

high-current discharge (due to the instantaneous release of up to 10 kJ of heat energy 

in the accelerator chamber) was developed. The two-stage nature of the high-speed 

evacuation of plasma formation products from the EAPP was revealed: in the first 

stage (1 ms) high-temperature plasma gas flows out, in the second stage (after 

20 ms) microdroplet erosion products of electro-rods are injected. According to 

simulations, upon contact with the surface, the microdroplets take the form of an ul-

trathin disk with a thickness of 10 μm, which crystallizes at a speed of 107 K/s. For 

the first time, the fact of saturation of cathode erosion products with carbon atoms, 

which evaporate during discharge from the surface of the dielectric walls of the 

EAPP chamber and enter the plasma flow, was established. This leads to an almost 

two-fold increase in the volume fraction of carbides in the coating relative to the 

cathode material, and also contributes to an increase in the amount of residual austen-

ite in the coating. 

In the paper, for the first time, it is proposed to use alloyed irons and steels of 

the ledeburite class as the cathode of EAPP. These materials have a reduced melting 

temperature due to the presence of a low-melting structural component - carbide eu-

tectic. This facilitates the melting of the cathode, which contributes to the rapid build-
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up of the coating under repeated plasma pulses. Rapid crystallization ("freezing") of 

microdroplets on the metal surface leads to the formation of a relatively soft thermo-

dynamically unbalanced structure in the coating, which consists of supersaturated 

Fe- and Fe-solid solutions without large carbide inclusions. This structure is typical 

for coatings based on various alloys having carbide eutectic (28 % Cr cast iron, P18 

steel, ledeburite steel 160Cr14Mn3Si3VNiB1). Achieving high hardness in coatings 

is achieved by post-plasma heat treatment (950 oC, 2 h), during which solid solutions 

decompose with the release of a large number of carbide inclusions (M7C3, M23C6, 

М6С, М2С, M3C) with subsequent transformation of depleted austenite to ma-rtensit. 

As a result, the hardness of the coating increases to 1200-1550 HV with a corre-

sponding improvement in tribological properties: in abrasive wear - by 3.2 times, in 

adhesive wear - up to 1200 times. Alternation of the cathode material in the PPT pro-

cess allows obtaining layered composite coatings with a gradient structure and com-

plex alloyed carbide phases in transition (diffusion) zones, which provides an addi-

tional increase in wear resistance. 

Post-plasma heat treatment may have a negative effect on the mechanical prop-

erties of the metal part on which pulse-plasma coating is applied. In order to elimi-

nate the need for post-plasma heat treatment, It is proposed in the work the use of 

EAPA cathodes of the composite type, the components of which (refractory carbide 

inclusions and metal binder) have a large difference in melting temperature. Easy re-

melting of the binder allows for the use of lower discharge energy in EAPP, which 

prevents melting of carbides and ensures their transfer to the treated surface in its ini-

tial state. As a result of PPT, a wear-resistant carbide coating is immediately formed 

on the surface, which eliminates the need for post-plasma heat treatment. An example 

is the use of a sintered cathode “50% WC + 50% Al-bronze” with direct formation of 

a composite coating consisting of tungsten carbides and a bronze matrix. The coating 

has a 200-fold advantage in adhesive wear resistance compared to electrotechnical 

copper, which indicated its potential for increasing the durability of the surface of 

electrical tribocontacts. However, this coating has unsatisfactory abrasion resistance 

due to the low hardness of the bronze matrix (144-172 HV). Therefore, it was sug-
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gested and implemented the design of the EAPA composite cathode for the formation 

of a hard and wear-resistant coating with the “carbide + martensite” structure. The 

steel body of the cathode is filled with a mixture of carbides and epoxy polymer. Due 

to the easy burnout of the epoxy binder, direct transfer of carbides in the unmelted 

state was ensured, resulting in a coating with a hard (500-1044 HV) mostly martensit-

ic matrix. The martensitic coating was distinguished by the absence of cracks charac-

teristic of coatings with an austenitic structure. Testing of a similar coating with 25 % 

carbides (WC+TiC mixture) showed its superiority over the referenese (steel 45) in 

adhesive wear resistance by 4.4 times – when sliding against the hardened bearing 

steel and by 16 times –when sliding against SiC. 

In the dissertation, for the first time, a complex technology of laser surface al-

loying of steels and cast irons (in remelting mode) with preliminary pulse-plasma 

deposition of an alloying coating of a given chemical composition and thickness was 

proposed and implemented. The technology was tested during the chemical-structural 

modifying the surface of gray cast iron, which made it possible to obtain a surface 

layer (thickness of 0.5-0.8 mm) with a W/Cu-enriched ledeburite structure and a 

hardness of 900-1000 HV. Modification provided a 15-fold increase in adhesive wear 

resistance compared to unmodified cast iron. 

On the basis of the proposed "hybrid" concept of alloying, cast wear-resistant 

alloys of a new class – multi-component high boron cast iron – have been developed. 

Using the planning of a full factorial design 32, the effect of boron (1.5-3.5 %) and 

carbon (0.3-1.1 %) on the structure and tribological properties of the alloy containing 

(%) 5W, 5 Mo, 5 V, 10 Cr, 2.5 Ti, 1 Si, 1 Mn, Fe – balance. It was established that a 

multiphase structure consisting (in various combinations) of highly hard (up to 

2800 HV) complex alloyed carboborides М2(B,C)5, М(C,B), М7(C,B)3 та М3(C,B) in 

the form of primary and eutectic inclusions (the latter are included in the eutectics of 

various morphological types: “Chinese-Script”, “Rosette-like”, Ledeburite and 

“Coarse-net”) and a metal matrix consisting of ferrite, austenite, pearlite and 

martensite in various combinations. The influence of C and B on the hardness of 

alloys and the volume fraction of carboboride phases, the morphology of the eutectic, 
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as well as the type of basic eutectic carboboride were studied. It was established by 

abrasive wear tests that multicomponent alloys with a eutectic structure consisting of 

with carboboride-based eutectics M2(B,C)5 and M7(C,B)3 (characteristic of the alloys 

with 1.5% B and 0.7-1.1% C) is optimal considering the abrasive wear resistance. In 

the quenched state, these alloys have 2-2.7-fold advantage in wear resistance over 

high-chromium cast iron. 

The results of the research found practical application through the development 

and introduction into industrial production of technological solutions and parameters 

for the modification and deposition of composite cast-iron coatings using plasma 

heating. 

The scientific novelty of the obtained results. 

1. It is shown that the modifying effect of processing high-chromium cast iron 

with a steady plasma jet is determined by the maximum surface heating temperature, 

as well as the type of the initial (before processing) structure of the matrix. It was es-

tablished that the maximum surface hardness (1000-1080 HV) is achieved during 

plasma treatment without melting (with heating 1200 oС) with the initial structure of 

"martensite + secondary carbides". The least favorable is the structure of a as-cast 

iron with primary austenite, which does not transform into martensite under plasma 

quenching conditions, leading to the formation of cracks on the surface. 

2. The possibility of a significant (by an order of magnitude) reduction in the 

size of the structural components of alloyed cast irons and ledeburite steels by plasma 

melting of the surface, which leads to non-equilibrium crystallization with the for-

mation of dispersed austenite dendrites and eutectic colonies with nanosized carbide 

fibers, has been established. Additional refinement of the structure is achieved during 

post-plasma heat treatment by the precipitation of small (0.05-0.5 μm) secondary car-

bides; this destabilizes austenite to martensitic transformation and provides a sharp 

increase in the hardness of the molten layer (from 350-400 HV to 850-900 HV). 

3. For the first time, the possibility of forming thin (several tens of microme-

ters) cast iron-like Fe-C(B)-(Cr,W,V,Si,Mn) protective coatings during pulsed plasma 

deposition using cathodes made of alloyed alloys with carbide eutectic was shown. 
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The coating is formed on the metal surface by ultra-fast ((2-4)106 K/s) crystallization 

of microdroplet products of cathode erosion carried by the plasma. As a result of the 

“Solute-trapping” effect, the coating acquires a metastable carbide-free structure con-

sisting of (Fe)- and  (Fe)-solid solutions enriched with carbon and alloying ele-

ments. 

4. For the first time, the mechanism and kinetics of structure formation in 

28 % Cr cast iron synthesized as a pulsed-plasma coating on a metal substrate were 

investigated. It is shown that in this case the majority of carbide phase forms in cast 

iron during post-plasma heat treatment via the solid-state decomposition of 

supersaturated Fe- and Fe-solid solutions through the carbide transformations 

М3С→М7С3→М23С6. It was found that at 950 oC, the decomposition has fading 

kinetics and it is practically completed within two hours of holding, ensuring the 

depletion of austenite and its transformation into martensite upon cooling. 

5. It was established for the first time that in the process of plasma transfer 

microdroplet erosion products of the EAPP cathode are saturated with carbon, which 

is released during the sublimation of the substance of walls of the plasma accelerator 

chamber during a short-term (0.5-1.0 ms) electric discharge. Accordingly, the carbon 

content and volume fraction of carbides in the coating increase by 2-2.3 times relative 

to the cathode material. 

6. It is shown that the proposed “hybrid" approach in the development of 

abrasion-resistant cast irons allows forming a multiphase structure with carboborides 

М2(В,С)5, М(С,В), М7(С,В)3, М3(С,В) in the form of primary inclusions and eutectics 

of various morphologies. The study of the effect of boron (1.5-3.5 %) and carbon 

(0.3-1.1 %) on the structure and tribological properties of the cast alloy containing  

(%) Fe-5W-5Mo-5V-10Cr-2.5Ti showed that that the increase in their content 

contributes to the transition from the eutectic to the hyper-eutectic type of structure 

and to the transformation of the eutectic type in accordance with the change of its 

basic carboboride in the sequence of М2(В,С)5 → М7(С,В)3 → М3(С,В). 

  7. For the first time, the possibility of crystallization of hexagonal borocarbide 

M2(В,С)5 containing W, Mo and V in the total amount of 45-61% was shown in 
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multicomponent boron-containing cast irons. Borocarbide has a hardness of 2400-

2800 HV and crystallizes in the form of primary prismatic inclusions or eutectic 

fibers of inverted eutectic of a “Chinese-script” morphology. 

8. It was established that the complex introduction of W, Ti, Mo, V and Cr in 

the amount of 2.5-10% (each element) into Fe-C-B alloys leads to the formation of 

carboborides M2(B,C)5 and M(C,B) of a duplex (“shell/core”) structure caused by 

significant heterogeneity in the tungsten distribution within the inclusions. 

The practical significance of the obtained results. 

1. For the first time, the use of an electrothermal axial plasma accelerator was 

proposed for the surface modification of cast irons and the deposition of tribological 

cast iron coatings on a metal surface (Ukraine patent for the invention No. 114678). 

2. Mathematical models of metal surface heating during plasma modification 

and application of pulse plasma coatings have been developed. 

3. A method of forming layered wear-resistant coatings by alternating the cath-

ode material during pulse-plasma application is proposed. 

4. The design of the composite cathode of EAPP was developed, which allows 

obtaining wear-resistant pulse-plasma coatings without the need for post-plasma heat 

treatment (Ukraine patent for the invention No. 119011). 

5. The technologies of a combined (surface-volumetric) strengthening treat-

ments of cast irons using a steady plasma jet (or plasma pulses) and post-plasma heat 

treatment have been developed (Ukrainian invention patents No. 114978, 

No. 119082, No. 121045). 

6. Based on a full factorial design using, the chemical composition of “hybrid” 

multicomponent alloys was optimized focising on maximizing the abrasive wear re-

sistance. 

7. The results of the dissertation work were tested and implemented in indistri-

al production at machine-building enterprises of Ukraine and Poland, as well as they 

were introduced into the educational process of training bachelors/masters in the are-

as 132 “Materials Science” and 163 “Biomedical Engineering” at the State Technical 

University “Pryazovskyi State Technical University”. 
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ПЕРЕЛІК УМОВНИХ ПОЗНАЧЕНЬ І СКОРОЧЕНЬ 

 

 

ВХЧ високохромистий чавун 

ЕДА енергодисперсійний аналіз 

ПО плазмова обробка  

ІПО імпульсно-плазмова обробка  

ВSE режим електронномікроскопичного дослідження у відбитих 

електронах (Back Scattered Electrons) 

ЕАПП електротермічний аксіальний плазмовий прискорювач  

Азал  залишковий аустеніт  

ППТО  пост-плазмова термічна обробка  

ДСК  диференційна сканувальна калориметрія  

Т  температура  

Мs температура початку мартенситного перетворення 

ДМП деформаційне мартенситне перетворення  

VF об’ємна частка (Volume Fraction) включень  

WR швидкість зношування (Wear Rate) 

TS початкова температура кристалізації 

«Л» зразки у литому стані 

«НВ» зразки у стані гартування та низького відпуску 

«ВВ» зразки у стані гартування та високого відпуску 

FD дрібні дендрити (Fine Dendrites) 

CD крупні дендрити (Coarse Dendrites) 

Е евтектика 

ВК вторинні карбіди 

ЗТВ зона термічного впливу 

Δm втрата маси 

SCI чавуни зі сфероїдальними карбідами ванадію (Spheroidal 

Carbides Cast Irons) 

Е коефіцієнт відносної зносостійкості 

ІВ інтенсивність виділення карбідів 

 тривалості витримки 

CS евтектика «Chinese-script» 
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ВСТУП 

 

 

Обґрунтування вибору теми досліджень. Дисертація спрямована на під-

вищення комплексу експлуатаційних властивостей білих легованих чавунів, які 

широко використовуються в різних сферах промисловості як матеріал триботехні-

чного призначення, що має високий опір абразивному, абразивно-корозійному та 

ерозійному зношуванню. Ці сплави вміщують значну кількість легуючих елемен-

тів і мають високу вартість, отже їх використання має бути економічно обґрунто-

ваним. Для досягнення максимальної ефективності необхідно підвищувати екс-

плуатаційну довговічність та надійність чавунів шляхом оптимізації хімічного 

складу, структури та застосування зміцнювальних технологій. Одним із найбільш 

перспективних підходів в цьому напрямку є модифікація структури шляхом фазо-

во-структурних перетворень в твердому і рідкому станах, а також нанесення захи-

сних покриттів й поверхневого легування із застосуванням висококонцентрованих 

джерел енергії (сталий плазмовий струмінь, високоенергетичні плазмові імпульси, 

лазерний промінь). Дотепер перераховані методи інженерії поверхні дуже обме-

жено застосовувались для зміцнювальної обробки легованих чавунів, що зумов-

лює відсутність необхідних наукових напрацювань та реальних технологічних рі-

шень в цьому напрямі. З урахуванням викладеного, дисертація має наукову й 

практичну цінність, а її результати є актуальними для підприємств різних галузей 

вітчизняної промисловості (гірничо-переробна, металургійна, цементна, тощо), 

деталі й обладнання яких працюють в умовах інтенсивного зношування і потре-

бують частої заміни. 

Зв'язок роботи з науковими програмами, планами, темами. Дисертація 

виконана у відповідності до тематики науково-дослідних робіт кафедри фізики 

ДВНЗ «Приазовський державний технічний університет» та вміщує результати 

держбюджетних науково-дослідних робіт, що фінансувались МОНУ, в яких ди-

сертант являвся керівником, або виконавцем НДР: «Отримання імпульсно-

плазмових композиційних покриттів із підвищеними експлуатаційними власти-
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востями на основі високолегованих Fe-C сплавів» (№ держреєстрації 

0116U005479, 2016-2018 рр.), «Створення функціональних покриттів на основі 

карбідів і карбоборидів елементів IV-VI груп застосуванням високоенергетичних 

плазмових імпульсів» (№ держреєстрації 0119U1000080, 2019-2021 рр.), «Розро-

бка гібридних мультикомпонентних сплавів триботехнічного призначення та те-

хнології їх структурного модифікування застосуванням висококонцентрованих 

джерел енергії» (№ держреєстрації 0122U00035, 2022-2023 рр.), «Підвищення 

трибологічних властивостей легованих чавунів та сталей ледебуритного класу 

поверхневим модифікуванням з використанням плазмової обробки» (№ держре-

єстрації 0117U002270, 2015-2017 рр.). В дисертації також використані результати 

наукового проекту «Отримання мультикомпонентних градієнтних покриттів і 

модифікованих шарів на легованих інструментальних сталях та білих чавунах 

обробкою високоенергетичним імпульсно-плазмовим розрядом» (№ держреєст-

рації 0117U001793, 2017 р.), який здобувач виконав одноосібно за грантом Пре-

зидента України для молодих вчених.  

Мета та завдання дослідження. Метою роботи є подальше підвищення 

комплексу експлуатаційних властивостей сплавів триботехнічного призначення, 

а саме легованих чавунів та сталей ледебуритного класу,  шляхом вдосконалення 

їх хімічного складу та модифікацією структури комплексною термічною оброб-

кою із використанням висококонцентрованих джерел енергії (плазмовий стру-

мінь, лазерний промінь).      

Для досягнення поставленої мети в роботі необхідно було вирішити такі 

наукові та практичні завдання: 

- визначити доцільність застосування сталого плазмового струменю та ви-

сокоенергетичних плазмових імпульсів для зміцнювального модифікування по-

верхні легованих зносостійких чавунів, а також синтезування чавуноподібних за-

хисних покритів композитного типу, визначити оптимальні параметри обробки; 

- встановити механізм та кінетику фазово-структурних перетворень в ле-

гованих чавунів та сталей ледебуритного класу при поверхневих обробках із за-

стосуванням висококонцентрованих джерел енергії; 
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- вивчити взаємозв’язок між структурою та властивостями модифікованих 

шарів легованих чавунів та імпульсно-плазмових чавуноподібних покриттів три-

бологічного призначення; 

- розробити режими поверхневої та комбінованої (поверхнево-об’ємної) 

модифікації досліджених сплавів; 

- вдосконалити хімічний склад білих зносостійких чавунів на основі муль-

тикомпонетного легування та використання підвищеного вмісту бору; 

- за результатами досліджень розробити та впровадити рекомендації з тех-

нологічного процесу зміцнювальної обробки металовиробів для експлуатації в 

умовах інтенсивного абразивного та ерозійного зношування. 

Об'єкт дослідження –  Високолеговані сплави на залізо-вуглецевій осно-

ві триботехнічного призначення. 

Предмет дослідження –  Вплив хімічного складу та режимів фазово-

структурної модифікації з використанням плазмового та лазерного нагріву на 

структуру, механічні та трибологічні властивості чавунів та сталей з високим 

вмістом карбідоутворюючих елементів.  

Методи дослідження. У роботі використані оптична та електронна ска-

нувальна мікроскопія; енерго-дисперсійний, рентгеноструктурний та термічний 

методи аналізу; трибологічні випробування за схемами абразивного, ерозійного 

та адгезійного зношування; вимірювання твердості та мікротвердості; методи 

планування факторного експерименту; методи математичної статистики та ре-

гресійний аналіз; термодинамічне моделювання з використанням комп’ютерної 

програми «Thermo-Calc©». 

Наукова новизна результатів роботи полягає в розвитку теорії управ-

ління структурою та властивостями високолегованих чавунів та сталей ледебу-

ритного класу шляхом отримання нових даних стосовно оптимізації хімічного 

складу та модифікування структури комбінованими термічними впливами із за-

стосуванням висококонцентрованих джерел енергії. Зокрема: 

 1. Показано, що модифікувальний ефект від обробки високохромистого 

чавуну сталим плазмовим струменем визначається максимальною температурою 
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нагріву поверхні, а також типом вихідної (перед обробкою) структури матриці. 

Встановлено, що максимальна твердість поверхні (1000-1080 HV) досягається 

при плазмовій обробці без оплавлення (з нагрівом 1200 оС) при вихідній струк-

турі «мартенсит + вторинні карбіди». Найменш сприятливою є структура чавуну 

в литому стані із первородним аустенітом, який не перетворюється на мартенсит 

в умовах плазмового гартування, призводячи до утворення тріщин на поверхні. 

2. Встановлено можливість суттєвого (на порядок) зменшення розмірів 

структурних складових легованих чавунів та ледебуритних сталей оплавленням 

поверхні плазмовим струменем, що приводить до нерівноважної кристалізації ме-

талу з формуванням дрібних дендритів аустеніту та евтектичних колоній із нано-

розмірними волокнами карбідів. Додаткове подрібнення структури досягається 

при пост-плазмовій термообробці виділенням дисперсних (0,05-0,5 мкм) вторин-

них карбідів; це дестабілізує аустеніт до мартенситного перетворення та забезпе-

чує різке (у 2-2,5 рази) підвищення твердості оплавленого шару.  

3. Вперше показано можливість формування тонких (кілька десятків мікро-

метрів) чавуноподібних Fe-C(B)-(Cr,W,V,Si,Mn) захисних покриттів при імпульс-

но-плазмовому нанесенні із застосуванням катодів, виготовлених із легованих 

сплавів з карбідною евтектикою. Покриття утворюється на металевій поверхні 

шляхом надшвидкої ((2-4)106 К/с) кристалізації перенесених плазмою мікрокра-

пельних продуктів ерозії катоду. Внаслідок ефекту «Solute-trapping» покриття на-

буває метастабільної безкарбідної структури, що складається із пересичених вуг-

лецем та легуючими елементами (Fe)- та (Fe)-твердих розчинів. 

4. Вперше досліджено механізм та визначено кінетику структуроутворення 

у чавуні з 28% Cr, синтезованому на металевій підложці у вигляді імпульсно-

плазмового покриття. Показано, що в цьому випадку формування основної час-

тини карбідної фази в чавуні відбувається при пост-плазмовій термічній обробці 

шляхом твердофазних реакцій розпаду пересичених Fe- та Fe-розчинів із реа-

лізацією карбідних перетворень М3С→М7С3→М23С6. Встановлено, що при 

950 оС розпад має згасаючу кінетику і практично завершується впродовж двох 

годин витримки, забезпечуючи збіднення аустеніту та його перетворення на мар-
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тенсит при охолодженні. 

5. Вперше встановлено, що в процесі плазмового перенесення відбувається 

насичення мікрокрапельних продуктів ерозії катоду ЕАПП вуглецем, який вивіль-

няється при сублімації речовини із стінок камери плазмового прискорювача при 

короткотривалому (0,5-1,0 мс) електричному розряді. Відповідно, вміст вуглецю 

та об’ємна частка карбідів в покритті збільшуються у 2-2,3 рази відносно матеріа-

лу катоду. 

6. Показано, що запропонований «гібридний» підхід у розробці абразивнос-

тійких чавунів дозволяє формувати багатофазну структуру із комплекснолегова-

ними карбоборидами нестехіометричного складу М2(В,С)5, М(С,В), М7(С,В)3, 

М3(С,В) у вигляді первинних включень та евтектик різної морфології. Досліджен-

ням впливу бору (1,5-3,5 %) та вуглецю (0,3-1,1 %) на структуру й трибологічні 

властивості ливарного сплаву (%) Fe-5W-5Мо-5V-10Cr-2,5Ti показано, що збіль-

шення їх вмісту сприяє переходу від евтектичного до заевтектичного типу струк-

тури та до трансформації типу евтектики відповідно до зміни її базового карбобо-

риду у послідовності М2(В,С)5 → М7(С,В)3 → М3(С,В). 

7. Вперше показано можливість кристалізації в мультикомпонентних бор-

вміщуючих чавунах гексагонального борокарбіду М2(В,С)5 із вмістом W, Мо та 

V у сумарній кількості 45-61 %. Борокарбід має твердість 2400-2800 HV і крис-

талізується у вигляді первинних включень призматичної форми або евтектич-

них волокон інвертованої евтектики з морфологією «Chinese-script». 

8. Встановлено, що комплексне введення W, Ti, Mo, V та Cr у кількості 2,5-

10 % (кожного елементу) у Fe-C-B сплави призводить до формування карбобо-

ридів М2(В,С)5 та М(С,В) дуплексної («оболонка/ядро») будови, обумовленої 

суттєвою неоднорідністю в розподілі вольфраму в межах включень. 

Практична цінність отриманих результатів. 

1. Вперше запропоновано і використано електротермічний аксіальний 

плазмовий прискорювач для поверхневого модифікування чавунів та нанесення 

трибологічних чавунних покриттів на металеву поверхню (патент України на ви-

нахід № 114678). 
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2. Розроблено математичні моделі нагріву металевої поверхні при плаз-

мовому модифікуванні та нанесенні імпульсно-плазмових покриттів, що дозво-

лило оптимізувати режими напилення. 

3. Запропоновано принцип чередування матеріалу катоду при імпульсно-

плазмовому нанесенні, що забезпечує формування шаруватих зносостійких по-

криттів.  

4. Розроблено конструкцію композитного катоду ЕАПП, що дозволяє отри-

мувати зносостійкі імпульсно-плазмові покриття без необхідності проведення 

пост-плазмової термообробки (патент України на винахід № 119011). 

5. Розроблено комбіновані (поверхнево-об’ємні) технології зміцнюваль-

них обробок чавунів із застосуванням сталого плазмового струменя (або плаз-

мових імпульсів) та пост-плазмової термічної обробки (патенти України на ви-

нахід № 114978, № 119082, № 121045). 

6. На основі розробленої математичної моделі оптимізовано хімічний 

склад «гібридних» мультикомпонентних сплавів, призначених для використан-

ня в умовах абразивного зношування. 

7. Результати дисертаційної роботи апробовано та впроваджено у вироб-

ництво на машинобудівних підприємствах України та Польщі, а також впрова-

джено в навчальний процес підготовки бакалаврів/магістрів за напрямами 132 

«Матеріалознавство» та 163 «Біомедичні інженерія» в ДВНЗ «Приазовський 

державний технічний університет». 

Особистий внесок здобувача. Всі положення та результати, які виносять-

ся на захист, сформульовані і отримані автором самостійно. Здобувачу належать 

планування та проведення досліджень, аналіз результатів експериментів. Поста-

новка задач, обговорення структури роботи та отриманих результатів виконані 

спільно з науковим консультантом і співавторами статей. При проведенні дослі-

джень, результати яких опубліковано у співавторстві, автору належать: опис фа-

зово-структурного стану та міжфазного розподілу легуючих елементів в сплавах 

або покриттях) [2-4, 6-10, 12, 17-19, 22, 23, 25-28, 33, 36, 42]; визначення та опис 

механічних та трибологічних характеристик сплавів та покриттів [1, 7, 10, 21, 28,  
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29, 31]; способи модифікування структури та поверхневого легування чавунів та 

сталей [9, 10, 15, 39]; спосіб нанесення покриттів [8, 12, 35]; хімічний склад та 

конструкція катоду ЕАПП [4, 6, 7, 18, 25, 37, 43, 46, 47]; дослідження та опис 

впливу матеріалу катоду ЕАПП на характеристики імпульсно-плазмового пок-

риття [14, 40]; розробка та аналіз математичних моделей нагріву поверхні при 

імпульсно-плазмовому модифікуванні [20, 24, 38]; аналіз результатів термоди-

намічного моделювання кристалізації сплавів [2, 13, 41]; застосування пост-

плазмової термічної обробки [30, 33, 45]; режим попередньої термообробки ча-

вуну перед плазмовим модифікуванням [44]; реалізація повного факторного екс-

перименту та аналіз його результатів [1]; «гібрідна» концепція  легування зносо-

стійких ливарних сплавів [2, 19]; дослідження та опис механізму зношування по-

верхні сплавів [1, 11]; дослідження та опис кінетики структуроутворення в висо-

кохромистому покритті при термічній пост-обробці [16]; аналіз сучасних напря-

мків в розробці сплавів триботехнічного призначення та плазмових технологій 

для модифікування металевих поверхонь [5, 48, 49]. 

Апробація матеріалів дисертації. Наукові положення і результати дисер-

таційної роботи доповідалися й обговорювалися на міжнародних наукових конфе-

ренціях та симпозіумах: «Surfaces, Interfaces and Coating Technologies 2023 / 

PlasmaTech 2023 / Tribology 2023» Joint Conferences (Lisbon, Portugal, 2023), «Ма-

теріали для екстремальних умов роботи» (Київ, (2017-2021), «Проблеми й перспе-

ктиви розвитку залізничного транспорту», (Дніпро, 2017-2021), «Университетська 

наука» (Маріуполь, 2016-2023), «Перспективні технології на основі новітніх фізи-

ко-матеріалознавчих досліджень та комп’ютерного конструювання матеріалів» 

(Київ, 2019), «International Conference for Young Professionals in Physics and 

Technology» (Kharkiv, 2021), «Science and Processing of Cast Irons» (SPCI-XII) 

(Muroran, Japan, 2021), «Ceramics and Composite Materials» (Madrid, Spain, 2017), 

«Перспективні технології, матеріали і обладнання у ливарному виробництві» 

(Краматорськ, 2017), «Нові сталі та сплави і методи їх оброблення для підвищення 

надійності та довговічності виробів» (Запоріжжя, 2021, 2022), «Неметалеві вкрап-

лення і гази у ливарних сплавах» (Запоріжжя, 2021), «Проблеми довговічності ма-
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теріалів, покриттів та конструкцій» (Вінниця, 2017). 

Публікації. Результати дисертації опубліковані в 49 наукових роботах, в 

тому числі в 25 статтях в зарубіжних журналах, включених до НБД Scopus (із 

них 12 статей у журналах з Q1 та Q2), 9 статтях в спеціалізованих фахових ви-

даннях категорії Б, 5 патентах на винахід, 8 тезах доповідей на конференціях та 

2 монографіях. 

Обсяг роботи. Дисертація складається зі вступу, 7 розділів, висновків, 

списку використаних джерел, додатків. Загальний обсяг становить 410 сторі-

нок, у тому числі 326 сторінок основного тексту, 21 таблиц, 169 рисунків, спи-

сок використаних джерел із 251 найменування та 12 додатків.  

Здобувач висловлює подяку Єфременку Василю Георгійовичу, доктору 

технічних наук, професору, завідувачу кафедри фізики Державного вищого на-

вчального закладу "Приазовський державний технічний університет" за консу-

льтування та всебічну підтримку під час підготовки дисертації. 
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РОЗДІЛ 1 

 СУЧАСНІ МЕТОДИ ПОВЕРХНЕВОЇ ТЕРМІЧНОЇ ОБРОБКИ  

ЛЕГОВАНИХ ЧАВУНІВ ТА СТАЛЕЙ ЛЕДЕБУРИТНОГО КЛАСУ ТА 

ВДОСКОНАЛЕННЯ ЇХ ХІМІЧНОГО СКЛАДУ   

 

 

1.1 Технології поверхневої зміцнювальної обробки ливарних сплавів 

триботехнічного призначення на Fe-C основі 

 

 Високохромисті чавуни (ВХЧ) і сталі ледебуритного класу (СЛК) широ-

ко використовуються в якості ливарних матеріалів трибологічного призначен-

ня, що зумовлено їх високою зносостійкістю в умовах абразивного, ерозійного, 

абразивного-корозійного зношування [1-3]. Це пов’язано із наявністю в струк-

турі великої кількості карбідних фаз, розподілених в металевій матриці. Істотну 

роль в формуванні оптимальної мікроструктури та досягненні максимального 

рівня властивостей вказаних сплавів відіграє об’ємна та поверхнева термічна 

обробка. 

В литому стані ВХЧ, як правило, мають низький рівень властивостей. Для 

підвищення міцності, твердості та зносостійкості вказані сплави піддають 

об’ємній термічній обробці, найчастіше – гартуванню та низькому відпуску. В 

ході витримки під гартування первородний аустеніт (який складає переважну 

частку матриці литого ВХЧ) збіднюється вуглецем та легуючими елементами в 

процесі виділення вторинних карбідів, внаслідок чого перетворюється на мар-

тенсит при гартувальному охолодженні. Така обробка має назву «дестабіліза-

ція» (Destabilization [4]). На даний час не досягнуто одностайної думки щодо 

оптимальної температури дестабілізації ВХЧ: діапазон її рекомендованих зна-

чень коливається від 800 оС до 1180 оС [3-7]. Більш низька температура дестабі-

лізуючої витримки (800-1000 оС) забезпечує переважно мартенситну структуру 

сплавів та отримання підвищеної твердості (60-68 HRC) та зносостійкості. 

Більш висока температура дестабілізації (>1000 оС) призводить до істотного 
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зниження твердості та зростання ударної в’язкості сплавів внаслідок розчинен-

ня вторинних карбідів та стабілізації аустеніту.  

В роботах [3, 8] показано, що гартування від 800-900 оС істотно підвищує 

твердість високовуглецевих сплавів, легованих 4-20 % Cr, в порівнянні з литим 

станом, що пояснюється утворенням мартенсито-карбідної суміші при розпаді 

первинного аустеніту. Підвищення температури дестабілізації з 950 оС до 

1180 °С приводить до поступового зниження твердості сплавів внаслідок зрос-

тання кількості залишкового аустеніту (Азал) в матричній фазі. Ударна в'язкість 

чавунів зменшується (щодо литого стану) після гартування від 850-950 °С і зро-

стає при підвищенні температури нагріву до 1180 °С [3]. 

В роботах [1-3, 5] було показано, що дестабілізація комплексно-легованих 

ВХЧ при 800-950 оС приводить до формування вторинних карбідів М7С3, М23С6, 

М3С2. Даний процес ініціює мартенситне перетворення при охолодженні та 

зростання твердості чавунів до 63-64 HRC. При цьому кількість вторинних кар-

бідів та ступінь приросту твердості залежать від температури дестабілізації та 

досягають максимуму при 950 оС.   

Автори робіт [6-9] встановили, що для отримання максимальної твердості 

високохромистих чавунів матриця повинна містити велику кількість мартенси-

ту, а вторинні карбіди – мати дисперсні розміри. В чавуні 230Х18ГС максима-

льна твердість (68 HRC) була отримана після 1-2 год витримки при 900 оС [9]. У 

випадку гартування від 1000 оС твердість досягла максимуму (60 HRC) впро-

довж 30 хв внаслідок зростання дифузії атомів хрому, яка контролює виділення 

вторинних карбідів [10].  

За температури дестабілізації ≥1000 оС відбувається коалісценція та част-

кове розчинення вторинних карбідів (останнє – внаслідок зростання розчинності 

вуглецю в γ-фазі). Це призводить до збільшення вмісту залишкового аустеніту та 

зниження твердості. При гартуванні від 1150 оС швидко досягається стабілізація 

аустеніту в матриці, відбувається зниження твердості чавуну з самого початку 

витримки [9, 11]. В цьому випадку дисперсійне зміцнення відсутнє, твердість ау-

стеніту визначається лише твердорозчинною компонентною зміцнення.  
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Незважаючи на важливість об’ємної термічної обробки, вона не завжди 

забезпечує максимальний рівень механічних і експлуатаційних характеристик 

ВХЧ і СЛК. Крім того, об’ємна термообробка є енерговитратною та екологічно 

небезпечною. В цьому сенсі перспективним є використання технологій інжене-

рії поверхні [12], до яких відносять гартування струмом високої частоти (СВЧ) 

[13], обробку поверхні лазерним променем, електронними пучками та плазмо-

вим струменем, нанесення захисних покриттів, тощо. Структури, утворені при 

поверхневій обробці, мають високу твердість, зносостійкість і опір руйнуванню 

внаслідок диспергування структурних складових та підвищення дефектності 

кристалічної будови (збільшення щільності дислокацій, подрібнення блоків, 

зростання напружень другого роду) [14]. Основними перевагами поверхневого 

зміцнення перед об’ємною термообробкою є: а) збільшення ударостікості дета-

лей за рахунок збереження пластичності і в'язкості серцевини; б) суттєве змен-

шення деформації виробів; в) відсутність інтенсивного окислення і зневугле-

цювання поверхні; г) наведення напружень стиснення в поверхневих шарах де-

талей, що забезпечує зростання опору втоми; д) зменшення енерговитрат та за-

бруднення навколишнього середовища. 

В роботі [15] досліджено вплив гартування СВЧ на показники міцності 

високоміцного чавуну. Було встановлено, що СВЧ підвищує мікротвердість ча-

вуну до 737 НV (в шарі товщиною до 3 мм), що забезпечує необхідні експлуа-

таційні характеристики деталей машин, виготовленних із високоміцного чаву-

ну, які працюють в умовах підвищенних контактних навантажень. 

Гартування поверхневого шару чавунних деталей з використанням індук-

ційного (високочастотного) нагріву є в ряді випадків досить ефективним спосо-

бом підвищення зносостійкості деталей, виготовлених з сірого чавуну. При цьо-

му властивості і експлуатаційна довговічність чавунних виробів значною мірою 

залежать від величини і характеру розподілу залишкових напружень у виробі пі-

сля гартування СВЧ. В роботі [16] встановлено, що при індукційному гартуванні 

шийок колінчастого валу з високоміцного чавуну на поверхні виникають напру-

ження стиснення (650-750 МПа), а в глибині - напруження розтягнення (450-
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600 МПа). Інший характер розподілу залишкових напруг був виявлений при гар-

туванні СВЧ гільз циліндрів, виготовлених із сірого чавуну [17, 18]: на внутріш-

ній поверхні і в перехідній зоні гільз (від загартованого до незагартованого ша-

ру) формуються значні напруги розтягнення (до 200 МПа), а в серединій частині 

загартованого шару (на відстані від поверхні 1,5-1,6 мм) виникає зона стискаю-

чих напруг. Наявність в загартованому шарі зон з напруженнями розтягнення 

призводить до виникнення мікротріщин в металевій основі чавуну по графітним 

включенням, що негативно впливає на експлуатаційну довговічність і зносостій-

кість виробів. Встановлено, що найбільший знос викликають максимальні зали-

шкові напруги розтягнення на поверхні; їх зниження забезпечує зменшення зно-

су приблизно в 2 рази [17]. Для формування необхідної епюри напружень підви-

щення зносостійкості гільз циліндрів їх індукційне гартування запропоновано 

виконувати з попереднім підігрівом і одностороннім внутрішнім охолодженням. 

В роботі [19] наведені дані про суттєве підвищення твердості поверхне-

вих шарів чавуну з кулястим графітом, загартованих із індукційним нагрівом. 

Показано, що в результаті СВЧ глибина зміцненого шару становила 1,3-1,8 мм; 

він мав мартенситну структуру з твердістю 62-64 HRC. Це збільшило ресурс 

роботи механізму зворотно-поступального руху в кілька разів [19]. Однак при 

СВЧ-гартуванні чавунних деталей складної форми можливий місцевий перегрів 

в виточках, поблизу отворів, в тонких перетинах і т.д., що неминуче призводить 

до утворення тріщин і оплавлення кромок. Серйозним недоліком індукційного 

загартування чавуну є також значне окрихчення поверхневого шару, особливо 

при наявності конструктивних концентраторів напруг [15]. Використання інду-

кційного нагріву не дозволяє реалізувати зміцнення з оплавленням поверхні де-

талей, так як це призводить до сильного перегріву деталей, їх короблення і роз-

тріскування.  

Для продовження терміну служби швидкозношуваних робочих поверхонь 

деталей машин найбільш раціональним по універсальності, доступності, еколо-

гічності та ефективності є способи поверхневої обробки із застосуванням висо-

коконцентрованих джерел нагріву. В даному випадку зміцнення досягається 
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високошвидкісним нагріванням поверхневих шарів і швидким охолодженням за 

рахунок відведення тепла всередину деталі. Утворені при цьому структури ма-

ють високу твердість, зносостійкість і опір крихкому руйнуванню. Структурні 

перетворення в цілому відповідають тим, що відбуваються при об'ємному гар-

туванні, однак високі швидкості нагріву і охолодження приводять до суттєвого 

подрібнення структурних складових (аустенітне зерно, мартенситні кристали) 

внаслідок зменшення розміру критичного зародку при збільшенні ступеню пе-

регріву [20]. 

Особливий інтерес становить вплив опромінення потоками електронів на 

структуру і властивості чавунів. У літературі досить широко описано застосу-

вання електронно-променевої обробки (ЕПО) з опроміненням електронами з 

енергією більше 0,5 МеВ на мікроструктуру і механічні властивості сірого, по-

ловинчастого і білого чавунів [21]. При такій обробці спостерігається коротко-

часне підвищення температури зразків до 900-1000 оС на глибину пробігу елек-

тронів і подальше прискорене охолодження внаслідок відтоку тепла вглиб ме-

талу [21]. Опромінення електронами призводить до підвищення твердості всіх 

структурних складових чавунів (наприклад, твердість цементиту підвищується 

з 1100 НV до 1250 НV), а зносостійкість сплавів збільшується на порядок. 

В роботі [22] представлено результати впливу ЕПО на властивості хро-

монікелевого чавуну СПХН-49, з якого виготовляють валки сортопрокатних 

станів. Вихідна структура чавуну складалася з перліту з мікротвердістю 220-

256 НV і невеликої кількості цементиту з мікротвердістю 754-860 НV. Масивні 

темплети, вирізані від нижніх торців бочки прокатного валка, обробляли (з час-

тковим оплавленням поверхні) електронним пучком діаметром 8 мм з енергією 

3 МеВ. В результаті такої обробки в чавуні формувався поверхневий зміцнений 

шар товщиною 2 мм. ЕПО призвела до часткового розплавлення цементиту, 

структура чавуну стала мартенситною (579-600 НV). У зоні оплавлення відбу-

лося формування чарункового і пластинчастого ледебуриту [22]. Навколо «яд-

ра» ледебуриту (642-754 НV) виникло «кільце» високовуглецевого фазонакльо-

паного аустеніту (475-520 НV) з невеликою кількістю голчастого мартенситу.  
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Зміна фазового складу при радіаційно-термічної обробці електронами ви-

сокої енергії обумовлена частковим розчиненням графіту і карбіду при нагріван-

ні. В результаті цього при охолодженні відбувається утворення додаткової кіль-

кості цементиту і збагачення - і - твердих розчинів вуглецем і легуючими еле-

ментами. Внаслідок високої температури нагріву при ЕПО відбувається повне 

розчинення складного карбіду в -фазі. При подальшому швидкому охолодженні 

не відбувається формування рівноважного складного карбіду, оскільки це вима-

гає певного часу для протікання дифузійних процесів. В результаті утворюються 

більш дрібні виділення метастабільного карбіду. Легуючі елементи (в основному 

Cr, Mn) і вуглець, збагачують - і - тверді розчини, що призводить до форму-

вання в чавуні складної структури, що включає - і -фази і карбід, близький за 

складом до Fe3C [22]. Таким чином, ЕПО в режимі часткового оплавлення пове-

рхні сприяла збільшенню площі, займаної структурними складовими з більш ви-

сокою твердістю та зносостійкістю. 

Одним з видів зміцнення поверхні є лазерна обробка (ЛО), яка в певних 

випадках має технологічні переваги у порівнянні з іншими способами інженерії 

поверхні [23]. Перспективність використання лазерного випромінювання для 

обробки чавунів різного складу відзначається в багатьох публікаціях [24, 25]. 

До переваг ЛО відносять: а) зниження енерговитрат за рахунок локальності об-

робки; б) висока продуктивність процесу; в) безконтактність способу; г) лег-

кість автоматизації процесів обробки; д) можливість суміщення з процесами 

поверхневого легування та нанесення покриття. 

За режимом роботи установки для лазерної обробки поділяють на імпульс-

ні (випромінюють світло у вигляді коротких спалахів), безперервні (випроміню-

ють світло протягом тривалого часу) і імпульсно-періодичні (генерують потужні 

короткі імпульси з досить високою частотою повторення). За типом активної ре-

човини лазери, що використовуються при ЛО, підрозділяються на твердотільні і 

газові. В твердотільних лазерах активним середовищем служать кристалічні і 

аморфні речовини з домішковими іонами (алюмо-ітрієвий гранат з домішкою 

неодиму, рубін і т.д.). Серед газових лазерів для ЛО найбільш поширеними є 
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СО2-лазери безперервної дії. В якості робочої речовини використовують суміші 

вуглекислого газу, азоту і гелію в різних пропорціях. ККД цих систем складає 5-

10 %. Лазерна обробка характеризується дуже високою поверхневою щільністю 

енергії (до 108-109 Вт/м2) і, в зв'язку з цим, малою тривалістю впливу променя на 

метал. Швидкість нагріву досягає 106-107 оК/с, глибина теплового впливу зазви-

чай не перевищує 0,7-0,8 мм; діаметр плями від лазерного променя на оброблю-

ваної поверхні становить 1,5-5,0 мм. Необхідності в додатковому охолодженні не 

виникає внаслідок швидкого відводу тепла в глиб металу. 

Лазерна обробка є найбільш ефективною по відношенню до сірих чаву-

нів, вироби з яких працюють в умовах абразивного зношування (шестерні, під-

шипники, гальмівні колодки, супорти, циліндри або втулки двигунів і т.д.). Ре-

сурс роботи таких деталей визначається, в основному, не об'ємною міцністю ма-

теріалу, а твердістю поверхневого шару. Твердість обробленої лазером чавунної 

поверхні є значно вищою, ніж після гарту традиційними методами. В роботі [26] 

вказується, що опір абразивному зношуванню в результаті ЛО зростає в 2-4 рази. 

У літературі описано лазерне зміцнення робочої поверхні кулачків розпо-

дільного вала автомобіля ЗАЗ-1102, виготовлених з чавуну складу: 3,4 % С; 

0,9 % Mn; 0,4 % Si; 0,5 % Cr; 0,05 % Ti; 0,5 % Mo; 0,2 % Ni;  0,12 % S; 0,3 % P 

[23]. Кулачки піддавали лазерній обробці на імпульсному рубіновому лазері в 

режимі оплавлення поверхні з 10-15 % перекриттям плям. Це призвело до фор-

мування структури вибіленого чавуну. Утворення значної кількості цементиту 

сприяло підвищенню мікротвердості та зносостійкості поверхневого шару [23]. В 

структурі сірих чавунів, підданих ЛО з оплавленням поверхні, зберігається знач-

на кількість залишкового аустеніту (внаслідок розчинення графіту та збагачення 

рідини вуглецем). В певних умовах зношування аустеніт перетворюється на мар-

тенсит деформації, що позитивно впливає на зносостійкість. В роботі [26] вказу-

ють, що максимальна зносостійкість чавуну ВЧ-42, обробленого лазером з опла-

вленням, досягається саме при максимальному вмісті Азал. Перетворення 

«Азал→Мартенсит» при зношуванні фіксували проведенням рентгеноструктур-

них досліджень до та після випробувань. 
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Відомо застосування безперервного випромінювання СО2-лазера для по-

верхневої обробки високохромистого зносостійкого чавуну Х16НМФТЛ [27]. 

Встановлено, що зміцнення цього чавуну при ЛО досягається за рахунок виді-

лення з матриці дисперсних карбідів (Cr, Fe)7C3. При цьому мікротвердість ма-

триці з карбідами (Cr, Fe)7C3, TiC, Mo2C досягає 1090 НV. Для запобігання 

утворенню тріщин на поверхні виробів перед лазерною обробкою необхідно 

проводити попередній нагрів чавуну до 400 оС і вище. Товщина зони лазерного 

впливу зростає до 0,7 мм, що, зокрема, має істотне значення для підвищенні 

працездатності лопаток дробоструминних апаратів, що виготовляються з чаву-

ну Х16НМФТЛ, що працюють в умовах ударно-абразивного зношування мета-

левим дробом діаметром 0,5-0,6 мм [ 27]. 

Високі швидкості нагріву і охолодження при ЛО можуть бути причиною 

виникнення значних залишкових напружень в поверхневих шарах, що призво-

дять до утворення тріщин. При обробці феритного і перлітного чавуну в режимі 

оплавлення в поверхневих шарах виникають розтягуючи напруги, що призво-

дять до утворення значної кількості тріщин. При обробці без оплавлення пове-

рхні виявлені напруги стиснення, які не справляють негативного впливу на екс-

плуатаційні властивості виробів [28]. Питання про те, яка обробка ЛО є опти-

мальною для чавунів (з оплавленням чи без оплавлення) залишається дискусій-

ним. В ряді публікацій встановлено підвищення зносостійкості при лазерній 

обробці з оплавленні поверхні [29-31], в інших статтях робиться висновок про 

доцільність отримання загартованого шару достатньої товщини без оплавлення 

поверхні. Відповідь на це питання залежить також і від вимог до якості поверх-

ні і необхідності подальшої механічної обробки. Для відповідальних деталей 

використання ЛО є найбільш ефективним в якості фінішної операції. 

Таким чином, численними дослідженнями встановлено ефективність ЛО 

для різних марок чавунів, при цьому формується структура і властивості, які не 

досягаються при інших методах об'ємного і поверхневого зміцнення. Втім, ла-

зерне зміцнення не отримало широкого використання на виробництві внаслідок 

певних вад, до яких відносяться: а) висока вартість і складність обладнання; б) 
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необхідність застосування поглинаючих покриттів для підвищення ККД; в) об-

межена потужність сучасних лазерних установок (5 кВт), внаслідок чого тов-

щина зміцненого шару не перевищує 1 мм; це практично унеможливлює засто-

сування ЛО для масивних чавунних виробів. 

Незважаючи на переваги описаних вище технологій, найбільшого поши-

рення набуло зміцнення чавунних деталей плазмовим струменем [32]. Плазмова 

обробка (ПО) характеризується високими швидкостями нагрівання й охоло-

дження (104-105 К/с), відсутністю необхідності застосування охолоджуючих се-

редовищ, відсутністю шкідливих викидів, можливістю регулювання глибини і 

твердості зміцненого шару, можливістю часткової або повної автоматизації 

процесу, високою продуктивністю, можливістю обробляти масивні вироби з 

великою поверхнею, відсутністю необхідності отримання вакууму [33]. 

Дослідженню фазових і структурних перетворень в чавунах різного скла-

ду при ПО присвячено значну кількість вітчизняних і зарубіжних публікацій [32-

43]. В роботі [36] досліджено вплив плазмового оплавлення на мікроструктуру, 

твердість і наявність дефектів в поверхневих шарах сірого чавуну. Зразки попе-

редньо підігрівали в камерній печі до температур 300-700 оС, після чого їх підда-

вали обробці плазмовою дугою. Встановлено, що отримання шарів без тріщин 

можливо при попередньому підігріві понад 350 оС. Твердість на поверхні вибіле-

них зразків становила 600-700 НV; при підігріві до 400 оС вона досягала 750 НV. 

Висока твердість поверхневого шару була обумовлена формуванням квазіледе-

буритної структури, що складається з цементиту, мартенситу, бейніту, залишко-

вого аустеніту і продуктів дифузійного розпаду аустеніту. Структура вибіленого 

шару мала типову дендритну конфігурацію з великим ступенем дисперсності. 

Вміст мартенситу і залишкового аустеніту зменшувався від поверхні вглиб мета-

лу, при цьому збільшувалась кількість бейніту і продуктів дифузійного розпаду 

аустеніту. Отримані результати підтверджуються даними робіт [44, 45], в яких 

описано вплив плазмової обробки на структуру і твердість чавуну з кулястим 

графітом. При попередньому підігріві до температур, близьких і нижче темпера-

тури мартенситного перетворення, утворюється велика кількість тетрагонально-
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го мартенситу в перехідній і ледебуритній зонах, що викликає появу тріщин. 

Схожі дані були отримані в роботі [46], в якій досліджували прокатні ва-

лки діаметром 530 мм і довжиною бочки 630 мм, що виготовляються з чавуну 

СШХНФ наступного хімічного складу (мас.%): 3,3-3,5 С; 1,35-1,7 Si; 0,5-

0,65 Mn; 0,2-0,4 Cr; 1,4-1,6 Ni; 0,12-0,13 V; ≤ 0,2 P; ≤ 0,02 S. В литому стані 

структура чавуну складається з пластинчастого перліту, ледебуриту, цементиту 

і рівномірно розподілених графітових включень. В результаті ПО в поверхне-

вих шарах виникають зони оплавлення і термічного впливу. Мікроструктура 

зони оплавлення складається з дрібнодисперсної суміші аустеніту і цементиту 

дендритної будови, а в зоні термічного впливу спостерігається мартенситна 

структура з певною кількістю Азал. Плазмова обробка підвищує експлуатаційні 

характеристики валків - збільшується зносостійкість і тріщиностійкість, знижу-

ється окислюваність поверхні. Результати промислового випробування показа-

ли, що в результаті ПО робочий ресурс чавунних валків за кількістю проката-

ного металу зріс в 1,3-1,6 рази [47]. 

В роботі [48] досліджено вплив поверхневої обробки плазмовим струме-

нем на особливості структуроутворення в зоні термічного впливу і зносостій-

кість валкових чавунів з пластинчастим і кулястим графітом. Отримані резуль-

тати показують, що поверхневе зміцнення ефективно підвищує твердість робо-

чого шару на глибину 0,5-0,9 мм. Зносостійкість чавунів збільшилась на 20-

60 %, що пов'язано з отриманням в структурі метастабільного аустеніту, який 

перетворюється в мартенсит в результаті деформації в умовах динамічного ко-

нтактного тертя [48]. 

Зносостійкість плазмово-зміцнених чавунів залежить від параметрів ре-

жиму ПО. Так, результати, отримані в роботі [49], показують, що більш високу 

зносостійкість високоміцного чавуну можна досягти за рахунок переміщення 

плазмотрона в напрямку, перпендикулярному напрямку зношування. Максима-

льна зносостійкість забезпечується при перехресному переміщенні плазмотро-

на, тобто під кутом 45о по відношенню до напрямку зношування. Також в цій 

роботі вказується, що абразивна зносостійкість чавуну після ПО без оплавлення 
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поверхні є вищою, аніж при обробці з оплавленням, що пов'язано зі структур-

ними змінами в поверхневих шарах [49, 50]. 

Автори робіт [51, 52] вказують, що зі збільшенням швидкості плазмової 

обробки відбувається зниження температури нагріву поверхні, в результаті чого 

в високоміцному чавуні формується більш дисперсний квазіледебурит зміцне-

ної зони, а також зменшується кількість залишкового аустеніту. Такі структурні 

зміни забезпечують підвищення твердості зміцненої зони, що позитивно позна-

чається на експлуатаційній довговічності оброблюваних виробів. Так, при змі-

цненні валків з чавуну ВЧ80-3 плазмовим струменем (струм дуги – 360 А) зміна 

швидкості обробки від 15 м/год (з макрооплавленням) до 20 м/год (з мікроопла-

вленням) підвищує твердість від 800 НV до 835 НV - в оплавленому шарі, і від 

745 НV до 800 НV - в загартованому шарі [51]. 

В роботі [53] досліджено вплив імпульсно-плазмової обробки на зносо-

стійкість валкових чавунів. Показано, що в чавунах після ПО пройшла перекрис-

талізація, товщина модифікованого шару склала 50 мкм. Твердість поверхні 

зросла: в сірому чавуні - від 284 НV до 987 НV, у високоміцному чавуні - від 

314 НV до 931 НV [53]. Зносостійкість поверхневих шарів, сформованих в про-

цесі плазмової обробки, в десятки разів перевищує зносостійкість необробленого 

чавуну при терті по керамічній поверхні (ZrO2, SiC) з отриманням низького кое-

фіцієнту тертя 0,1-0,35. Коефіцієнти тертя необроблених плазмою чавунів коли-

вається в діапазоні 0,4-0,6 [53]. 

Ефективність ПО чавуну може бути підвищена додатковим легуванням 

відбіленого шару. В роботі [39] запропоновано метод комбінованого зміцнення, 

що включає електроіскрове легування з нанесенням поверхневих покриттів з 

хрому або твердого сплаву ВК6М і подальше оплавлення плазмовим струме-

нем. Переплав поверхні забезпечує глибоке проникнення легуючих елементів. 

В результаті такої обробки мікротвердість поверхневого шару підвищується до 

1000-1200 МПа. 

Незважаючи на очевидні переваги в порівнянні з іншими видами поверх-

невого зміцнення (табл. 1.1), плазмове зміцнення має ряд недоліків, до яких 



  50 

відносяться неможливість зміцнення важкодоступних місць на деталях склад-

ної форми (що пояснюється необхідністю забезпечення малого (5-10 мм) зазору 

між плазмотроном і деталлю), необхідністю захисту персоналу від світлового 

випромінювання плазмового струменя, висока ймовірність розтріскування по-

верхневого шару при виготовленні деталі з твердого та крихкого сплаву. 

 

Таблиця 1.1  

Порівняльна характеристика методів поверхневої модифікації виробів із 

сірого чавуну 

Метод Твердість, 

НRC 

Товщина моди-

фікованого шару, 

мм 

Тип покриття 

Об'ємна термообробка 35-40 – – 

Високочастотне гартування 35-50  10 суцільне 

Обробка електродугою 35-50  5 суцільне 

Лазерна обробка 55-65  1 
суцільне, дис-

кретне 

Плазмова обробка 55-65  5 
суцільне, дис-

кретне 

 

Одним з різновидів плазмового зміцнення є імпульсна плазмова обробка 

(ІПО). Вона успішно застосовується для модифікації поверхневих шарів різних 

сплавів [54-61], що підвищує твердість і зносостійкість металовиробів. Швид-

кий нагрів і оплавлення оброблюваної поверхні, значні градієнти температури 

(~106 К/см), що виникають в поверхневому шарі матеріалу при імпульсному 

впливі плазми, сприяють високій швидкості дифузії іонів плазми вглиб модифі-

кованого шару. Швидка кристалізація рідкої фази призводить до структурних 

змін в поверхневому шарі, формуванню дрібнозернистої або квазіаморфної 

структури при наступних повторних розплавах. Висока швидкість охолодження 

~106-107 К/с досягається завдяки відводу тепла від тонкого шару розплаву 

(~10-50 мкм) вглиб зразка. Плазма може також служити джерелом легуючих 

елементів, які імплантуються в модифікований шар. Тому найчастіше для імпу-

льсної плазмової обробки використовується азот, що сприяє підвищенню екс-
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плуатаційних властивостей за рахунок утворення нітридних фаз. Іншм спосо-

бом легування в процесі імпульсної плазмової обробки є оплавлення нанесених 

тонких покриттів з їх перемішуванням з оплавленою основою. 

Високоенергетичні плазмові імпульси отримують в електродинамічних 

прискорювачах різного типу, так званих «гарматах». Відомо кілька різновидів 

таких пристроїв, що використовуються при ІПО. В роботі [62] описаний імпу-

льсний плазмовий прискорювач (ІПУ), що складається з коаксіальних електро-

дів з діаметром анода 14 см і катода 5 см, і вакуумної камери діаметром 100 см і 

довжиною 120 см. Система живлення складається з конденсаторної батареї з 

запасеної енергією 60 кДж. Амплітуда розрядного струму ~400 кА, тривалість 

потоку плазми становить 3-6 мкс. Імпульсний плазмовий прискорювач генерує 

потоки плазми з енергією іонів до 2 кеВ, щільність плазми становить (2-20) 

1014 см-3, середня питома потужність – ~10 МВт/см2 і щільність енергії плазми – 

5-40 Дж/см2. В якості робочих газів використовуються азот, гелій, водень і їх 

суміші. Режим плазмової обробки варіюється шляхом підбору розрядної напру-

ги і відстані від зразка до прискорювача. 

Використання подібного пристрою (магніто-плазмового компресора 

(рис. 1.1)) описано в роботі [63] для нанесення порошків карбіду вольфраму на 

поверхню вуглецевої сталі. Плазмовий потік в компресорі генерується за раху-

нок вивільнення енергії 3-15 кДж, що накопичується в конденсаторі. Плазмоут-

ворюючим газом є азот, який подається під тиском 400 Па. У камері компресо-

ра виникає розряд з силою струму 90 кА тривалістю 120 мкс. Швидкість виті-

кання плазми, її температура і концентрація електронів досягає 5·106 см/с, 2 еВ 

і 3·1017 см-3, відповідно. Щільність енергії в плазмовому імпульсі складає 13-

18 Дж/см2.  

У роботі польських вчених [64] описано пристрій для ІПО з концентрич-

но розташованими електродами. Генерований електричним розрядом плазмо-

вий імпульс має щільність енергії 104-105 Дж/м2, що дозволяє використовувати 

його для імпульсної плазмової імплантації (pulse implantation doping) оброблю-

ваної поверхні. 
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Рис. 1.1. Схема магніто-плазмового компресора [63] 

 

В ІЕЗ ім. Є.О. Патона НАН України розроблена імпульсно-плазмова тех-

нологія модифікування поверхні твердосплавних і сталевих виробів [65-69]. 

Внаслідок високих швидкостей нагріву і охолодження при ІПО відбувається 

пружно-пластична деформація поверхневого шару і, як наслідок, інтенсифіка-

ція практично всіх відомих механізмів дифузії; при цьому здійснюється ефек-

тивна термоциклічна обробка металу. Термічна дія імпульсно-плазмового 

струменя супроводжує процеси легування. Введення легуючих елементів в пла-

зму здійснюється у вигляді парокрапельної фази від аксіального металевого 

електроду за допомогою плазмоутворюючого газу (пропан, азот). В результаті 

мікросекундної тривалості дії плазмового струменя поверхня піддається інтен-

сивній ударно-хвильовій дії внаслідок швидкісних фазових перетворень. В ре-

зультаті всіх вище зазначених впливів відбувається зміцнення оброблюваної 

поверхні. При імпульсно-плазмовому зміцненні можливе проведення обробки 

декількома імпульсами в одну точку, при цьому відстань між двома сусідніми 

точками становить не більш 0,5 діаметра плями плазмового струменя. 

Формування високоенергетичних імпульсів здійснюється в плазмотроні 

шляхом реалізації в ньому нестаціонарних детонаційних режимів горіння горю-

чих газових сумішей (С3Н8 і О2) між двома коаксіальними електродами (рис. 1.2). 

Імпульсний плазмотрон, складається з детонаційної камери (1), де здійснюється 
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формування горючої газової суміші і ініціювання її детонаційного згоряння. 

Плазмотрон має центральний електрод - анод (2), конічний електрод - катод (3) і 

електрод, що випаровується (6). Електроди включені в електричний ланцюг до 

спеціального джерела живлення (5). При ініціюванні детонації продукти згорян-

ня надходять з детонаційної камери в міжелектродний зазор (4) і замикають еле-

ктричний ланцюг. Стаціонарне детонаційне згоряння горючих газів переходить в 

нестаціонарне, яке отримує додаткову енергію через електропровідний шар про-

дуктів згоряння (7). При викиді плазмового струменя (8) з плазмотрона, він за-

микає електричний ланцюг між анодом і поверхнею виробу (катодом). В резуль-

таті проходження електричного струму плазма додатково розігрівається за раху-

нок джоулевого тепловиділення. Електрод (5) забезпечує введення в плазмовий 

струмінь легуючих елементів. Енергетичні характеристики плазмових струменів 

на виході з плазмотрона залежать від напруженості електричного поля і довжини 

міжелектродного зазору. При довжині міжелектродного зазору 200 мм і напру-

женості електричного поля 400-500 кВ/м плазмовий струмінь має температуру 

20 тис. К, а швидкість - 6 км/с. Щільність електричного струму в плазмовому 

струмені сягає (1-7)103 А/см2, а температура - 25000 К [67]. Тепловий потік в ви-

ріб може змінюватися в діапазоні (0,1-5)106 Вт/см2. Управління енергетичними 

характеристиками імпульсу здійснюється зміною ємності конденсаторів (600-

1200 мкФ), відстанню до поверхні виробу, а також включенням виробів в елект-

ричний ланцюг в якості катоду або ізольовано [65]. 

В роботі [71] представлено результати дослідження впливу ІПО на струк-

туру матеріалу інструменту зі сталі 65Г. Зміцнення здійснювали на установці 

«ІМПУЛЬС» конструкції ІЕЗ ім. Є.О. Патона НАН України, принцип дії якої 

описано вище. Обробку зразків сталі 65Г проводили при наступних параметрах: 

ємність конденсаторної батареї розрядного контуру – 800 мкФ; напруга на об-

кладинках конденсаторної батареї – 3,2 кВ; індуктивність розрядного контуру – 

30 мкФ; частота ініціюючих імпульсів – 2,5 Гц; матеріал електроду – вольфрам. 
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Використовували три режими обробки, які відрізнялися кількістю імпульсів в 

точку: 2 імпульси (№ 1), 4 імпульси (№ 2), 8 імпульсів (№ 3).  

 

 

Рис. 1.2. Схема імпульсно-плазмового генератору з електромагнітним 

принципом введення додаткової енергії (1-детонаційна камера, 2-анод, 3-катод, 

4-міжелектродний зазор, 5-джерело живлення, 6-електрод, що випаровується, 7- 

електропровідний шар продуктів згоряння, 8 -плазмовий струмінь)[70] 

 

Дифрактометричні дослідження зразків сталі 65Г показали, що після об-

робки в режимі 3 значно зменшується інтенсивність ліній α-Fe і з'являються лі-

нії залишкового аустеніту. Лінія α-Fe розщеплюється на дублет при цьому зро-

стає тетрагональність решітки за рахунок насичення мартенситу вуглецем. Збі-

льшення кількості імпульсів сприяє подальшому зростанню інтенсивності піків 

залишкового аустеніту. Значно посилюється інтенсивність піку MoO3. «Розмит-

тя» ліній рентгенограм після зміцнення вказує на підвищення напружень в об-

робленій поверхні в результаті фазового наклепу в результаті зворотних   

перетворень. Це викликає збільшення твердості сталі, незважаючи на досить 

великий вміст аустеніту. Найвище значення мікротвердості сталі 65Г 

(1000 НV50) і товщини зміцненого шару (10 мкм) досягаються при здійсненні 

трьох імпульсів плазмової обробки в точку при ємності конденсаторної батареї 

розрядного контуру 800 мкФ, напрузі на обкладинках конденсаторної батареї 
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3,2 кВ, індуктивності розрядного контуру 30 мкФ і частоті ініціюють імпульсів 

2,5 Гц. Отримані результати дозволили рекомендувати даний метод для підви-

щення довговічності ножів кутерів [71]. 

ІПО показала свою ефективність при модифікації структури і механічних 

властивостей різних металевих виробів, а також нанесення захисних покриттів 

різного функціонального призначення [72-75]. На прикладі простих металів (α-

Fe, Cu), сталей, сплавів, включаючи титанові сплави, показана можливість мо-

дифікації поверхні за допомогою високотемпературного плазмового імпульсу, 

що має високі швидкості від 1 до 8 км/с. ІПО також може застосовуватися і для 

поліпшення властивостей керамічних, металокерамічних і металевих покриттів 

таких, як Al2O3, Al2O3 + Cr2O3, WC-Co, нержавіюча сталь 316L, сплав Hastelloy C, 

тощо. Показано, що в деяких випадках необхідна так звана «дуплексна» обробка 

поверхні виробів з металів і сплавів, наприклад, вібронакатування з подальшою 

ІПО, що приводить до помітної зміни механічних характеристик виробів. 

В роботі [76] досліджена модифікація властивостей поверхні -заліза за 

рахунок введення молібдену в імпульсний високошвидкісний струмінь плазми 

шляхом розміщення в плазмотроні відповідного електрода, включеного в елек-

тричний ланцюг анодом. Було встановлено, що рентгенофазовий аналіз зразків 

показав, що в результаті ІПО виникли фази Fe7Mo6 і FeMo. Таким чином, вико-

ристовуючи плазмотрон з еродуючим електродом з Mo, можна легувати припо-

верхневих шар важкими металами (наприклад, Мо) на глибину понад 10 мкм, а 

азотом, вуглецем і киснем - на глибину до 5 мкм.  

В роботі [77] наведені результати дослідження ефективності ІПО на зраз-

ках технічного титану ВТ1-0 і його сплавів ВТ6, ВТ23 і ВТ22. ІПО чистого ти-

тану в режимі плавлення шістьма імпульсами питомою потужністю ~1 МВт/см2 

привела до формування нітридних і карбідних фаз (σ-TiN, ε1-Ti2N, ε3-Ti3N і 

ТiC), а також до утворення твердого розчину азоту в α-Ti. Внаслідок обробки 

імпульсної плазмою, що містить молібден відбулась імплантація молібдену і 
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нітриду молібдену Mo2N в поверхню титану, причому молібден (β-стабілізатор) 

не розчинився в титані, а залишився у вигляді окремих включень. В роботі [77] 

було зроблено припущення, що сполуки молібдену з азотом утворювалися в 

плазмовому струмені в результаті плазмохімічного синтезу. Після ІПО на пове-

рхні титанового сплаву утворився нанокристалічний шар. Підвищення мікрот-

вердості титанових сплавів в результаті ІПО було викликано утворенням мар-

тенситних фаз, нітридів і карбідів титану, а також збільшенням щільності дефе-

ктів в модифікованому шарі. 

В роботі [67] описано застосування ІПО на установці конструкції ІЕЗ ім. 

Є.О. Патона для зміцнення твердого сплаву (WC + 20 % Co). Встановлено, що 

ІПО призводить до зростання мікровикривлень решітки, появи напружень сти-

ску в кобальтової зв'язці (800 МПа), формування складної суміші фаз - ГПУ-Со, 

складних карбідів типу W6Co6C, W3Co3C і нерівноважних карбідів W2C, WC1-x, 

W6C2.54. Промислові випробування показали, що після ІПО зносостійкість пове-

рхневого шару твердосплавних прокатних шайб підвищилась на 250-370 %. 

Робота [67] присвячена вивченню особливості модифікації і легування по-

верхневого шару PVD-покриттів (MoN, C+W, TiN, TiC, Cr, Cr+CrN) газовою 

плазмою, а також змішування покриттів зі сталевою основою в рідкій фазі. Пок-

риття наносилися методом PVD в установці «Булат». Показано, що ІПО призво-

дить до підвищення мікротвердості зразків, зменшення коефіцієнта тертя від 1,5 

до 3 разів, підвищення зносостійкості. Легування поверхневого шару в результа-

ті перемішування покриття з підкладкою в момент оплавлення дозволяє досягти 

бажаного хімічного складу в поверхневих шарах металовиробів, зокрема, порш-

невих кілець і інших деталей машин, що працюють в умовах сухого тертя. 

Експерименти по модифікації товстих покриттів (0,3-1,0 мм) Ti64 і Co-

32Ni-21Cr-8AL-0,5Y імпульсними плазмовими потоками показують, що імпу-

льсна плазмова обробка дозволяє істотно зменшити розмір зерна, пористість 

покриття поверхневого шару і шорсткість, що призводить до збільшення їх те-
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рміну служби. 

  У статті [78] описано пристрій для ІПО з застосування повітряної плаз-

ми (рис. 1.3). Установка складається з таких структурних елементів: джерело 

безперервно діючої повітряної плазми, прискорювальна камера, високовольт-

ний блок живлення і управління (ВБЖУ), що забезпечує генерацію імпульсного 

струму з регульованою кількістю, частотою і амплітудою високовольтної на-

пруги імпульсів. Для пришвидчення повітряно-плазмових потоків прискорюва-

льна камера може включати в себе іонізатор і з'єднаний з ВБЖУ коаксіальний 

прискорювач, який забезпечує створення імпульсного магнітного поля [67]. За 

допомогою плазмотрону (1.1) в робочу зону іонізатора (3.1) подається повітря у 

вигляді безперервно діючих потоків плазми. Завдяки конструкції прискорюва-

льної камери, що виникає від високовольтних розрядів, імпульсне магнітне по-

ле формує і розганяє імпульсні потоки повітряної плазми, які потім виносяться 

на оброблювану поверхню. 

 

 

Рис. 1.3. Структурна схема імпульсно-плазмової установки: 1 – джерело 

безперервно діючої повітряної плазми (1.1 – плазмотрон, 1.2 – пристрій подачі 

повітря і електричного струму), 2 – ВБЖУ, 3 – прискорювальна камера (3.1 – 

іонізатор, 3.2 – прискорювач), 4 – поверхня що обробляється 
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Альтернативним підходом для ІПО є використання повторних дугових 

розрядів, ініціалізованих всередині закритої камери. Відомо застосування  ім-

пульсного плазмового прискорювача [79], який складається з коаксіальних еле-

ктродів та конденсаторної батареї з енергією 60 кДж. Амплітуда розрядного 

струму становить ~400 кА, тривалість потоку плазми – 3-6 мкс; енергія іонів – 

до 2 кеВ; щільність плазми – (2-20)1014 см-3; робочий газ – азот, гелій, водень. 

Fujii та ін. [80] створили тонкі алмазні плівки, використовуючи опромінення 

графітової мішені потоком плазми з подальшим осадженням абльованих части-

нок на підкладці у вигляді тонкої плівки.  

ІПО також використовується для нанесення  композитних покриттів. Тю-

ріним та ін. [81, 82] застосована детонаційна технологія для імпульсно-

плазмового осадження композиту WC-Co-Cr на поверхню корозійностійкої ста-

лі та покриття ZrB2–MoSi2 на вуглець/вуглецевий композит. Rosinski та ін. [83] 

створили композити W/Cu за допомогою низькотемпературного імпульсно-

плазмового спікання. 

Ще одним різновидом плазмогенеруючих пристроїв є електротермічний 

аксіальний плазмовий прискорювач (ЕАПП), що працює в газодинамічному ре-

жимі в умовах атмосферного повітря, тобто не потребує наведення вакууму [84, 

85]. Прискорювач був розроблений в ДВНЗ «Приазовський державний технічний 

університет», його конструкція і принцип роботи детально описані в наступних 

розділах. В роботі [85] наведено можливі напрями використання ЕАПП для нау-

кових та технологічний цілей. Відомо застосування ЕАПП для генерації звуко-

вих коливань у пружних середовищах (що дозволило використовувати ЕАПП 

для підвищення видобутку нафти та газу із свердловин), отримання колоїдних 

розчинів, нанопорошків (рис. 1.4), модифікування поверхні сталі 45, нанесення 

титану та ніхрому на поверхню вуглецевої сталі [85]. Втім, застосування ЕАПП 

для зміцнення поверхні чавунних та стальних виробів залишалось майже неви-

вченим, а тому становило предмет досліджень в даній дисертації. 
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Рис. 1.4. Наночастки заліза, отримані за допомогою ЕАПП [85] 

 

Незважаючи на велику кількість досліджень, пов'язаних зі зміцненням 

чавунів висококонцентрованими джерелами нагріву, більшість публікацій при-

свячена вивченню властивостей саме сірих та високоміцних чавунів. Практично 

не висвітленими залишаються питання щодо застосування плазмової зміцнюва-

льної обробки високолегованих ливарних сплавів із евтектикою на основі спе-

ціальних карбідів (білих Cr (V)-легованих чавунів і ливарних сталей ледебури-

тного класу). Оскільки ці сплави широко використовуються в якості зносостій-

ких матеріалів в різних галузях промисловості, представляє інтерес досліджен-

ня закономірностей формування фазово-структурного стану у чавунів в процесі 

плазмової обробки, а також її впливу на механічні та експлуатаційні властивос-

ті виробів, що дозволить запропонувати рішення по практичному використан-

ню цієї технології на виробництві.  

 

1.2 Перспективні напрямки розробки легованих зносостійких чавунів 

 

 Підвищення експлуатаційної довговічності легованих чавунів може дося-

гатися як за рахунок зміцнювальних обробок, так і шляхом вдосконалення хімі-

чного складу. До найбільш перспективних класів легованих білих чавунів від-

носяться мультикомпонентні чавуни (МКЧ) [86, 87]. До їх хімічного складу 

входять кілька сильних карбідоутворюючих елементів в приблизно рівній про-

порції, що забезпечує формування багатофазної структури, яка складається з 
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аустенітно-карбідних евтектик на базі комплексно-легованих спеціальних кар-

бідів (М7С3, М6С, М2С, МС). Класичний мультикомпонентних чавун містить 2-

5 % Cr, 2-5 % V, 2-5 % W, 2-5 % Mo, 2-5 % Co [88]. Після гартування в МКЧ 

формується мартенситна матриця, і вони набувають високої твердості (850-

900 HV) та зносостійкості. Вольфрам, молібден і ванадій частково розчиняють-

ся в матриці, що забезпечує чавуну високу зносостійкість. Завдяки цим перева-

гам МКЧ знайшли практичне використання у виробництві: з них виготовляють 

валки гарячої прокатки, елементи цементних млинів, тощо. Існують різні мо-

дифікації МКЧ, наприклад, в роботах Shimizu та інш. [89-91] описано структура 

і властивості чавунів, що містять (крім вольфраму, ванадію і хрому) ніобій в кі-

лькості 3-5 %, або 3-5 % Ni. 

Іншою перспективною групою матеріалів є сплави з високим вмістом бо-

ру [92]. Вони містять в невеликій кількості різні легуючі елементи, найчастіше 

хром, однак, на відміну від чавунів, вуглець в цих сплавах замінений (повністю 

або частково) на бор: кількість останнього доходить до 3,5 %, при цьому вміст 

вуглецю не перевищує 1,5 % [93, 94]. Структура таких сплавів складається з 

боридної (карбоборидної) евтектики, а матрицею, в залежності від термооброб-

ки, є ферит або мартенсит. Перевагою високобористих сплавів є більш висока 

(в 1,5-2 рази) твердість боридів в порівнянні з карбідами того ж самого елемен-

ту, що забезпечує сплавам підвищений рівень зносостійкості. Bedolla-Jacuinde 

та ін. [95] прийшли до висновку, що мікролегування 195 ppm бором стимулює 

виділення вторинних карбідів у чавуні з 17 % Cr. Додавання бору сприяло збі-

льшенню об'ємної частки карбідів, диспергуванню мікроструктури (зменшення 

розмірів вторинних дендритів) та утворенню більш грубої евтектики. Легуван-

ня високохромистих чавунів бором призводить до підвищення їх ерозійно-

корозійної стійкості за рахунок збільшення твердості карбідів [96]. Додавання 

бору в кількості до 0,55 %  в чавун Ni-Hard 4 (ASTM A532) та у високохромис-

тий чавун [97] позитивно впливає на  твердість та зносостійкість матеріалів, але 

зменшує їх ударну в’язкість.  

В роботі [98] досліджено вплив бору та хрому на фазовий склад та твер-
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дість дуплексного сплаву, що складався з білого та сірого чавуну. Експеримен-

тальні матеріали витримували при 950 оС впродовж 4 год, охолоджували на 

відкритому повітрі, а потім відпускали при 250 оС. Встановлено, що додавання 

Cr і B до сплаву і подальша термічна обробка викликали утворення карбідів та 

сполук: Fe5C2, Fe2C, Cr23C6, MnSi, Ni2Si, Mn5C2, Cr6Ni2Si та Ni31Si12, а також бо-

ридів (CrB, Cr4B, Cr2Ni3B6 і BFe5C5) що у підсумку значно підвищило твердість 

зразків. Максимальна твердість (820 HV) спостерігалась у зразку з вмістом 

0,48 % B. 

Tomovic-Petrovic та ін. [99] досліджували вплив вмісту бору на мікросту-

ктурний і фазовий склад білого чавуну (2,3 % C-13 % Cr), у структурі якого пе-

реважають карбіди М7С3 (з невеликою кількістю карбідів M3C). Зазначено, що 

бор у кількості до 0,39 % не приводить до утворення складних карбоборидів. 

Подальше збільшення вмісту бору до 0,59 %, викликає збільшення об’ємної ча-

стки карбіду M3C з 2,49 % до 35,02 %, при цьому об'ємна частка карбідів M7C3 

залишається незмінною. При додаванні 0,59 % бору в структурі з'являються 

вторинні карбіди М23С6. Автори роботи [99] припускають, що атоми бору зна-

ходяться у вуглецевій підрешітці, тобто вони вбудовані в решітку евтектичного 

карбіду M3C і вторинного карбіду M23C6, утворюючи при цьому складні сполу-

ки типу M3(C,B) та M23(C,B)6. Втім, вплив бору на структуру та фазовий елеме-

нтний склад в чавунах, комплексно легованих Cr, V, W, Mo, Ti на сьогодні за-

лишається недостатньо вивченим. 

Концепція високобористих чавунів була вперше запропонована Lakeland та 

ін. [100]. Вона полягала у введенні 1,2-3,5 % В до Fe-C сплаву з одночасним зме-

ншенням вмісту вуглецю до 0,2-0,5 %. Такі зміни дозволили сформувати мікро-

структуру, що містить евтектичні бориди та карбобориди Fe2B і Fe2(B,C). Бориди 

мають більшу твердість у порівнянні із карбідами того ж самого елементу, що 

зумовлено сильнішою гібридизацією зв’язку «Метал-Бор» порівняно зі зв’язком 

«Метал-Вуглець» [101]. Такі структурні зміни приводять до підвищення зносо-

стійкості Fe-В сплавів до рівня високохромистих чавунів, що дозволяє суттєво 

зменшувати витрати на виготовлення чавуну [102]. Zhang та ін. [103] прийшли до 



  62 

висновку, що при випробуваннях за схемою «Two-Body Abrasion» Fe-C-B сплави 

(0,3-1,0 мас.% C і 1,5-3,0 мас.% B) значно перевершують за зносостійкістю висо-

кохромистий чавун. В роботах [104, 105] встановлено, що при випробуванні за 

іншою схемою «Three-Body Abrasion»  Fe-B-C сплави (0,08-0,2 % C; 2,2-4,0 % B) 

мають перевагу перед підшипниковою сталлю ШХ15 і Ni-чавуном [104], а загар-

товані сплави Fe-C-B (0,1-0,25 % C; 0,8-1,2 % B, 56 HRC) демонструють таку ж 

зносостійкість, як й чавун з 15 % Cr (62,5 HRC) [105]. Про успішне застосування 

високобористих сплавів у реальних умовах експлуатації різних деталей (вклади-

шів, ударників, направляючих тощо) повідомляється в роботі [102]. 

Трибологічні властивості сплавів Fe-B намагаються покращити шляхом 

додавання легуючих елементів (Cr, Mn, Mo, Ti та ін.) [106-111 35-40]. Jian та ін. 

[106, 107 35, 36] встановили, що додавання 2 % Cr підвищує зносостійкість 

сплаву Fe-3,0 %В при зношуванні частками SiC і SiO2; при подальшому збіль-

шенні вмісту хрому зносостійкість знижується. Позитивний вплив хрому на 

зносостійкість Fe-B сплавів також описано в роботах [108, 109], де його 

пов’язують із підвищенням в’язкості руйнування бориду Fe2B при розчиненні в 

ньому хрому [109-113]. Jian та ін. [114, 115] досліджували вплив марганцю та 

дійшли висновку, що додавання 2,0 % Mn до сплаву Fe-B-C підвищує його зно-

состійкість в умовах «Three-Body Abrasion» за різних прикладених наванта-

жень, що також пояснюється впливом марганцю на в’язкість руйнування бори-

ду Fe2B. Додавання великої кількості карбідоутворюючих елементів до високо-

бористих чавунів приводить до формування боридних фаз, відмінних від Fe2B 

(M2B). Hartono та ін. [116] показали, що за високого вмісту Cr ( ≥20 %) у  Fe-B-

C сплаві (0,3-3,5 % C; 0-2,4 % B) кристалізуються карбобориди на основі хрому 

– M7(C,B)3 і M23(C,B)6 – що входять до складу евтектик «γFe+M23(C,B)6» і 

«γFe+M7(C,B)3».  

Легування сильними карбідоутворюючими елементами (Ti, Nb, Zr) спри-

яє утворенню спеціальних карбідів навіть за невеликої кількості цих елементів. 

Як випливає з [117], при додаванні 0,2-0,55 % Ti у високобористу швидкоріза-

льну сталь (0,35 % С-2 % В-5 % Cr-4 % Mo-1 % V-1 % Al) в структурі утвори-
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лись дисперсні карбіди (Ti, V, Mo)С, що містять 2,8 % V і 1 % Мо. При введенні 

титану в сплав Fe-1,8 % В за атомного співвідношення Ti/B≥0,5 замість евтек-

тичної сітки Fe2B утворюються дисперсні рівномірно розподілені бориди TiB2, 

що різко підвищує пластичність та ударну в’язкість сплаву [117, 118].  

Основним недоліком високобористих чавунів є їх висока крихкість, обу-

мовлена присутністю в структурі суцільної евтектичної сітки боридів [106]. В 

роботі [119] пропонують підвищувати ударну в’язкість високобористих чавунів 

введенням хрому (для покращення в’язкості бориду Fe2B) та формуванням від-

носно пластичної бейнітної матриці. Суттєвого поліпшення властивостей висо-

кобористих чавунів досягають термічною обробкою із утворенням вторинних 

карбоборидів, диспергованих у мартенситній матриці [113]. Модифікація розп-

лаву РЗМ та Mg в поєднанні з термічною обробкою лише частково руйнує евтек-

тичний скелет боридів [120, 121]. Його повна руйнація можлива шляхом гарячої 

пластичної деформації (кування) [122], втім, цей підхід можна застосовувати 

лише для сплавів з низькою об’ємною часткою боридів, в іншому випадку ку-

вання викликає розтріскування заготовок. 

Проблему крихкості високобористих сплавів вирішують створенням ком-

позитно-подібної структури з ізольованими частками включень, подібних до 

карбідів MC (TiC, NbC, ZrC) [123-125]. Оскільки Ti, Nb і Zr мають високу спо-

рідненість до вуглецю (і бору), тому вони зв’язують значну кількість C і B, фо-

рмуючи при високих температурах включення карбідів та карбоборидів MxCy 

(MxBy). Так, при додаванні титану в високохромистий чавун при кристалізації 

першим утворюється карбід TiC, частки якого слугують зародками для евтек-

тичних карбідів Cr7C3 [123, 126-128]. Це сприяє подрібненню евтектичних ко-

лоній, потоншенню та розриву евтектичної сітки.  Liu та ін. [117] встановили, 

що додавання титану змінює характер кристалізації Fe–B сплавів, перешкоджає 

утворенню суцільної боридної сітки і, як наслідок, покращує механічні власти-

вості відливок. За даними Kusumoto та ін. [129], додавання ніобію підвищує аб-

разивну зносостійкість мультикомпонетного чавуну Fe-2C-5Cr-5Mo-5W-5Nb. 

Карбіди титану та ніобію мають більш високу твердість відносно карбідів на 



  64 

основі W(Mo,Cr,V), що робить Ti(Nb)-вмісні сплави придатними для викорис-

тання в умовах переробки твердої сировини, що вміщує абразивні частки Al2O3, 

SiC, B4C, тощо. 

Перспективним напрямом є поєднання обох перерахованих концепцій ро-

зробки зносостійких матеріалів, а саме: концепції мультикомпонентного легу-

вання та заміни вуглецю бором в сплавах на залізній основі. Мова йде про 

створення нової групи сплавів – мультикомпонентних сплавів з високим вміс-

том бору. До теперішнього часу такі сплави не були розроблені й досліджені, а 

тому це питання є акутальним і становить наукову новизну.  

 

Висновки до розділу 

 

1. Наведено приклади використання різних технологій поверхневої обро-

бки (гартування СВЧ, ЕПО, ЛО, тощо) для підвищення експлуатаційної довго-

вічності та надійності виробів із зносостійких сплавів з карбідною евтектикою 

(високолегованих чавунів та сталей ледебуритного класу). Констатовано, що 

плазмова та імпульсно-плазмова обробки входять до числа найбільш перспек-

тивних технологій інженерії поверхні легованих чавунів. Відомо використання 

різних типів плазмових генераторів, які використовують різні принципи гене-

рації плазмового потоку. Серед них перспективним є електротермічний аксіаль-

ний плазмовий прискорювач, що працює в атмосфері повітря без використання 

складного обладнання. 

2. Встановлено, що застосування плазмових технологій зміцнення до ле-

гованих сплавів на Fe-C основі з карбідною евтектикою (білих чавунів та ста-

лей ледебуритного класу) залишається недостатньо висвітленим в науковій лі-

тературі та потребує проведення додаткових досліджень. 

3. Визначені можливі напрямки підвищення експлуатаційних властивос-

тей легованих чавунів та сталей ледебуритного класу вдосконаленням їх хіміч-

ного складу та обробкою поверхні концентрованими джерелами енергії. 



65 

РОЗДІЛ 2 

МАТЕРІАЛИ ТА МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

 

 

2.1 Матеріали досліджень 

 

В якості матеріалу досліджень в роботі використані високолеговані чаву-

ни, сірий чавун СЧ-35, конструкційні та інструментальні сталі, хімічний склад 

яких наведено в таблиці 2.1. Чавуни виплавляли в індукційній печі ємністю 

120 кг та розливали у піщані форми. Відливки розрізали елекро-ерозійним мето-

дом або прецизійним абразивним різанням («Baincut L Plus» Chennai Metco), піс-

ля чого шліфували для отримання зразків потрібної форми.  

 

Таблиця 2.1  

Хімічний склад досліджених сталей (мас. %) 

Сплав С Мn Si Сr Ni Мо V Тi інші 

270Х15Г2НМФТ  2,70 2,20 0,55 14,55 0,93 0,39 0,38 0,11 - 

270Х14Г4ФТ  2,70 3,96 1,32 13,60 0,21 - 0,04 0,10 - 

230Х28Г3  2,30 3,10  1,26 27,40 - - - 0,20 - 

300Х13  3,30 1,53 1,0 13,0 - - - - - 

SCI-1 3,23    4,02   0,99    0,01   1,56 - 9,87   - - 

SCI-2 3,00    3,92    1,07    4,37    1,60  - 9,14 - - 

SCI-3 3,10     3,99  1,05     9,10   1,71  - 9,49 - - 

SCI-4 3,33      4,41   1,02      0,01  1,51  - 7,42   - - 

SCI-5 3,11       4,12  1,05      4,32   1,59  - 7,34   - - 

SCI-6 3,11        4,11   0,98       9,08    1,59  - 7,50  - - 

SCI-7 3,39         4,24   1,04       0,03   1,71  - 5,22 - - 

SCI-8 3,31      4,14   1,08       4,60   1,53  - 5,28 - - 

SCI-9 3,26           3,97  1,09       9,10     1,59  - 5,27  - - 

SCI-VMn 2,92 12,9 0,57 - 0,95 - 11,90 - - 

170Х14Г3С3Н1ФР1 1,70 3,29 3,16 13,77 0,99 - 0,62 - 1,22 B 

160Х11Г6С2ФМР 1,62 5,81 1,80 10,84 - 0,49 0,50 - 0,41 

В 
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Таблиця 2.1 (продовження) 

160Х9Г9С3МР 1,60 8,40 2,67 9,43 - 0,58 - - 0,59 

В 

0.3C-1,5B 0,22 1,06 0,95 10,39 - 4,80 5,21 2,55 1,68 B, 

5,57 W 

0,3C-2,5B 0,25 1,21 1,05 9,50 - 5,14 5,01 2,83 2,70 B 

4,68 W 

0,3C-3,5B 0,30 0,88 1,14 10,32 - 5,19 5,35 2,78 3,62 B 

5,35 W 

0,7C-1,5B 0,77 1,16 1,12 10,45 - 5,38 4,97 2,93 1,62 B 

5,84 W 

0,7C-2,5B 0,72 0,90 1,10 10,35 - 5,57 5,78 2,60 2,75 B 

5,05 W 

0,7C-3,5B 0,70 1,07 1,18 10,21 - 4,63 5,40 2,71 3,61 B 

4,67 W 

1,1C-1,5B 1,20 1,10 1,07 10,41 - 4,48 5,37 2,38 1,59 B 

5,42 W 

1,1C-2,5B 1,11 1,07 1,10 10,36 - 4,69 5,26 2,43 2,73 B 

4,85 W 

1,1C-3,5B 1,13 1,03 1,06 9,94 - 4,08 4,79 2,39 3,57 B, 

4,50 W  

СЧ-35 2,95 0,95 1,45 - - - - - 0,11Р 

0,08S 

75Г 0,75 0,91 0,28 - - - - - 0,01Р 

0,01S 

Ст3сп 0,12 0,56 0,25 - - - - - 0,012 S 

0,015Р 

Р18 0,80   3,9 - - - - 17,9W 

 

2.2 Методика досліджень 

 

Приготування зразків для мікроструктурних досліджень проводили стан-

дартним методом шліфування на абразивному (SiC) папері різної зернистості та 

полірування водними суспензіями Al2O3 із застосуванням автоматичних полі-

рувальних станків. Поліровані зразки піддавали хімічному травленню у 4 %-му 

розчині HNO3 в етиловому спирті. 
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Вивчення мікроструктури здійснювали за допомогою оптичних мікрос-

копів «Axiovert 40 MAT» (Carl Zeiss), «Eclipse M200» (Nikon, Tokyo, Japan),  

«Optika IM 3MET» (OPTIKA, Italy), «GX71» (OLYMPUS) та електронних ска-

нувальних мікроскопів «JSM-7000F» (JEOL), «JSM-6510» (JEOL), «EVO MA15» 

(Carl Ceiss), «Ultra-55» (Carl Zeiss), «Nova 400 Nano» (FEI). Фазовий хімічний 

склад визначали локально методом енергодисперсійного аналізу (ЕДА) із вико-

ристанням детекторів INCAx-sight (Oxford Instruments) та «JED-2300» (JEOL). 

Об’ємну частку структурних складових визначали лінійним методом Розіваля 

нанесенням прозорої плівки з 1500 точками на фотографії мікроструктури. По-

слідовність фазово-структурних перетворень при кристалізації сплавів визнача-

ли методом диференційної сканувальної калориметрії (ДСК) на аналізаторі 

«STA 449-F1» (Jupiter).  

Фазовий склад сплавів досліджували рентгеноструктурним методом із за-

стосуванням дифрактометрів «X'Pert PRO» (PANalytical), «Ultima IV-Pro» 

(Rigaku) та ДРОН-3 у Cu-K та Fe-К випромінюваннях. Кількість залишкового 

аустеніту розраховували за формулою [130]:  

 

)/(1

%100

 +
=

IG
Азал ,                                              (2.1) 

де G – коефіцієнт, що відповідає різним комбінаціям піків, рівний: 2,46 для 

I(200)/I(200); 1,32 для I(200)/I(220); 1,78 для I(200)/I(311); 1,21 для 

I(211)/I(200); 0,65 для I(211)/I(220); 0,87 для I(211)/I(311) [98];  

I , I  – інтегральні інтенсивності дифракційних максимумів аустеніту (200), 

(220), (311) та -фази (200), (211).  

 

Об'ємну частку аустеніту знаходили як середнє арифметичне значень, ви-

значених для різних пар ліній. 

Вміст вуглецю в залишковому аустеніті знаходили із виразу [130]: 

 

аγ = 0,3556 + 0,00453xC + 0,000095xMn,                            (2.2) 

де аγ – параметр решітки аустеніту, м;  
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хС – концентрація вуглецю в аустеніті, %;  

хMn – концентрація марганцю в аустеніті, %. 

 

Параметр решітки аустеніту визначали по положенню ліній аустеніту 

(200)γ та (220)γ у відповідності з виразом [131]: 

 






sin2

222 lkh ++= ,                                             (2.3) 

де h, k, l – індекси площини відображення;  

 – довжина хвилі рентгенівського випромінювання;  

 – Брегівський кут (знаходили за допомогою Гауссовскої апроксимації та 

усереднювати для ліній (200)γ та (220)γ). 

 

Визначення мікромеханічних властивостей (нанотвердості, модуля Юнга) 

виконували наноідентуванням алмазною пірамідкою Берковича на пристрої 

«Nano Indenter G200» (Agilent Technologies). Мікротвердість визначали за допо-

могою твердомірів «FM-300» (Future-Tech) та OLYMPUS «GX71» індентуван-

ням алмазною пірамідкою Вікерса. Твердість заміряли за методом Роквелла 

(алмазний конус, шкала С). Визначення трибологічних властивостей проводили 

за допомогою наступних методик: 

а) абразивне зношування за схемою «Three-Body-Abrasion» (ASTM G-65). 

Проводили на лабораторній установці, виготовленій в ДВНЗ «ПДТУ» (рис. 2.1).  

Зразок розмірами 7×10×25 (мм) притискався до поверхні гумового вала, який 

обертався від однофазного двигуна МСМ-02 за допомогою ременевого редукто-

ра. Абразив (електрокорунд, діаметр часток – 0,3-0,5 мм) безперервно подавався 

з бункеру до місця контакту валика зі зразком з витратою 0,75 кг/хв. Діаметр ва-

лика становив 0,045 м, швидкість обертання – 10,8 об/с, навантаження на зразок 

– 10-20 Н, тривалість випробування – 10-60 хв. Знос зразків оцінювали за втра-

тою маси, яку визначали зважуванням на вагах ВЛР-20 з дискретністю вимірю-

вання 0,0001 г; 
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Рис. 2.1. Схема випробувань на абразивне зношування за схемою  «Three-

Body-Abrasion» 

 

б) адгезійне зношування при сухому терті. Випробування на адгезійне 

зношування проводили за схемою «Ball-on-Disk» на трибометрі «CSM 

Instruments» при кімнатній температурі та вологості повітря 70 %. Прикладене 

нормальне навантаження становило 5 Н. «Диском» слугував дослідний зразок, 

контртілом – кулька із оксиду алюмінію (Al2O3) діаметром 2,97 мм, яка ковзала 

по кругу радіусом 6 мм зі швидкістю 10 см/с. Загальна дистанція тертя стано-

вила 200 м. Через кожні 50 м зразки протирали спиртом та зважували на елект-

ронних вагах із дискретністю 0,0001 г. Паралельно із зношуванням проводився 

запис коефіцієнту тертя. 

Крім того, випробування на адгезійне зношування за тією ж схемою про-

водили з використанням трибометру «Micron-tribo» (Micron-System Ukraine). 

Навантаження становило 2,5 Н, в якості контртіла використовували кульку діа-

метром 3,0 мм (матеріал кульки – сталь ШХ15, Al2O3, SiC) або алмазний конус 

з кутом 120о. Контртіло робило зворотно-поступальні рухи із довжиною ходу 

3,5 мм (загальний шлях тертя становив 8,75 м). Зносостійкість сплавів визнача-

ли за величиною об’ємного зносу, який розраховували для доріжки тертя дов-

жиною 780 мкм після сканування поверхні профілометром «Micron-beta» (Mi-

cron-System Ukraine) із побудовою 3D-зображення зношеної поверхні.  

 в) абразивно-ерозійне зношування. Випробування на абразивну ерозію 
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здійснювали на установці, схема якої показана на рис. 2.2. За один тест одноча-

сно випробовували 12 зразків розмірами 10х10х25 мм, які закріплювали в диск. 

Швидкість обертання диска становила 3200 с-1, кут удару – 90 град. Еродент 

(кварцовий пісок середньої крупності 0,5 мм) просипався в камеру установки з 

витратою 0,4 кг/хв та зіткався із поверхнею зразку, який рухався зі швидкістю 

45,5 м/с. Випробування тривало 30 хв. Знос оцінювали за втратою маси, віднесе-

ної до площі зразка, підданої зношуванню. На кожну експериментальну точку 

використовували по два різні зразки; усі отримані результати усереднювали. 

Стійкість до ерозії оцінювали коефіцієнтом Е, який розраховували як Е=Зет/Ззр, 

де Зет, Ззр – знос еталонного і випробуваного зразків, відповідно. В якості етало-

ну використовували сплав SCI-VMn, який є типовим представником SCI-чавунів 

[132]. Зразки еталонного сплаву були гартовані у воді від 1100 оС. 

 

1

23

 

Рис. 2.2. Схема установки для випробувань на ерозійне зношування з 

обертовим колесом: 1 – диск, 2 – зразок, 3 – бункер з піском 

 

2.3 Обладнання для зміцнювальної обробки поверхні 

 

2.3.1 Конструкція та принцип роботи плазмотрону непрямої дії 

Плазмову обробку чавунів проводили з використанням плазмотрону не-

прямої дії, розробленого в ДВНЗ «ПДТУ» [32, 33] (конструкція представлена на 

рис. 2.3).   
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Рис. 2.3. Схема плазмоторону непрямої дії, використаного в даній роботі (1-

центральний отвір, 2 - катод, 3 - мідний анод, 4 - система охолодження водою) 

 

В плазмотронах такого принципу дії дуга ініціюється всередині пристрою 

між коаксіально розташованим катодом (2) та мідним анодом (3), що охоло-

джується водою (4). Через центральний отвір (1) в плазмотрон подається плаз-

моутворюючий газ, який іонізується, проходячи крізь дугу. На виході з плазмо-

трону газовий потік стискається, внаслідок чого в ньому підвищується темпера-

тура, сягаючи 15-20 тис. К [32]. Розігрітий плазмовий струмінь виходить із соп-

ла і потрапляє на мішень, що знаходиться під плазмотроном, призводячи до її 

нагріву. Ступінь та швидкість нагріву залежать від тепловкладення, яке визна-

чається тепловою потужністю струменю, його геометричними розмірами та 

швидкістю сканування.  

Плазмову обробку сталим плазмовим струменем проводили за таких 

умов: а) плазмоутворюючий газ – аргон (витрата – 2 м3/год); б) діаметр вихідно-

го отвору – 6 мм; в) довжина дуги – 150 мм; г) живлення – постійний струм 

прямої полярності від джерела живлення з напругою холостого ходу 220-300 В, 

робоча напруга – 55-60 В, потужність – 30-35 кВт.  
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2.3.2 Конструкція та принцип роботи електротермічного аксіального 

плазмового прискорювача 

Імпульсно-плазмову обробку виконували із використанням електротермі-

чного плазмового прискорювача (ЕАПП), який працює у газодинамічному ре-

жимі (рис. 2.4). Прискорювач складається з розрядної камери у вигляді 

трубчастого розрядника РТФ-6-0,5/10У1 (див. рис. 2.4, а), під'єднаного до 

електричної схеми живлення (див. рис. 2.4, б). Корпус (3) прискорювача вико-

наний з діелектричного матеріалу і являє собою жорстку товстостінну паперо-

во-бакелітову трубу довжиною 40 см внутрішнім діаметром 8 мм, з товщиною 

стінки 1 см. Краї корпусу опресовані металевими втулками (1) і (6). До втулки 

(1) за допомогою нарізного сполучення кріпиться змінний стрижневий електрод 

(2) діаметром 6 мм, який виконує роль катоду. Один кінець катоду входить у 

внутрішній канал корпусу, другий виведений назовні. Анодом служить метале-

ва втулка (6) з отвором (5) діаметром 6 мм. Відстань між катодом і кільцевим 

анодом становить 8-15 см.  

Електрична блок-схема плазмового прискорювача (див. рис. 2.4, б) склада-

ється з блоку генерації імпульсного струму (А) і схеми запуску (Б). Перший  

складається із ємнісного накопичувача (C1) та нелінійної індуктивності (L). Нако-

пичувач C1 має ємність (1,5-3,0).10-3 Ф, робочу напругу до 5 кВ, максимальну ене-

ргію, що запасається – 19-37 кДж. До блоку запуску входять накопичувач енергії 

(C3), іскровий розрядник (G), імпульсний трансформатор і конденсатор (C2). Па-

раметри імпульсно-плазмової обробки, використаної в роботі: а) напруга на елек-

тродах – 4 кВ; б) амплітуда струму – до 18 кА; в) відстань від торця ЕАПП до по-

верхні зразка – 50 мм; г) відстань між електродами ЕАПП – 50 мм; д) матеріал ка-

тоду – графіт, вольфрам, сталі, сплави; є) кількість імпульсів – до десяти. 

Струм розряду і напруга на електродах ЕАПП реєстрували за допомогою 

пояса Роговського, омічного подільника напруги і цифрового осцилографа 

INSTRUSTAR ISDS205A. Фотозйомку витоку плазми із ЕАПП проводили із за-

стосуванням фотокамери «Nikon 1s1» з інтервалом між кадрами 1/1200 с. При-

ріст температури зразків після ІПО визначали за допомогою термопари, прива-

реної до поверхні зразку. 
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а) б) 

Рис. 2.4. Конструкція корпусу електротермічного аксіального плазмового 

прискорювача (а) і електрична схема його живлення (б) (1 - металева втулка, 2 – 

змінний стрижневий електрод, 3 – корпус прискорювача, 4 – діелектричний ма-

теріал, 5 – вихідний отвір, 6 – металева втулка) 

 

2.3.3 Обладнання для лазерної обробки 

Лазерну обробку поверхні проводили за допомогою волоконного інфра-

червоного лазеру «TruFiber 400» (виробник – TRUMPF) з довжиною хвилі 

1064 нм максимальною потужністю 400 Вт. 

 

2.4 Математичні та комп’ютерно-інтегровані методи 

 

В дисертаційній роботі використано планування повного факторного екс-

перименту (ПФЕ) 32. При реалізації ПФЕ цього типу отримують регресійну мо-

дель четвертого ступеню виду [133]: 

 

y= bo + b1F1 + b2F2 + b3F1F2 + b4F1
2 + b5F2

2 + b6F1
2F2

2  + b7F1F2
2 + b8F1

2F2,
    (2.4) 

де bo, b1 … b8 – коефіцієнти;  

F1 і F2 – незалежні параметри (фактори). 

 

План ПФЕ 32 передбачає варіювання двома незалежними факторами на 

трьох рівновіддалених рівнях, що передбачає реалізацію 32=9 експериментів. 
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План ПФЕ 32 відповідає вимогам симетричності, нормування, ортогональності і 

ротатабельності [133]. Повне факторне планування передбачає кодування фак-

торів, тобто перехід від їх натурального масштабу до кодованого. Оскільки рів-

ні факторів є рівновіддаленими, то для їх  кодового позначення застосували ко-

ефіцієнти ортогональних поліномів Чебишева (табл. 2.2) [133]. З урахуванням 

кодованих факторів матриця ПФЕ 32 має вигляд, представлений у таблиці 2.3. 

 

Таблиця 2.2 

Коефіцієнти ортогональних поліномів Чебишева, що відповідають 

головним ефектам незалежних факторів 

 

Фактори 

(число 

рівнів) 

Рівні (но-

мінальні 

значення 

фактору 

Кодовані коефіцієнти  Формули переходу від 

номінальних значень 

факторів (Xi) до кодо-

ваних (Zi) 

рівня 

факто-

ру (Fi) 

лінійний 

(Xi) 

квадра-

тичний 

(Zi) 

 

 

Fi (3) 

нижній (fі1) 0 –1 1 Xі=(fі2 – )/ 

Zі=3(Xі
2 – 2/3) 

= fі2 – fі1 (або fі3) середній (fі2) 1 

 

0 –2 

верхній (fі3) 2 1 1 

 

Таблиця 2.3 

Матриця ПФЕ 32 в кодованому масштабі 

№з/п F1 F2 X0 X1 X2 X1X2 Z1 Z2 Z1Z2 X1Z2 X2Z1 

1 0 0 1 –1 –1 1 1 1 1 –1 –1 

2 1 0 1 0 –1 0 –2 1 –2 0 2 

3 2 0 1 1 –1 –1 1 1 1 1 –1 

4 0 1 1 –1 0 0 1 –2 –2 2 0 

5 1 1 1 0 0 0 –2 –2 4 0 0 

6 2 1 1 1 0 0 1 –2 –2 –2 0 

7 0 2 1 –1 1 –1 1 1 1 –1 1 

8 1 2 1 0 1 0 –2 1 –2 0 –2 

9 2 2 1 1 1 1 1 1 1 1 1 
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Після кодування рівняння (2.4) набуває вигляду [133]: 

 

y = ao + a1X1 + a2X2 + a3X1X2 + a4Z1
 + a5Z2

 + a6Z1Z2
  + a7X1Z2

 + a8X2Z1,
  (2.5) 

де аo, а1-а8 – коефіцієнти;  

X1, Z1 и X2, Z2 – кодований вміст V та Cr, відповідно. 

 

Значення коефіцієнтів рівняння (2.5) розраховували як [133]: 

 

∑
N

Rw
=

i

oa , ∑
N

XRw
=

i1i

1a , ∑
N

XRw
=

i2i

2a , ∑
N

)XX(Rw
=

i21i

3a , 

∑
N

ZRw
=

i1i

4a , ∑
N

ZRw
=

i2i

5a , ∑
N

)ZZ(Rw
=

i21i

6a , ∑
N

)ZX(Rw
=

i21i

7a , 

∑
N

)ZX(Rw
=

i12i

8a , 

  (2.6) 

де Rwi – результат i-го експерименту,  

i = 1-9 – номер експерименту. 

  

Оскільки ПФЕ 32 відповідає умові ортогональності, значимість коефіцієн-

тів регресії перевіряли шляхом співставлення величини коефіцієнту із його до-

вірчим інтервалом, який розраховується за формулою [129]: 

 

i1i bf;b St= , 
(2.7) 

де t – критерій Ст’юдента, взятий в залежності від рівня значимості () і числа 

ступенів свободи (f1) при визначенні дисперсії досліду і;  

Sbi - середньоквадратична похибка в визначенні коефіцієнту регресії. 

 

Коефіцієнт вважали статистично значимим, коли виконувалась умова: 

 

ibib  , (2.8) 

 

Середньоквадратичну похибку в визначенні коефіцієнтів регресії рівнян-



76 

ня (2.7) знаходили за виразом: 

 

nN

S
S

2

y2

bi
= , 

(2.9) 

де n – кількість дублів при визначенні дисперсії досліду. 

 

Для визначення дисперсії досліду один із дослідів (в центрі плану) дуб-

лювали тричі. За результатами дублювання розрахували дисперсію досліду за 

формулою [133]: 
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(2.10) 

де yog – результат g-го дубля (повтору) досліду в центрі плану;  

yo - середнє арифметичне значення усіх n0 дублювань центрального досліду 

f1-число ступенів свободи;  

f1= n0 – 1. 

 

Перевірку гіпотези про адекватність отриманих моделей проводили за до-

помогою F-критерію (Фішера), розрахункове значення якого визначали як [133]: 

 

2
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S

S
=.розр

f;f 21
F , 

(2.11) 

де 
2

неад.
S - дисперсія неадекватності, яку розраховують за формулою: 
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, 

(2.12) 

де 
розр.uy і 

експ.uу – значення відгуку в u-му досліді, розраховані відповідно по рі-
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внянню регресії та визначені експериментально;  

f2 – число ступенів свободи (f2 = N – k);  

k – число коефіцієнтів, що залишились після перевірки на адекватність). 

 

Гіпотезу про адекватність рівняння приймали за умови [133]: 

 

Fрозр.  Fтабл., (2.13) 

 

Експериментальні результати піддавали статистичній та регресійній об-

робці за допомогою відповідних функцій табличного процесору MS Excel. 

Термодинамічне моделювання кристалізації легованих чавунів проводили 

з використанням комп’ютерної програми «Thermo-Calc» (база даних «TCFE12: 

TCS Steel and Fe-alloys (2022)»). 
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РОЗДІЛ 3 

ПОВЕРХНЕВЕ МОДИФІКУВАННЯ ЛЕГОВАНИХ ЧАВУНІВ СТАЛИМ 

ПЛАЗМОВИМ СТРУМЕНЕМ 

 

 

В даному розділі представлено результати дослідження впливу поверхне-

вої обробки сталим плазмовим струменем, який генерується плазмотроном не-

прямої дії (див. розділ 2), на мікроструктуру та експлуатаційні властивості висо-

колегованих чавунів, а також сталей ледебуритного класу, що мають структуру, 

подібну до чавунів. 

  

3.1 Математична модель нагріву поверхні плазмовим струменем 

 

Через високу швидкість нагріву прямі вимірювання температури нагрітої 

плазмою поверхні дають високу похибку, тому для визначення температури ви-

користовують математичне моделювання. Отримання розрахункових даних про 

розподіл температури в металевому виробі з урахуванням зміни теплофізичних 

властивостей потребує вирішення нелінійного тривимірного диференціального 

рівняння теплопровідності [134]: 
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(3.1)   

де λ=λ(Т), с=с(Т) – коефіцієнт теплопровідності та теплоємність, що залежать 

від температури, відповідно;  

 – густина металу. 

 

Зміну температурного поля в чавунному зразку при плазмовій обробці 

моделювали методом кінцевих елементів за допомогою програмного пакету 

«Siemens PLM FEMAP», оснащеного модулем «MSC.Nastran». З урахуванням 

високого ступеня концентрації енергії джерела нагріву і великих градієнтів те-
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мператури в просторі і часі, область моделювання покривалася рівномірною 

тривимірною сіткою з кроком (∆X = ∆Y = ∆Z = 0,02 мм); часовий крок становив 

0,001 с. 

У кожній елементарній одиниці обсягу середовища (підхід Лагранжа) ба-

ланс потоку тепла визначається співвідношенням: 

 

( )
p p j j j j

T
c c T V T

t
  


  +    −   =


    (3.2)   

 

за початкової умови: 

 

( ) )(0, jj xTxT


=  (3.3)   

 

На поверхні (тіла, об'єму, рідини) граничні умови визначаються як: 

• за температурою поверхні (її частини ST): 

 

( ) ),(, txTtxT j

S

j

T



=  (3.4) 

 

• за тепловим потоком (у напрямку зовнішньої нормалі  до поверхні): 
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 (3.5)   

де 


q ( , )jq x t=  – потік тепла через границю Sq.  

 

Для конвекційної складової теплового потоку через поверхню в «MSC 

Nastran» використовують нелінійну залежність: 



 80 






 

SSS

QTTq






−=













−−=  де 














−=






 TTQ   , (3.6)   

а для променевої складової теплового потоку – вираз: 
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У виразах (3.2)-(3.7) використано такі позначки: ( )4absTTW += ,  – кое-

фіцієнт конвекційної тепловіддачі, β – стала Больцмана; 


  – потужність внут-

рішнього джерела тепла; SG=Sq∪Sα∪Sβ∪ST; T=T(xj,t) – температура; t – час; 

),( txTT j






=  – температура  середовища біля поверхні Sα с конвекційним теп-

лообміном; Тabs – зміщення розрахункової температури T від абсолютного нуля; 

),( txTT aa



=  – абсолютна температура тіла, з яким тіло має променевий теплоо-

бмін через поверхню Sβ; 0 ≤ µ ≤ 1 – показник ступеню;  0 ≤ ee ≤1 – коефіцієнт 

випромінювання поверхнею джерела;  0 ≤ ae ≤1 – коефіцієнт поглинання про-

меневої енергії поверхнею тіла. Позначка «^» над параметром вказує, що його 

величина задається. 

Для більш точних розрахунків коефіцієнт теплопровідності задавали в 

програму через інтерфейс «MSC.Nastran» як функцію від температури:   

 

λ(T)= –0,0155.T + 49,2 (3.8)   

  

Результати розрахунків представлені на рис. 3.1 у вигляді зміни темпера-

тури поверхні високохромистого чавуну по вісі «плями» в залежності від шви-

дкості переміщення плазмоторону. За результатами моделювання були вибрані 

такі режими плазмової обробки (ПО) високохромистого чавуну: (а) режим № 1 

(швидкість переміщення струменю v = 0,60 м/хв); (б) режим № 2 (v = 0,40 м/хв); 
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(в) режим № 3 (v = 0,325 м/хв); (г) режим № 4 (v = 0,250 м/хв). Для всіх режимів 

сила струму становила 230-250 А. Ці режими забезпечують нагрів поверхні до 

800-900 оС (режим № 1), 1000-1200 оС (режим № 2), 1300-1400 оС (режим 

№ 3), 1500-1550 оС (режим № 4). 

 

 

Рис. 3.1. Зміна температури поверхні високохромистого чавуну по вісі 

«плями» при різних швидкостях переміщення плазмового струменю 

 

Передбачалось, що вибрані режими мають забезпечувати обробку як без 

оплавлення поверхні (№ 1-3), так і з оплавленням поверхні (№ 4). Результати мо-

делювання нагріву за режимом 4 представлені на рис. 3.2, а (у вигляді загальної 

картини розподілу температури в зразку) та на рис. 3.2, б (у вигляді температур-

ного градієнту по перетину зразка).  

 

   

Рис. 3.2. Результати FEМ-моделювання нагріву високохромистого чавуну 

плазмовим струменем: (а) температурне поле, (б) розподіл температури по гли-

бині зразку 
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Можна бачити, що у самій поверхні температура сягає 1485 оС знижую-

чись на глибині 200 мкм до температури Liquidus (1290 oC), тобто цей шар має 

бути повністю розплавленим. В шарі, що залягає на глибині від 200 мкм до 

270 мкм температура перевищує температуру Solidus (1220 oC), вказуючи на те, 

що цей шар є частково розплавленим. На відстані 270-685 мкм від поверхні тем-

пература відповідає аустенітній області (Т≥Ас1). На більшій відстані від поверхні 

температура не перевищує Ас1, тобто тут при нагріві не відбувається фазового 

α→γ  перетворення. 

 

3.2 Модифікування високохромистого чавуну плазмовим струменем 

в залежності від типу вихідної структури  

 

3.2.1 Вплив режиму ПО на структурно-фазовий стан та мікротвердість 

чавуну 270Х15Г2НМФТ 

Плазмове зміцнення поверхні найбільш актуальне для спеціальних чавунів, 

призначених для роботи в умовах інтенсивного зношування. Високохромисті ча-

вуни в литому стані характеризуються низькими властивостями, тому їх піддають 

термічній обробці. Оброблюваність різанням ВХЧ покращують відпалом на фери-

то-карбідну структуру [135]; зносостійкість підвищують дестабілізуючим гарту-

ванням, що формує мартенситну або мартенсито-аустенітну матрицю з дисперс-

ними вторинними карбідами (ВК) [136]. Таким чином, для ВХЧ характерний різ-

ний тип вихідної мікроструктури, що може впливати на зміцнюючий ефект від 

плазмової обробки. Оскільки це питання становить значний науковий та практич-

ний інтерес, в даній роботі досліджували ефективність поверхневого модифіку-

вання плазмовою обробкою високохромистого чавуну в залежності від вихідного 

типу його мікроструктури. 

Матеріалом дослідження слугував чавун 270Х15Г2НМФТ (див. табл. 2.1) 

у вигляді зразків розміром 5×10×25 мм,  підданих термічній обробці відповідно 

до стандартної процедури гартування високохромистих чавунів (витримка при 

950 оС протягом 2,5 год з охолодженням у маслі) [136]. Структуроутворення у 
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270Х15Г2НМФТ аналізували за допомогою термодинамічного моделювання в 

програмі «Thermo-Calc». Як випливає із рис. 3.3, а, в даному чавуні можуть 

утворюватися наступні фази: BCC_A2 (ферит), FCC_A1 (аустеніт), FCC_A1#2 

(карбід МС), карбіди M7C3 та M23C6. Фазові складові, їх рівноважний хімічний 

склад та температури кристалізації наведені в таблиці 3.1. Згідно з табл. 3.1, фа-

за FCC_A1 # 2 являє собою збагачений титаном і ванадієм карбід MC, який та-

кож вміщує деяку кількість Мо (5,21 %) і Cr (2,66 %). 

  

 

Рис. 3.3. Фазова діаграма системи М–С (де М – легуючі елементи в складі 

270Х15Г2НМФТ) (a) та послідовність кристалізації чавуну 270Х15Г2НМФТ (б) 

(вертикальна лінія на (a) відповідає вмісту вуглецю в дослідженому чавуні) 

 

Таблиця 3.1 

Початкова температура кристалізації фаз (TS) та їх  

рівноважний хімічний склад в чавуні 270Х15Г2НМФТ 

Фаза TS, оC 
Вміст, мас. % 

C Mn Si Cr Mo Ti Ni V Fe 

Аустеніт 1290 0,32 2,19 0,70 1,39 0,04 0,00 1,82 0,00 93,53 

MC 1275 18,65 0,08 0,00 2,66 5,21 46,41 0,00 26,93 0,07 

M7C3 1248 8,71 4,00 0,00 47,11 1,18 0,00 0,06 1,07 37,86 

Ферит 743 0,01 0,69 0,86 0,90 0,05 0,00 0,73 0,01 96,75 

M23C6 579 5,23 0,02 0,00 24,96 8,34 0,00 0,08 0,00 61,37 
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Згідно з рис. 3.3, а, першим з розплаву кристалізується аустеніт (у вигляді 

дендритів) при 1290 оС за реакцією (3.9). При зниженні температури розплаву 

об'ємна частка аустеніту збільшується, а рідина, що залишається, насичується 

вуглецем та легуючими елементами. Починаючи приблизно з 1275 oC,  в струк-

турі кристалізується карбід МС відповідно до реакції: 

 

              Рідина → Аустеніт + MC (3.9) 

 

Кристалізація продовжується евтектичною реакцією при 1248-1200 ºC: 

 

Рідина → Аустеніт + M7C3 (3.10) 

 

Твердофазні перетворення включають евтектоїдну реакцію при 743 ° С: 

  

Аустеніт →   Ферит + M7C3 (3.11) 

 

та перитектоїдну реакцію при 579 оС: 

 

Ферит+ M7C3→ M23C6 (3.12) 

 

При кімнатній температурі термодинамічно рівноважна структура чавуну 

складається з: фериту (62,9 об.%), карбідів M7C3 (36,5 об.% ), MC (0,3 об.% ) і 

M23C6 (0,3 об.%).  

  Було досліджено вплив ПО на властивості і структуру чавуну 

270Х15Г2НМФТ в різному структурному стані металевої матриці [137], а саме: а) 

в литому стані (структура – переважно аустеніт) – умовне позначення «Л»; б) в 

дестабілізованому стані (гартування від 950 оС, відпуск при 200 оС (структура – 

мартенсит відпуску+вторинні карбіди) – умовне позначення «НВ»; в) відпущено-

му стані (гартування від 950 оС, відпуск при 600 оС; структура – ферит+зернисті 

карбіди) –умовне позначення «ВВ». У вихідному стані зразки мали таку твер-
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дість: «Л» – 48 HRC, «НВ» – 59 HRC, «ВВ» – 38 HRC. В результаті плазмової 

обробки за режимам № 1 і № 2 середня твердість чавуну «Л» збільшилася до 

50 HRC і 51 HRC, відповідно (рис. 3.4, а), а після обробки по режимам № 3 і № 4 

вона знизилася до 47 HRC і 46 HRC, відповідно.  
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Рис. 3.4. Вплив ПО на твердість чавуну «Л» (а), «НВ» (б), «ВВ» (в) 

 

Плазмова обробка по режимам № 1 та № 2 підвищила твердість зразків 

«НВ» до 60,5 HRC та 64 HRC, відповідно (див. рис. 3.4, б), але знизила твердість 

чавуну до 57 HRC і 55,5 HRC після ПО за режимами № 3 та № 4, відповідно. Ін-

ший характер впливу плазмової обробки на твердість був отриманий на зразках 

«ВВ» (див. рис. 3.4, в): ПО за режимом № 1 практично не змінило рівень твердо-

сті (38 HRC), а при переході до режимів № 2-4 вона послідовно зросла до 

47 HRC, 53 HRC і 54 HRC, відповідно. 
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3.2.1.1 Плазмова обробка чавуну в литому стані 

Мікроструктура литого чавуну являла собою евтектику «Аустеніт + 

М7С3» і дендрити з невеликою кількістю продуктів перетворення аустеніту 

(рис. 3.5, а) [136]. Відстань між вісями вторинних дендритів становила 

32,64,8 мкм.  

 

  

а) б) 

  
в) г) 

  
д) є) 

Рис. 3.5. Мікроструктура зразків «Л»: вихідний стан (а), після ПО за режи-

мами № 1 (б, в), № 4 (г-є) [136] 
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Плазмова обробка зразків «Л» за режимом № 1 майже не змінила характеру 

мікроструктури в порівнянні з литим станом за винятком того, що на глибину до 

100 мкм по контуру евтектичних карбідів з'явилася темна «облямівка», сформова-

на голчастим мартенситом (рис. 3.5, в). Після обробки за режимом № 2 біля самої 

поверхні зразка в дендритах зникли продукти розпаду аустеніту, після плазмової 

обробки за режимами № 1 та № 2 в зразках «Л» були виявлені тріщини, розташо-

вані перпендикулярно поверхні (рис. 3.5, б). 

Плазмова обробка за режимом № 3 збільшила глибину залягання повністю 

аустенітної структури, при цьому зникла також мартенситна «облямівка» навколо 

евтектичних карбідів. ПО за режимом № 4 призвело до оплавлення поверхні на 

глибину до 170 мкм. Оплавлений шар складався з великих (20-50 мкм в перерізі) 

дендритів вихідного аустеніту і дрібних (2-10 мкм) дендритів, що сформувалися в 

місцях розплавлення колишніх евтектичних колоній (рис. 3.5, г). По їх границях 

утворилась тонка сітка карбідної евтектики з дуже дрібними карбідними волокна-

ми – 0,1-0,5 мкм в перерізі, в той час як в структурі основи розмір евтектичних ка-

рбідів сягав 5-10 мкм (рис. 3.5, д). В більш глибоких шарах евтектична сітка 

змінюється великими ділянками евтектики, сформованої тонкими (0,2-0,8 мкм) 

стрижевидними карбідами М7С3 (рис. 3.5, є). Далі слідує перехідна зона з частково 

оплавленими карбідами вихідної евтектики, за якою розташовується зона 

термічного впливу. 

На рис. 3.6 представлені усереднені криві зміни мікротвердості 

дендритних областей зразків «Л» по перетину модифікованого шару для різних 

режимів ПО. Плазмова обробка за режимом № 1 практично не вплинула на 

профіль мікротвердості, яка на будь-якій відстані від поверхні варіювалась в 

межах 470-570 HV. ПО за режимом № 2 підвищила мікротвердість матриці до 

640-660 HV на глибину до 30 мкм від поверхні без видимої зміни мікрострукту-

ри. Після обробки по режиму № 3 у поверхні на глибину до 150 мкм виник шар 

зниженої до 450 HV мікротвердості внаслідок стабілізації  аустенітної структури 

матриці. Більш суттєве зниження твердості в модифікованому шарі (до 380 HV) 

зафіксовано після оплавлення за режимом № 4, що пов’язано з формуванням по-
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вністю аустенітної матриці та частковим розчиненням карбідів хрому. 
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Рис. 3.6. Зміна мікротвердості металевої матриці по перетину зразків «Л» 

(а), «НВ» (б), «ВВ» (в) (біля кривих вказано номер режиму ПО) 

 

3.2.1.2 Плазмова обробка чавуну в стані «НВ» 

Вихідна структура зразків «НВ» складалась із евтектичних карбідів М7С3 

та матриці «Мартенсит + Аустеніт», в якій були розподілені вторинні карбіди 

М7С3 та М23С6» (рис. 3.7, а, рис. 3.8). Плазмова обробка зразків «НВ» за режима-

ми № 1 і № 2 викликала посилення розтравлюваності приповерхневого шару, 

пов’язане зі збільшенням кількості ВК за рахунок появи нових, більш дисперс-

них включень. Товщина модифікованого шару становила 1000-1200 мкм і 1700-

1800 мкм – для режимів № 1 і № 2, відповідно.  
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а) б) 

 
в) 

  
г) д) 

  
є) ж) 

Рис. 3.7. Мікроструктура зразків «НВ»: вихідний стан (а), після ПО за ре-

жимами № 3 (б), № 4 (в-ж) (FD – дрібні дендрити, CD – крупні дендрити) 
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Рис. 3.8. Дифрактограма чавуну 270Х15Г2НМФТ (зразки «НВ») (CuKα): 

вихідний стан (а), плазмова обробка за режимом № 4 (б); ПО (№ 4) + гартування 

від 800 оС (в) 

 

В межах модифікованого шару мікротвердість була розподілена нерівномі-

рно (див. рис. 3.6, б): в приповерхневому шарі шириною 30-40 мкм вона сягала 

високих значень (1000-1080 HV), після чого знижувалась, сягаючи на певній гли-

бині (800-1100 мкм – режим № 1, 1200-2200 мкм – режим № 2) до рівня 500-

570 HV. Далі мікротвердість зростала до рівня, характерного для немодифікова-

ної структури центральних шарів (650-720 HV). Після обробки за режимом № 3 

біля самої поверхні (на глибину до 250 мкм) сформувався світлий шар з твердіс-

тю 550-620 HV та аустенітно-мартенситною матрицею з включеннями вторинних 

карбідів (рис. 3.7, б). У міру віддалення від поверхні структура розтравлювалась 

більш сильно, а її мікротвердість зростала, досягши 800 HV на глибині 850-

900 мкм. Зона підвищеної мікротвердості поширювалась на глибину до 2000 мкм, 

приблизно в її середній частині фіксувалась ділянка деякого зниження мікротвер-

дості до 710-730 HV. На глибині 2000 мкм «тверда» зона змінюється «м'якою» 

(600 HV), після чого твердість виходить на вихідний рівень на глибині  
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≥4000 мкм. 

Плазмова обробка з оплавленням (режим № 4) привела до істотної модифі-

кації приповерхневого шару ВХЧ на глибину близько 230 мкм [138]. Модифіко-

вана зона складається з трьох послідовно розташованих шарів: шар A (шириною 

~50 мкм), шар B (~150 мкм) та шар C (~30 мкм), як показано на рис. 3.7, в. Стру-

ктура шару А складається із дрібних дендритів (позначені на рис. 3.7, як FD – 

Fine Dendrites), оточених тонкою сіткою евтектичних карбідів (шириною 0,05-

0,20 мкм), які входять до новоутвореної карбідної евтектики Е2. Відстань між ві-

сями вторинних дендритів в шарі А складає 2,7±0,4 мкм, що приблизно в десять 

разів нижче у порівнянні з основою.  

На відміну від шару А, шар В містить дендрити різного розміру. Крупні 

дендрити (помічені як CD – Coarse Dendrites – на рис. 3.7, д), мають таку саму ві-

дстань між вісями вторинних дендритів, як в основі чавуну. Крупні дендрити 

оточені дрібними дендритами (5,3±0,9 мкм). Для крупних дендритів характерна 

дуплексна будова із зовнішньою світлою «оболонкою» та темним «ядром»; вони 

містять вторинні карбіди, які переважно зосереджені в «ядрі» (рис. 3.7, є). Гра-

ниця розділу «оболонка/ядро» чітко окреслена тонкою (0,12-0,25 мкм у ширину) 

карбідною сіткою.  

Шар C є граничним між розплавленою та не розплавленою зонами. Його 

особливістю є темні «масивні» ділянки евтектики Е3 (див. рис. 3.7, є), яка залягає 

між крупними дендритами. «Масивна» евтектика складається з дуже тонких 

(0,05-0,10 мкм) щільно розташованих евтектичних карбідних волокон гексагона-

льної (в перетині) форми, характерної для M7C3 (рис. 3.7, ж). Мікротвердість 

«масивної» евтектики (Е3) є невисокою, на рівні твердості дендритів 

(31832 HV). На периферії шару C нова карбідна евтектика плавно переходить 

у частково розплавлені вихідні евтектичні карбіди, утворюючи перехідну зону 

товщиною 10 мкм між повністю/частково розплавленими шарами та неоплав-

леною частиною зразка. Шари A, B та C не містять евтектичних карбідів вихід-

ного розміру, що вказує на те, що під час обробки плазмою ці шари були зачеп-

лені оплавленням. Загальна ширина цих шарів становить ~230 мкм. Повне 
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оплавлення мало місце в зоні, що лежить на глибині до ~50 мкм від поверхні 

(шар А). Часткове оплавлення шару В пояснюється часом перебування зразка 

під плазмовим струменем (малим для повного розчинення початкових дендри-

тів). Як випливає з дифрактограм на рис. 3.8, плазмове оплавлення призвело до 

істотної зміни фазового стану чавуну: різко зросла (до 90 %) об'ємна частка аусте-

ніту, зменшилася інтенсивність піків карбіду М7С3, зникли лінії карбіду M23C6. 

Останнє вказує на значне розчинення карбідів, що стабілізувало аустеніт. 

Особливості дуплексної будови дендритів в перехідній зоні були досліджені 

за допомогою енергодисперсійного аналізу. Він не виявив суттєвої різниці в хімі-

чному складі «оболонки» і «ядра» за винятком невеликого (1 %) збагачення 

хромом останнього. Для оцінки розподілу хімічних елементів по поверхні денд-

ритів було виконано дослідження в режимах зворотньо-відбитих електронів 

(«Back Scattered Electrons - BSE)» і ЕДА-«маппінг». BSE-дослідження (рис. 3.9, 

а) показало, що дендрити мають світліше забарвлення, аніж евтектика у зв’язку 

зі збагаченням елементами з більшим атомним номером (вірогідніше за все – за-

лізом, ZFe=26). Темніший колір карбідної евтектики вказує на її збагачення еле-

ментами з меншим атомним номером (в основному, хромом, ZCr=24). Це ж підт-

верджується розподілом Fe та Cr вздовж лінії сканування (рис. 3.9, б). «Оболон-

ка» має трохи яскравіший BSE-контраст, аніж «ядро», що вказує на її збідненість 

на хром. Мапи розподілу хрому та заліза показують (рис. 3.9, в, г), що хром, в 

основному, був зосереджений в евтектичних колоніях, в той час як вміст заліза в 

евтектиці був дуже низьким. З рис. 3.9, в випливає, що «оболонка» дендритів мі-

стить менше хрому в порівнянні з «ядром». Вміст хрому на границі «оболон-

ка/ядро» є вищим, аніж в матриці, але нижчим в порівнянні з евтектикою. На ві-

дміну від цього, вміст заліза на границі вищий, аніж в евтектиці.  

Можна припустити, що дуплексність крупних дендритів пов’язана із ви-

діленням латентного тепла при кристалізації карбідної евтектики. Ці дендрити 

знаходяться в перехідній зоні, отже при плазмовому нагріві вони були оточені 

рідиною, яка виникла в місцях розплавлення евтектичних колоній. При криста-

лізації цієї рідини (за евтектичною реакцією) виділилось латентне тепло 



 93 

(138 кДж/кг для білого чавуну [139]), яке викликало перегрів периферійних ді-

лянок дендритів та їх повторне оплавлення. Хром дифундував з оплавленої 

«оболонки» до евтектичного аустеніту, збідненого на хром. Після розсіяння те-

пла відбулась кристалізація «оболонки» з утворенням чіткої границі між нею та 

«ядром». 

 

  

а) б) 

  

в) г) 

Рис. 3.9. Результати ЕДА-дослідження  крупних дендритів в оплавленій 

зоні: BSE-зображення (а), розподіл елементів вздовж лінії (б), «маппінг» хрому 

(в) та заліза (г) 

 

Представлені вище результати показують, що плазмова обробка призвела 

до модифікації приповерхневих шарів ВХЧ. Це виразилось у значному подріб-

ненні мікроструктурних складових, механізм якого можна описати наступним 

чином. До ПО вихідна мікроструктура ВХЧ складалася з великих дендритів з 
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мартенситною структурою та грубих колоній евтектики «Аустеніт+M7C3» (E1) 

(рис. 3.10, а). Плазмовий нагрів зумовив виникнення градієнту температури від 

поверхні всередину зразка. У самому верхньому шарі (А), нагрітому вище тем-

ператури ліквідус, відбулось повне розплавлення як дендритів, так і евтектики 

Е1 (див. рис. 3.10, б). У шарах B та C (з температурою між «ліквідусом» та «со-

лідусом») розплавилась тільки евтектика E1; крупні дендрити збереглися у не-

розплавленому стані.  В крупних дендритах відбулося перетворення мартенситу 

в аустеніт та часткове розчинення вторинних карбідів в матриці. Шари з темпе-

ратурою нижче температури «солідус» не оплавились, зберігаючи вихідну мік-

роструктуру. 

 

  
а) б) 

  
в) г) 

Рис. 3.10. Схема структуроутворення у ВХЧ при плазмовому оплавленні 

(червоні та чорні/сірі кольори відповідають розплавленій та твердій фазам від-

повідно): а) вихідний стан; б) стадія плавлення; в) стадія кристалізації дрібних 

дендритів; г) стадія кристалізації евтектики E2 та E3 



 95 

Після закінчення плазмового нагріву температура розплавленої зони зни-

зилась через інтенсивний тепловідвід у основу зразка. Перша стадія кристаліза-

ції відбувалась шляхом утворення нових дрібних дендритів в міру зниження 

температури розплаву до рівня «ліквідусу». Згідно з теорією гомогенного заро-

дження кристалів [140], енергетичний бар’єр зародження критичного зародку 

(G*), та критичний радіус зародку (r*) розраховуються як: 
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де SL – енергія на поверхні розділу твердої та рідкої фаз;  

Hm – зміна ентальпії;  

Tm – критична кристалізації;  

T – ступінь переохолодження. 

 

Як випливає з рівняння (3.13), енергетичний бар’єр зародження є зворот-

но пропорційним квадрату ступеню переохолодження. Відповідно, розмір кри-

тичного зародку зменшується зі збільшенням T, яка, в свою чергу, зростає із 

збільшенням швидкості охолодження. Оскільки швидкість охолодження після 

ПО є дуже високою (оцінюється як 105 К/с [35]), критичний розмір дендритного 

зародку повинен бути дуже малим, що приводить до виникнення великої кіль-

кості зародків аустеніту. Їх зростання було зупинено швидким охолодженням, 

що призвело до утворення дрібних дендритів у шарі А (див. рис. 3.10, в). Заро-

дження дрібних дендритів у шарі В відбувалось в межах колишніх евтектичних 

колоній, де концентрація вуглецю була занадто високою для рівноважного фо-

рмування дендритів аустеніту. Втім, ці дендрити формувались через значний 

виграш в хімічній енергії, зумовлений високою швидкістю охолодження, що 

призвело до пересичення аустеніту вуглецем. Дрібні дендрити в шарі В вияви-

лися дещо грубішими, ніж у шарі А, через менший ступінь переохолодження. 

По завершенні кристалізації шар А містив лише дрібні дендрити; шар B містив 
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як дрібні, так і грубі дендрити (див. рис. 3.10, г). У найбільш віддаленому від 

поверхні шарі С зародження дендритів в межах евтектичних ділянок було май-

же повністю подавлене через значно меншу рушійну силу (що привело до утво-

рення лише окремих дрібних дендритів у шарі C поряд із практично неоплавле-

ними крупними дендритами). Таким чином, шар С перебував у рідкому стані до 

початку евтектичного перетворення з кристалізацією евтектики Е3. 

При досягненні температури евтектичного перетворення залишковий роз-

плав кристалізувався у вигляді «нової» евтектики «Аустеніт+M7C3» двох морфо-

логічних типів – Е2 та Е3. У шарах А та В відбувалась кристалізація евтектики Е2 

у вигляді сітки по границях дрібних дендритів (див. рис. 3.10, г). На відміну від 

цього, в шарі C розплав кристалізувався у вигляді «масивної» евтектики Е3, яка 

повністю займала колишні евтектичні ділянки. Висока швидкість пост-

плазмового охолодження призвела до різкого зменшення критичного розміру ка-

рбідного зародку; крім того, вона зробила боковий ріст карбідів кінетично не-

сприятливим. Це призвело до утворення тонкої карбідної сітки (Е2) або нанороз-

мірних карбідних волокон, щільно упакованих в карбідну колонію (Е3). Як на-

слідок, матриця в евтектиці Е3 виявилась збідненою на вуглець та карбідоутво-

рюючі елементи, що різко зменшило твердорозчинну компоненту зміцнення аус-

теніту. Це пояснює низьку мікротвердість «масивної» евтектики (320 HV), не-

зважаючи на присутність в ній великої кількості карбідних волокон. Крупні аус-

тенітні дендрити, збагачені C, Cr, Mn, Mo завдяки частковому розчиненню вто-

ринних карбідів, показали більш високу мікротвердість (330-350 HV) у порів-

нянні із «масивною» евтектикою. Пересичення дрібних дендритів було ще біль-

шим, оскільки вони не зазнавали виділення карбідів при швидкій кристалізації. 

Збільшення вмісту елементів в аустеніті викликало його високу стійкість до фа-

зового перетворення під час охолодження. Тому в оплавлених шарах дрібні та 

грубі дендрити мали переважно аустенітну структуру, яка не відповідає термо-

динамічно стабільному стану (α-фаза), визначеному за допомогою «Thermo-

Calc» моделювання. 

Переважно аустенітна структура оплавлених плазмою шарів має знижену 
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мікротвердість на глибину до 230 мкм як у дендритах, так і в евтектичних ко-

лоніях. Із збільшенням глибини шару до ~500 мкм твердість суттєво зростала, 

що пов'язано з плазмовим нагрівом у аустенітну область із наступним γ→α пе-

ретворенням за мартенситним механізмом. Таким чином, шар, який залягає на 

глибині 230-500 мкм можна вважати плазмозагартованим. Його мікротвердість 

є вищою за мікротвердість основи гартованого 270Х15Г2НМФТ завдяки подрі-

бненню мартенситних кристалів [36]. На глибині близько 600-800 мкм мікрот-

вердість є нижчою за основу; в цьому шарі температура при ППО не перевищу-

вала точки Ас1, отже тут відбувся відпуск мартенситу. Таким чином, шари на 

глибині 230-800 мкм відносяться до зони термічного впливу, в якій всі структу-

рні зміни відбувалися в твердому стані.   

3.2.1.3 Плазмова обробка чавуну в стані «ВВ» 

Структура зразків «ВВ» у вихідному стані складалась з зернистих карбі-

дів, рівномірно розподілених у феритній матриці. Плазмова обробка чавуну 

«ВВ» за режимом № 1 не змінила початкової мікроструктури зразка: на різному 

віддаленні від поверхні вона представляла собою зернистий перліт з мікротвер-

дістю 430-480 HV. ПО за режимом № 2 підвищило мікротвердість до 600-

670 HV на глибину до 70 мкм (див. рис. 3.6, в). Ще більший ефект був отрима-

ний після ПО за режимом № 3: мікротвердість модифікованого шару зросла до 

680-720 HV, а його товщина збільшилася до 300 мкм. Цей шар мав дисперсну 

темну мікроструктуру, що поступово переходить в зернистий перліт в міру від-

далення від поверхні. ПО за режимом № 4 сформувала на поверхні неоднорідну 

структуру, в якій оплавлені ділянки чередуються з неоплавленими. Неоплавлені 

ділянки мали структуру і мікротвердість, характерні для режиму № 3, а оплав-

лені – для чавуну «НВ» після режиму № 4. В даному випадку на профілях мік-

ротвердості відсутня ділянка відпуску (ЗТВ), присутня в зразках чавуну «НВ» 

після всіх режимів ПО. 

3.2.1.4 Вплив пост-термообробки на структуру оплавленого шару   

Після оплавлення за режимом № 4 в поверхневих шарах усіх зразків (неза-

лежно від вихідного стану) утворилась аустенітно-карбідна структура, в якій 
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аустеніт мав високу стабільність до мартенситного перетворення завдяки своє-

му насиченню хромом та вуглецем. Такий стан є метастабільним, тобто є тер-

модинамічні передумови для розпаду пересиченого аустеніту з утворенням 

вторинних карбідів. Для його реалізації зразки «НВ», оброблені плазмою за ре-

жимом № 4, було піддано пост-плазмовій термічній обробці, яка включала ви-

тримку при 800 оС впродовж 2 год з охолодженням в маслі. З аналізу отриманої 

мікроструктури (рис. 3.11, а-є) випливає, що витримка при 800 оС суттєво змі-

нила мікроструктуру відносно оплавленого стану. Відбулося виділення диспер-

сних (0,05-0,2 мкм) вторинних карбідів з аустеніту як в дендритах, так і в межах 

евтектичних колоній. Виділення ВК збіднило аустеніт, і він перетворився на ма-

ртенсит при охолодженні з температури витримки. Це викликало майже двокра-

тне підвищення мікротвердості дендритів в оплавлених шарах – з 350-400 HV до 

650-750 HV. Підвищення температури витримки до 950 оС забезпечило додатко-

ве збіднення аустеніту, про що свідчить зростання твердості до 780-820 HV; при 

цьому відбулося укрупнення вторинних карбідів (0,1-0,6 мкм) відносно витрим-

ки при 800 оС (див. рис. 3.11, д, є).  

3.2.1.5 Аналіз впливу ПО на твердість високохромистого чавуну 

Представлені вище результати показують, що плазмова обробка справляє 

різний зміцнюючий ефект в залежності від вихідного мікроструктурного стану 

ВХЧ. Найменш ефективною для високохромистого чавуну є ПО в литому стані, 

тобто при вихідній мікроструктурі із великою кількістю первинного аустеніту, 

стабільного до мартенситного перетворення. Для отримання високої твердості 

після плазмового гартування модифікований шар повинен мати переважно мар-

тенситну структуру; формування мартенситу можливе лише після виділення з 

аустеніту певної кількості ВК, що вимагає тривалої витримки при температурах 

вище Ас1 [4]. В умовах високих швидкостей нагріву і охолодження, притаман-

них плазмовій обробці, та відсутності витримки, цього не відбувається, тому 

первинний аустеніт не зазнає мартенситного перетворення. Більш того, при ПО 

за режимам № 1 і № 2 навіть не встигає завершитися перетворення продуктів 

розпаду в аустеніт, що вказує на різке розширення температурного інтервалу  



 99 

 

 

  
а) б) 

  
в) г) 

   
д) є) 

Рис. 3.11. Оптичні (а, б, д) та електронні (в, г, є) зображення оплавленого 

шару високохромистого чавуну після пост-плазмової обробки при 800 оС (а-г) та 

950 оС (д, є) (ВК – вторинні карбіди) 

 

 

 



 100 

зворотного фазового перетворення при збільшенні швидкості нагріву. 

З цих причин ПО за режимами № 1 і № 2 практично не змінює мікрострук-

туру чавуну; приріст мікротвердості у вузькому поверхневому шарі до 650 HV 

після реалізації режиму № 2 пояснюється деформаційним зміцненням аустеніту 

внаслідок теплових деформацій при різких нагріванні/охолодженні. 

У разі плазмового оплавлення в поверхневому шарі розчиняються евтекти-

чні карбіди, розплав насичується хромом і вуглецем, і при швидкій кристалізації 

формуються дендрити пересиченого цими елементами аустеніту, по межах яких 

кристалізується карбідна евтектика у вигляді тонкої сітки. Загальна кількість кар-

бідів в оплавленому шарі знижується, що в сукупності з формуванням повністю 

аустенітної матриці призводить до зниження твердості щодо вихідного стану. Та-

ким чином, плазмове гартування ВХЧ в литому стані не забезпечує очікуваного 

зміцнення при плазмовому модифікуванні поверхні. 

Суттєвий зміцнюючий ефект від плазмової обробки був отриманий на зра-

зках «НВ», які мали в початковому стані матрицю з оптимальним вмістом вугле-

цю і легуючих елементів, досягнутим виділенням ВК при попередній термічній 

обробці. В даному випадку матриця була «підготовлена» для мартенситного пе-

ретворення при плазмовій обробці. Після ПО за режимами № 1 і № 2 в зразках 

«НВ» відбулось підвищення мікротвердості матриці до 1000-1080 HV, що на 

150-200 HV перевищує твердість мартенситу, отриманого в цьому чавуні при об'-

ємній термообробці. Це пов'язано з подрібненням мартенситних кристалів вна-

слідок різкого зменшення розміру критичного зародка аустеніту при великому 

ступеню перегріву поверхні. Крім того, в модифікованому шарі відбулося виді-

лення нових, більш дисперсних ВК, що забезпечили додаткове зміцнення. Мож-

на припустити, що вони виникли за механізмом динамічного деформаційного 

старіння в місцях скупчення дефектів кристалічної будови, характерних для мар-

тенситу. 

Розподіл мікротвердості по перетину модифікованих шарів в чавуні «НВ» 

залежить від градієнту температури в зразку при плазмовому нагріванні. При те-

мпературах вище АС1 відбувається фазова перекристалізація і (при досить високій 
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температурі) – розчинення карбідів; за більш низьких температур – розпад вихід-

ної мартенситної структури. Останнє призводить до утворення зони термічного 

впливу (ЗТВ) – «м'якого» шару під плазмово-гартованим шаром, що є неминучим 

при вихідній нерівноважній структурі, якою в даному випадку є мартенсит відпу-

ску. В ЗТВ спостерігається «провал» на кривих розподілу твердості по перетину 

модифікованого шару. 

При ПО зразків «НВ» за режимом № 4 твердість поверхні, навпаки, знижу-

ється, оскільки температура досягає області плавлення та розчинення ВК із від-

повідною стабілізацією аустеніту. У міру віддалення від поверхні температура 

стає недостатньою для розплавлення, але достатньою для перекристалізації і ма-

ртенситного перетворення, що формує під м'яким аустеніто-карбідним шаром 

шар підвищеної твердості зі структурою «Мартенсит+Карбіди». Таким чином, 

для модифікованих шарів в чавуні «НВ» за будь-якого режиму ПО характерна 

немонотонна зміна мікротвердості по перетину зразку. 

Структура чавуну «ВВ» характеризується тим, що практично весь вуглець є 

зосередженим в карбідах (евтектичних і вторинних). Ця обставина ускладнює до-

сягнення високої твердості при мартенситному перетворенні, оскільки це вимагає 

певного насичення твердого розчину вуглецем за рахунок часткового розчинення 

ВК. ПО за режимом № 1 не забезпечує такого розчинення, в результаті чого твер-

дість чавуну залишається низькою. Зазначене розчинення відбувається при під-

вищенні температури нагріву у випадку реалізації режиму № 2; в результаті чого 

на поверхні утворюється модифікований шар підвищеної твердості. З подальшим 

збільшенням температури поверхні (режим № 3) мікротвердість та товщина мо-

дифікованого шару додатково зростають, але й тут не досягається така ж мікрот-

вердість, як при обробці зразків «НВ», вочевидь, через недостатнє насичення аус-

теніту вуглецем. Повне розчинення карбідів відбувається при оплавленні чавуну 

(режим № 4), проте воно супроводжується надмірною стабілізацією аустеніту до 

мартенситного перетворення, і твердість поверхні падає відносно режимів № 2 та 

№ 3. Для чавуну «ВВ» характерна відсутність «провалу» твердості під «твердим» 

гартованим шаром, оскільки вихідна структура матриці («Ферит + Карбіди») не 
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зазнає перетворень в зоні термічного впливу плазми. 

Результати досліджень показують, що найбільший зміцнюючий ефект при 

плазмовому гартуванні ВХЧ забезпечується в тому випадку, якщо вихідна мета-

лева матриця має структуру «Мартенсит + ВК», а гартування не супроводжуєть-

ся оплавленням поверхні. Отже, якщо плазмове гартування є завершальною опе-

рацією, то йому повинна передувати об’ємна термообробка з дозованим виді-

ленням вторинних карбідів, що полегшить досягнення оптимального стану аус-

теніту при плазмовому нагріві. Альтернативним варіантом є поєднання плазмо-

вого оплавлення з пост-плазмовою термічною обробкою. В цьому випадку опла-

влення поверхні є виправданим, оскільки воно призводить до істотного подріб-

нення дендритів і евтектичних колоній, що має позитивно вплинути на в’язкість 

руйнування поверхні при зношуванні і контактних навантаженнях. Подальша 

дестабілізація аустеніту при пост-обробці забезпечує дисперсійне зміцнення де-

ндритів та стимулює мартенситне перетворення аустеніту. Таким чином, оплав-

лення в поєднанні з пост-плазмовою обробкою дозволяють отримати такий са-

мий фазово-структурний стан матриці і мікротвердість, як і після об'ємного гар-

ту, але при істотному подрібненню структурних складових чавунів. 

3.2.2 Абразивна зносостійкість чавуну 270Х15Г2НМФТ, підданого 

плазмової обробці за різними режимами 

На рис. 3.12 представлені дані щодо абразивного зносу чавуну 

270Х15Г2НМФТ в залежності від вихідного стану і режиму ПО (тривалість ви-

пробувань на зношування – 1 год). У вихідному (до ПО) стані найбільш високий 

знос (Δm = 0,0482 г) мали зразки в стані високого відпуску, мінімальний знос був 

характерний для зразків в стані гартування і низького відпуску (Δm = 0,0375 г); 

знос литих зразків був близький до зносу зразків «ВВ» (Δm = 0,0445 г). ПО за ре-

жимами №№ 1-3 викликало зниження зносу литих зразків до 0,0380-0,0395 г; піс-

ля ПО за режимом № 4 знос збільшився до Δm = 0,0425 г. В зразках «НВ» ПО за 

режимами №№ 1-2 підвищило зносостійкість з досягненням мінімального зна-

чення Δm (0,0310 г) після режиму № 2. Подальше зростання температури нагріву 

(режими № 3 та № 4) збільшило втрату маси зразків «НВ» до рівня вихідного 
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стану. Плазмове гартування зразків «ВВ» за режимом № 1 не вплинуло на знос 

чавуну, тоді як гартування за режимами № 2 і № 3 викликало істотне зниження 

зносу. Звертає на себе увагу те, що після режиму № 4 знос всіх груп зразків досяг 

приблизно одного рівня. Додатковий нагрів при 800 оС і 950 оС оплавлених зраз-

ків «НВ» зменшив їх знос до рівня нижче рівня «НВ», модифікованого за режи-

мом № 2, що пов’язано з диспергуванням мікроструктури при оплавленні.  

 

 

Рис. 3.12. Вплив температури нагрівання поверхні при плазмовій обробці 

на абразивний знос чавуну 270Х15Г2НМФТ 

 

Представлені вище результати показують, що плазмова обробка по-

різному впливає на мікроструктуру і властивості високохромистого чавуну в за-

лежності від його вихідного стану. Для чавуну в литому стані плазмова обробка 

за режимами, при яких температура не перевищує 1200 оС, не супроводжується 

суттєвими змінами в мікроструктурі і зносостійкості чавуну. Лише в поверхне-

вому шарі, в безпосередній близькості від евтектичних карбідів, тобто там, де ау-

стеніт є збідненим за вуглецем і хромом, ПО приводить до формування голчас-

того мартенситу, що незначною мірою (на 14 %) підвищує зносостійкість чавуну. 
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У разі оплавлення в поверхневому шарі зменшується кількість евтектичних кар-

бідів та формується стабільна аустенітна матриця, що призводить до зниження 

твердості і зносостійкості чавуну. 

Високий рівень зносостійкості був характерний для зразків, попередньо 

підданих гартуванню і низькому відпуску. Тут найнижчий знос досягається ПО 

за режимом № 2, тобто без оплавлення. Це пов'язано з додатковим підвищен-

ням твердості внаслідок формуванням дрібноголчастого мартенситу. Оплав-

лення викликає різке підвищення зносу внаслідок формування пересиченого 

вуглецем та хромом аустеніту, який має підвищену стабільність до фазових пе-

ретворень, в тому числі – до деформаційного мартенситного перетворення 

(ДМП) при зношуванні.  

Високовідпущені зразки мають після ПО за режимом № 1 найвищий (з усіх 

зразків) знос. Це пояснюється тим, що при швидкісному нагріванні не встигає 

пройти розчинення зернистих карбідів, в результаті чого аустеніт, що виникає піс-

ля переходу критичної точки, не насичується вуглецем, і після охолодження фор-

мується м'який низьковуглецевий мартенсит або продукти розпаду аустеніту. ПО 

за режимами № 2 і 3 підвищує зносостійкість до середнього рівня. В зразку, обро-

бленому за режимом № 4, на певній глибині під оплавленим шаром, виникає зона 

підвищеної твердості з мартенситною структурою. Однак вона залягає досить 

глибоко під поверхнею і не впливає на зносостійкість безпосередньо приповерх-

невого шару.  

Найвищу зносостійкість забезпечує поєднання плазмового оплавлення по-

верхні з пост-плазмовою термічною обробкою: в цьому випадку знос знижується 

на 31 % щодо об'ємно-гартованого стану і на 8 % – щодо плазмового гартування 

за режимом № 2. Слід зазначити, що плазмова обробка литого чавуну 

270Х15Г2НМФТ (тобто, що знаходиться в переважно аустенітному стані) супро-

воджується утворенням поверхневих тріщин. Причиною їх утворення є аустеніт-

на структура, яка має меншу теплопровідність та вищий коефіцієнт теплового ро-

зширення у порівнянні із -фазою; у цьому випадку термічні напруження, які ви-

никають при плазмовій обробці, перевищують опір міцності аустеніту, призводя-
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чи до формування тріщин. При плазмовій обробці зразків з феритною або марте-

нситною структурою тріщини не виникали. 

 

3.3 Плазмова обробка чавунів зі сфероїдальними карбідами ванадію 

  

До легованих білих чавунів, крім високохромистих, відносяться чавуни, що 

містять підвищену (не менше 5 %) кількість ванадію. Ванадій утворює тверді 

(2400-2800 HV) карбіди VxCy, які мають кубічну решітку ізоморфну з решіткою 

аустеніту, що забезпечує їх міцне закріплення в матриці [141]. Карбіди ванадію 

кристалізуються в чавунах у вигляді сферолітної евтектики «Аустеніт+VC», з ка-

рбідними волокнами, розгалуженими в аустенітній матриці, що утворює природ-

ний композиційний матеріал. Завдяки інвертованому характеру такої евтектики 

ванадисті чавуни з аустенітною структурою мають незвично високу для білих ча-

вунів пластичність (відносне подовження – до 8 %), а також підвищену ударну 

в'язкість і міцність на вигин [2]. Окрему групу чавунів з високим вмістом ванадію 

складають чавуни із сфероїдальними карбідами VC. У цих чавунах карбіди крис-

талізуються не в складі евтектики, а у вигляді рівномірно розподілених в об'ємі 

сплаву включень глобулярної або близькою до неї форми (в зарубіжній літературі 

такі чавуни отримали назву «Spheroidal Carbides Cast Irons» – SCI) [142-145]. 

Отримання глобулярних карбідів ванадію забезпечується модифікуванням чавуну 

рідкоземельними або лужноземельними металами [135, 136] в поєднанні з висо-

кою температурою розливки [137]. Завдяки меншій концентрації напружень на-

вколо сфероїдизованих карбідних включень, SCI-чавуни мають підвищений опір 

абразивному та абразивно-ерозійному зношуванню [146-148], в зв'язку з чим є 

перспективним триботехнічним  матеріалом. Як правило, ці сплави містять 10 % 

V і підвищену (9-13 %) кількість марганцю або нікелю, що підвищує їх вартість і 

обмежує сферу застосування. Це змушує шукати шляхи здешевлення SCI-чавунів 

за умови збереження рівня їх трибологічних властивостей. Зменшення вмісту ва-

надію можливо за рахунок його часткової заміни дешевшими карбідоутворюю-

чими елементами (наприклад, хромом) [2], а також шляхом переходу від стабіль-
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ного аустеніту до мартенсито-аустенітної структури матриці, в якій аустеніт є ме-

тастабільним до деформаційного мартенситного перетворення при зношуванні 

[149]. Дестабілізація аустеніту до мартенситного перетворення при гартуванні та 

зношуванні можлива за рахунок зниження в SCI-чавунах вмісту аустенітоутво-

рюючих елементів. Суттєвого підвищення зносостійкості чавунів також досяга-

ють застосуванням зміцнювальної (об'ємної та поверхневої, в тому числі – плаз-

мової) термічної обробки, що забезпечує виділення вторинних карбідів та зміну 

фазово-структурного стану металевої матриці [150]. 

У ході реалізації зазначених напрямків були досліджені експериментальні 

SCI-чавуни зі зниженим вмістом ванадію (5-10 %) та марганцем (4 %) при дода-

тковому введенні 4,5-9,0 % хрому [151]. Їх хімічний склад був обраний відпо-

відно до матриці планування повного факторного експерименту 32 (методика 

планування представлена в розділі 2). В якості незалежних параметрів були об-

рані вміст ванадію (фактор F1) і хрому (фактор F2), які варіювали на трьох рів-

новіддалених рівнях (нижньому, середньому і верхньому): для ванадію – 5,0 %, 

7,5 % і 10,0 %; для хрому – 0,0 %, 4,5 % і 9,0 %, відповідно. Вміст інших елеме-

нтів (3,0 % C, 1,0 % Si, 4,0 % Mn) підтримувався однаковим для всіх сплавів. 

Відповідно до матриці експерименту були виплавлені дев'ять сплавів різного 

складу, хімічний склад яких наведено у табл. 2.1 (див. чавуни групи «SCI») . 

Чавуни виплавляли в 25 кг індукційній печі і розливали в піщані форми. Перед 

розливанням розплав перегрівали до 1700 оС та обробляли Ni-Mg лігатурою для 

сфероїдизації карбідів ванадію; використання Nі-Mg лігатури (5,6 % Mg, інше - 

Ni) зумовило залишковий вміст 1,5-1,7 % Ni у всіх чавунах. Зразки гартували в 

маслі після нагріву при 760 оС (з витримкою 2 год), після чого відпускали при 

200 оС (витримка – 2 год). Частина загартованих зразків була піддана поверхне-

вому плазмовому гартуванню за режимом № 2 (див. підрозділ 3.1); після плаз-

мової обробки зразки відпускали при 200 оС впродовж 2 год. 

Мікроструктуру SCI-чавунів досліджували як у литому, так і термообро-

бленому станах. Встановлено, що у всіх чавунах карбіди ванадію були присутні 

у вигляді сфероїдизованих включень, рівномірно розподілених в об’ємі сплаву 

(рис. 3.13). У литих безхромистих чавунах (SCI-1, SCI-2, SCI-3) металева мат-
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риця переважно складалась з перліту та невеликої кількості мартенситу; у цих 

чавунах також було виявлено вторинний цементит у вигляді сітки та відман-

штетових пластин (див. рис. 3.13, а). У безхромистому чавуні SCI-7, що містить 

мінімальну кількість ванадію (5,22 %), поряд із вторинним цементитом були 

присутні ділянки «чарункової» ледебуритної евтектики (див. рис. 3.13, б). Ча-

вуни, леговані хромом, містили в литому стані (крім карбідів ванадію) евтекти-

ку «Аустеніт+М7С3» і матрицю, що складається або з перліту та аустеніту (при 

4,50 % Сr, див. рис. 3.13, в), або є повністю аустенітною (при 9,0 % Сr, див. 

рис. 3.13, г). З підвищенням вмісту ванадію та хрому в чавунах зростає об'ємна 

частка сфероїдальних карбідів та евтектичних карбідів М7С3. Твердість SCI-

сплавів в литому стані варіюється від 42,5 HRC до 52,5 HRC, при цьому найни-

жчі її значення відносяться до чавунів з 9,0 % Cr, що пов’язано з наявністю 

100 % аустеніту в матриці.  

Об’ємне гартування суттєво змінило мікроструктурний стан і твердість 

усіх сплавів. Як випливає з [152], перетворення «перліт-аустеніт» протікає в екс-

периментальних сплавах в інтервалі температур, нижня межа якого становить 

710-730 оС, верхня межа – 780-840 оС. Оскільки температура нагрівання 760 оС 

відповідає інтервалу фазового переходу, гартування від цієї температури призве-

ло до неповного перетворення перліту в аустеніт, тобто сформувалася мартенси-

тно-аустенітно-перлітна матриця (рис. 3.14, а), що викликало підвищення їх тве-

рдості на 4-8 HRC відносно литого стану (рис. 3.15). Особливістю структуроут-

ворення всіх хромвмістних SCI-сплавів стало виділення дисперсних вторинних 

карбідів з аустеніту в процесі витримки при температурі гартування (див. 

рис. 3.14, в). Виділення ВК дестабілізувало аустеніт до мартенситного перетво-

рення при охолодженні [9], що викликало зростання твердості після об’ємного 

гартування від 760 оС до 54-62 HRC (в чавунах з 4,5 % Сr) і до 51-53 HRC (в ча-

вунах з 9,0 % Сr). При порівнянні твердості різних груп SCI-сплавів було від-

значено, що в гартованому від 760 оС стані найменшу твердість мають чавуни з 

9,0 % Cr, що пояснюється зростанням кількості Азал під впливом хрому [153]. 
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а) б) 

  
в) г) 

Рис. 3.13. Мікроструктура SCI-чавунів у литому стані: SCI-1 (а), SCI-7 (б), 

SCI-5 (в), SCI-6 (г) 

  

Відомо, що перліт знижує опір легованих чавунів до абразивного і еро-

зійного зношування [1]. Для усунення перліту в структурі і забезпечення мак-

симальної твердості чавунів була застосована плазмова обробка поверхні зраз-

ків (за режимом № 2), гартованих від 760 оС. В результаті ПО твердість чавунів 

без хрому зросла на 3-6 HRC, а чавунів із 4,5 % Cr – на 3 HRC (див. рис. 3.15). 

Це сталося внаслідок зміни мікроструктури на глибину до 2 мм, яка полягала в 

повній заміні перліту на мартенситно-аустенітну структуру. У зв'язку з високою 

швидкістю нагріву і охолодження при ПО не відбулося розчинення ВК, що мо-

гло б викликати зростання об'ємної частки Азал; навпаки, було відзначено збі-

льшення їх кількості (див. рис. 3.14, г). В чавунах із 9,0 % Cr твердість зросла 

лише на 1 HRC, при цьому не було зафіксовано змін в мікроструктурі поверх-

невого шару.  
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а) б) 

  
в) г) 

Рис. 3.14. Мікроструктура SCI чавунів після гартування від 760 оС:  SCI-1 

(а), SCI-5 (б, в); після додаткової плазмової обробки:  SCI-5 (г) 

 

 

Рис. 3.15. Твердість дослідних SCI-чавунів в литому стані; після гартуван-

ня при 760 оС; після плазмової обробки  
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Для порівняння дослідили чавун SCI-9, підданий плазмовому гартуванню 

за режимом № 4 з наступною пост-плазмовою обробкою при 950 оС. Мікростру-

ктура чавуну в вихідному (до плазмової обробки) стані складалась з дендритів із 

аустенітно-мартенситною структурою, 17 % карбідів VC і 33 % евтектичних кар-

бідів М7С3, а також дисперсних вторинних карбідів (наявність зазначених фазо-

во-структурних складових підтверджується дифрактограмою, представленою на 

рис. 3.16). Карбіди ванадію мали переважно сфероїдизовану форму з розміром 

глобул VC в межах 1-20 мкм, проте в окремих місцях вони були присутні у ви-

гляді евтектики «Аустеніт + VC». Евтектика «Аустеніт + М7С3» мала розеткову 

будову; в поперечному (відносно довгою осі колонії) перетині розмір евтектич-

них колоній становив 20-60 мкм, а карбідів М7С3 – 1-6 мкм; середній розмір аус-

тенітних дендритів склав 20-70 мкм. Мікротвердість структурних компонентів 

становила: матриця – 490-560 HV (середнє знач. – 526 HV), евтектика «Аустеніт 

+ М7С3» – 882-1069 HV (середнє знач. – 961 HV), карбід VC – 2420-2550 HV (се-

реднє знач. – 2423 HV). 
 

 

Рис. 3.16. Дифрактограми чавуну SCI-9 у литому стані та після ПО (№ 4) 

(CuKα) 

 

Плазмова обробка з оплавленням викликала істотну зміну мікроструктури 

чавуну на глибину до 160 мкм (рис. 3.17, а): на місці колишніх евтектичних ко-

лоній «Аустеніт + М7С3» і «Аустеніт + VC» з відносно великими евтектичними 
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карбідами виникли дрібні колонії перетином 4-10 мкм (див. рис. 3.17, б), утворе-

ні тонкими (0,1-0,5 мкм) щільно розташованими волокнистими і пластинчастими 

карбідами (див. рис. 3.17, д). Ці колонії є з'єднані тонкою евтектичною сіткою 

(товщиною 0,3-0,8 мкм) по границях дрібних дендритів перетином 2-5 мкм (див. 

рис. 3.17, г). Окрім дрібних дендритів були присутні великі дендрити аустеніту з 

розмірами, відповідними до немодифікованого стану. Сфероїдальні карбіди VC 

збереглися в оплавленому шарі в незміненому стані.  

 

 

  

  

 Рис. 3.17. Структура чавуну SCI-9 після плазмового оплавлення: оплав-

лений шар (а), оплавлений шар (а, б); структура на межі оплавлення (в); тонка 

сітка карбідів по границях дрібних дендритів (г); евтектична колонія з дисперс-

ними карбідами (д) 
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У порівнянні з литим станом на дифрактограмі оплавленого зразка з'яви-

лися додаткові лінії карбіду М7С3 (при збільшенні їх інтенсивності), а також лі-

нії карбіду ванадію V2С і цементиту М3С (див. рис. 3.16). Матриця стала повні-

стю аустенітною. Мікротвердість великих (неоплавлених) дендритів склала 

245-280 HV (середнє знач. – 262,8 HV); мікротвердість евтектики, що виникла 

після оплавлення становила 360-408 HV (середнє знач. – 389,7 HV). 

Плазмова обробка за режимом № 4 мала приводити до нагріву поверхні до 

1500-1550 оС, тобто до оплавлення чавуну. Втім, розчинення тугоплавких фаз 

(доевтектичного аустеніту і первинних карбідів VC) потребує певного часу, тому 

при короткочасному (плазмовому) нагріванні оплавлення зазнали лише ділянки 

евтектики «Аустеніт + М7С3» і «Аустеніт + VC» – найбільш легкоплавкі струк-

турні складові чавуну (температура їх плавлення становить 1250-1280 оС [154] і 

1350 оС [2], відповідно), що забезпечило насичення рідини вуглецем та легуючи-

ми елементами. Більш тугоплавкі фази – доевтектичний аустеніт (інтервал плав-

лення 1300-1400 оС) і сфероїдальні карбіди VС (температура плавлення 1500-

1600 оС [148]) залишились (частково або повністю) у вихідному стані.  

Надшвидка кристалізація оплавлених ділянок йде за відсутності дифузії 

атомів легуючих елементів на велику відстань, тому формування твердих фаз в 

рідині відбувається in situ за умови дефіциту атомів навколо зародків. Це приз-

водить до утворення нерівноважних фазових складових. Крім того, висока сту-

пінь переохолодження робить термодинамічно вигідним зменшення критично-

го зародка (карбіду або аустеніту), тобто відбувається різке (на порядок) подрі-

бнення структурних елементів: дендритів аустеніту, карбідів, евтектичних ко-

лоній. Необхідно відзначити, що надшвидка кристалізація підсилює неоднорід-

ність у розподілі хімічних елементів. Це виражається в тому, що на місці колиш-

ніх великих ділянок евтектики виникли нові (дрібні) дендрити аустеніту, які при 

своєму зростанні відтіснили вуглець і карбідоутворюючі елементи (Cr, V, Mn) в 

мікрообласті, де потім виникли ділянки нової евтектики з дисперсними карбід-

ними включеннями (див. рис. 3.17, д). Підвищена концентрація зазначених еле-

ментів могла виявитися тим фактором, який забезпечив високу щільність карбі-
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дів в нових евтектичних колоніях (див. рис. 3.17, д). 

Структура оплавленого чавуну SCI-9, підданого пост-плазмовій термічній 

обробці, представлена на рис. 3.18. Під зоною оплавлення по контуру евтектич-

них колоній і сфероїдальних карбідів виникла темна «облямівка», сформована 

великою кількістю високодисперсних вторинних карбідів зернистої (діаметром 

1,0-2,5 мкм) або голчастої (довжина – 2-12 мкм, товщина ~1 мкм) форми (див. 

рис. 3.18, а). Вторинні карбіди залягають також і всередині дендритів, хоча і в 

меншій кількості. У оплавленій зоні процес розпаду аустеніту торкнувся тільки 

аустеніту, що входить до складу знов сформованих колоній «Аустеніт + М7С3» 

(див. рис. 3.18, б). Про це свідчить потемніння всередині евтектичних областей; в 

той же час вираженої «облямівки» по зовнішньому контуру евтектики, як і кар-

бідів всередині знову сформованих дендритів не спостерігалося. Аналіз, прове-

дений при великих збільшеннях, дозволив встановити, що всередині евтектичних 

колоній в оплавленій зоні виділилися нанодисперсні карбіди голчастої (довжи-

ною 0,4-0,8 мкм і товщиною 0,05-0,10 мкм) (див. рис. 3.18, в) або зернистої (діа-

метром 0,05-0,10 мкм) (див. рис. 3.18, г) форми. Розпад внутрішньо евтектичного 

аустеніту підвищив мікротвердість «нової» евтектики до 370-572 HV (середнє 

значення – 450,7 HV). Досить великий розкид в значеннях мікротвердості окре-

мих евтектичних колоній пояснюється значною нерівномірністю в розподілі вуг-

лецю і легуючих елементів, що виникла в умовах швидкої кристалізації. Слід 

відзначити, що всередині дендритних областей не відбулося виділення вторин-

них карбідів з наступним перетворенням аустеніту на мартенсит, що спостеріга-

лося для високохромистого чавуну. Причиною цього може бути підвищений 

вміст аустенітоутворюючих елементів в сплаві SCI-9 (3,97 % Mn, 1,59 % Ni), що 

розширило γ-область та збільшило граничну розчинність вуглецю в аустеніті, 

унеможливлюючи виділення вторинних карбідів за температури витримки. 
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Рис. 3.18. Мікроструктура чавуну SCI-9 після плазмового оплавлення і 

витримки при 950 оС: внутрішні шари (а), оплавлений шар (б-г) 

 

Виконані дослідження показали, що плазмова обробка з оплавленням при-

зводить до модифікації поверхневого шару хромо-ванадієвого чавуну зі сферої-

дальними карбідами ванадію. Як у випадку високохромистого чавуну, цей вплив 

виражається в різкому подрібненні структурних складових – карбідної евтектики 

і аустенітних дендритів, що може підвищити експлуатаційну довговічність чаву-

ну в умовах контактних навантажень або інтенсивного зношування. Після по-

двійної обробки «Плазмове оплавлення + Пост-плазмове об'ємне гартування» 

твердість чавунів, попередньо гартованих від 760 оС, зросла на 2-8 HRC (тобто в 

більшій мірі, ніж після ПО за режимом № 2), що пов'язано з подрібненням денд-

ритів, евтектичних і вторинних карбідів, а також збільшенням твердості евтекти-

чних колоній, де відбулось виділення вторинних карбідів. 
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Вплив ПО на зносостійкість SCI-чавунів оцінювали в умовах абразивного 

та абразивно-ерозійного зношування. Випробуванням на абразивне зношування 

(див. розд. 2) піддавали зразки чавуну SCI-2, оброблені за такими режимами: а) 

об’ємне гартування від 760 оС; б) об’ємне гартування від 760 оС, ПО за режи-

мом № 2; в) об’ємне гартування від 760 оС, ПО за режимом № 4, гартування від 

950 оС. Тривалість випробувань на зношування становила 60 хв. Як випливає з 

рис. 3.19, ПО без оплавлення (режим № 2) зменшила знос гартованого від 760 оС 

зразка на 19,4 %, а ПО з оплавленням у комплексі з пост-плазмовою обробкою – 

на 29,4 %. Таким чином плазмове модифікування підвищує абразивну зносостій-

кість SCI-чавунів з великим вмістом ванадію, але в більшій мірі – при застосу-

ванні комплексної поверхнево-об’ємної обробки. 

 

 

Рис. 3.19. Абразивний знос чавуну SCI-2 після обробки за варіантами: (а) 

гартування від 760 оС; (б) гартування від 760 оС, плазмова обробка за режимом 

№ 2; (в) гартування від 760 оС, плазмова обробка за режимом № 4, гартування від 

950 оС 

 

SCI-чавуни були також випробувані на ерозію кварцовим піском за мето-

дикою, описаною в розділі 2; результати випробувань представлені на рис. 3.20 

у вигляді зміни коефіцієнта відносної зносостійкості Е, розрахованого відносно 

еталону – чавуну SCI-VMn). В литому стані безхромисті сплави з 7,5-10,0 % V 
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(SCI-1, SCI-4) мали невисоку зносостійкість (Е = 0,85-0,88), що пояснюється 

зниженою (відносно SCI-VMn) кількістю сфероїдальних карбідів VC. Безхро-

мистий сплав SCI-7 (5,0 % V), навпаки, перевершив еталон на 25 % (Е=1,25), 

що пов'язано з присутністю в його структурі значної кількості карбідів М3С в 

складі ледебуритної евтектики. Леговані хромом чавуни мали в литому стані 

або близьку до еталону (Е=1,05-1,15), або більш високу (Е=1,25-1,39) зносо-

стійкість, рівень якої був зворотно пропорційний вмісту ванадію. Перевага 

хромвмісних SCI-сплавів перед еталоном і сплавами SCI-1, SCI-4 пояснюється 

наявністю евтектичних карбідів М7С3. Після гартування від 760 оС коефіцієнт 

зносостійкості чавунів з 0-4,5 % Cr зріс на 13-63 % відносно литого стану. 

Більш високою зносостійкістю відрізнялися SCI-сплави, що містять у своїй 

структурі карбідну евтектику, при цьому максимальні значення коефіцієнту Е 

досягнуті в сплавах SCI-7 (1,88) і SCI-8 (1,90). Зносостійкість безхромистих 

сплавів SCI-1 і SCI-4 зросла в результаті гартування не так суттєво, лише на-

близившись до рівня еталону (Е = 0,88-1,05). У чавунах з 9,0 % Cr гартування 

від 760 оС підвищило ерозійну зносостійкість на 14-23 % відносно литого стану. 

Додаткова плазмова обробка (по режиму № 2 (без оплавлення)) забезпечила 

подальше зростання ерозійної зносостійкості сплавів. Найбільший приріст кое-

фіцієнта Е (відносно гартування 760 оС) відносився для сплавів з 4,5 % Cr (21-

29 %). В безхромистих чавунах SCI-1 і SCI-2, а також в чавунах з 9,0 % Cr кое-

фіцієнт зносостійкості підвищився меншою мірою (6-13 %).  

Результати випробувань на ерозійне зношування були оброблені відпо-

відно до процедури повного факторного експерименту 32. В результаті були 

отримані регресійні вираження, що описують вплив ванадію і хрому на ерозій-

ну зносостійкість SCI-сплавів: 

 

- гартування від 760 оС: Е1 = 1,53 – 0,21X1 + 0,12X2 + 0,14X1X2 + 

0,080X1
2 – 0,14X2

2 + 0,039X1
2X2

2 – 0,06X1X2
2 – 0,076X2X1

2 

(3.14) 

- гартування від 760 оС + ПО (режим № 2): Е2 = 1,76 – 0,24X1 + 

0,17X2 + 0,0128X1X2 + 0,133X1
2 + 0,082X2

2 – 0,25X1
2X2

2 + 0,022X1X2
2 – 

(3.15) 
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0,043X2X1
2. 

де Х1, Х2 – кодовані значення вмісту ванадію та хрому, відповідно. 

 

 

Рис. 3.20. Абразивно-ерозійна зносостійкість SCI-чавунів в стані лиття, 

гартування від 760 оС, гартування від 760 оС та ПО (режим № 2) 

 

За рівнянням (3.14) і (3.15) були побудовані поверхні відгуку отриманих 

моделей. Як випливає з рис. 3.21, для випадку гартування від 760 оС поверхня від-

гуку має перегин при 4-6 % Cr. Точка оптимуму має координати 5,0 % V і 4,5 % Cr 

(Е1 = 1,92). Приблизно такий же характер і координати оптимуму має і поверхня 

відгуку моделі (3.18), що відноситься до плазмової обробки (рис. 3.22). Зона міні-

мальної зносостійкості (близька до рівня еталону – Е=0,9-1,2) відповідає безхро-

мистим SCI-сплавам із 7,0-10,0 % V. Всі чавуни (за винятком SCI-4) мають пере-

вагу в ерозійній стійкості (в 1,2-2,6 рази) перед еталоном (SCI-VMn).  
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                                а)                                                                      б) 

Рис. 3.21. Поверхня відгуку моделі (3.14) (а) та її проекція на координатну 

площину «вміст ванадію – вміст хрому» (гартування від 760 оС) (б) 

 

 

                                а)                                                                      б) 

Рис. 3.22. Поверхня відгуку моделі (3.13) (а) та її проекція на координатну 

площину «вміст ванадію – вміст хрому» (гартування від 760 оС + ПО) (б) 

 

Зношена поверхня сплавів характеризується рельєфом, який складається з 

конусоподібних виступів, що чергуються зі западинами з різним перепадом ви-

сот (рис. 3.23). Скануюча електронна мікроскопія показала, що на вершинах ви-

ступів знаходяться сфероїдальні карбіди ванадію (рис. 3.24, а), а також ділянки 

карбідної евтектики (див. рис. 3.24, б). Западини рельєфу відповідають матрич-

ним ділянкам і мають субмікрорельєф, сформований фрагментованими ділянка-
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ми поверхні зі слідами пластичної деформації і продуктами зносу (див. рис. 3.24, 

в) (подібний характер рельєфу є характерним для багатоциклового зношування 

індентуванням поверхні). На поверхні сфероїдальних карбідів, в основному, від-

сутні будь-які елементи руйнування, за винятком окремих випадків сколювання 

(див. рис. 3.24, г). На відміну від VC, на евтектичних карбідах виявлені у великій 

кількості мікротріщини, що формують ділянки відколів в напрямку, паралельно-

му поверхні (див. рис. 3.24, д). На зношеної поверхні присутні місця викришу-

вання, з яких було видалено карбіди VC (див. рис. 3.24, є). На всіх зображеннях 

структури присутні світлі плями, які є шаржованими абразивними частками (див. 

рис. 3.24, д); щільність їх розподілу зменшується в міру зростання твердості ча-

вуну, а в плазмовомодифікованих зразках їх кількість була мінімальною. Повер-

хня зразків, підданих плазмової обробці, мала меншу шорсткість, тобто менший 

перепад висот виступів і западин. 

 

  

а) б) 

  

в) г) 

Рис. 3.23. 3D-зображення (а, в) і профілограми (б, в) зношених поверхонь 

сплаву SCI-2: гартування від 760 оС (а, б), гартування від 760 оС+ПО (в, г) 
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а) б) 

  
в) г) 

  
д) є) 

Рис. 3.24. Зношена поверхня SCI-сплавів: SCI-1 (а), SCI-3 (б), SCI-1(в); 

SCI-5 (г); SCI-4 (д); SCI-9 (є) (гартування 760 оС+плазмова обробка – а, б, г, є; га-

ртування 760 оС – в, д) 

 

Аналіз профілограм і зображень поверхні зношування вказує на те, що сфе-

роїдальні карбіди, не руйнуються при нормальній атаці абразивних частинок і фо-

рмують за собою конусоподібну «тіньову зону», в якій матриця виявляється за-
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хищеною від ударів абразиву. У той час, як профілограми безхромистих SCI-

сплавів відрізняються гостротою виступів, профілограми V-Cr-чавунів мають 

більш «тупі» виступи з відносно плоскими вершинами (показані пунктиром на 

рис. 3.23, б). Це вказує на те, що якщо в першому випадку матрицю екранували 

тільки карбіди ванадію, то в другому випадку її захищали більш протяжні ділянки 

карбідної евтектики, що підвищувало площу «тіньової зони». 

Відкриті ділянки матриці зношуються під ударами абразивних частинок за 

механізмом передеформування з відділенням мікролусок металу. При критичному 

зношуванні матричних ділянок відбувається викришування сфероїдальних карбі-

дів; руйнування евтектичних карбідів протікає шляхом зародження і розвитку мі-

кротріщин. Рентгеноструктурний аналіз поверхні показав, що в SCI-чавунах із 0-

4,5 % Cr і гартованих від 760 оС, аустеніт зазнавав деформаційне мартенситне 

перетворення, про що свідчить зміна інтенсивності піків (111) аустеніту та (110) 

α-фази (рис. 3.25, а). Легування SCI-чавунів хромом підвищує стабільність аус-

теніту до фазового γ→α перетворення, тому в сплавах з 9,0 % Cr аустеніт не про-

являв схильність до ДМП (рис. 3.25, б). 

 

  

Рис. 3.25. Зміна виду дифрактограм SCI-чавунів після зношування: SCI-1 

(гартування від 760 оС) (а); SCI-9 (гартування від 760 оС) (б) 

 

Можна вважати, що ДМП вносить певний внесок у ерозійну стійкість SCI-

чавунів за рахунок зміцнення поверхні і протікання релаксаційних процесів 
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[156]. У тих випадках, коли аустеніт є стабільним до ДМП, оптимальною є мар-

тенситна матриця. Мартенсит зменшує глибину індентування матриці абразивом 

в порівнянні з аустенітом, про що свідчить знижена кількість шаржованих час-

тинок і менша шорсткість зношеної поверхні в зразках з переважно мартенсит-

ною структурою. З цієї причини плазмове гартування, яке підвищує вміст марте-

нситу в структурі, позитивно впливає на ерозійну зносостійкість SCI-чавунів. 

Підвищена абразивно-ерозійна зносостійкість досліджених чавунів обумо-

влена особливостями розподілу в них карбідних фаз. Вивчення мікроструктури 

SCI-сплавів дозволяє припустити, що сфероїдизуюча обробка розплаву змінює 

характер кристалізації чавуну, і виділення карбідів VC з рідини відбувається не в 

інтервалі температур евтектичного перетворення, а при температурах вище лік-

відусу сплаву. Після кристалізації сфероїдальні карбіди грають роль «підкладок» 

для аустенітних дендритів; після збільшення навколишніх аустенітних зародків 

сфероїдальні карбіди залишаються всередині дендритних областей. При більш 

низьких температурах на карбідах VC зароджуються колонії карбідної евтекти-

ки. Відносно рівномірний розподіл сфероїдальних включень VC в об’ємі сплаву 

забезпечує ефективний захист матричних ділянок від зношування. У немодифі-

кованих Cr (V)-чавунах дендритні ділянки не захищені карбідами, тому вони 

піддаються інтенсивному зношуванню (дисперсні вторинні карбіди, що виділя-

ються в цих областях при термічній обробці, не чинять суттєвого опору ріжучій 

дії абразиву; їх вплив обмежується зміцненням матриці). На відміну від цього, в 

SCI-сплавах дендрити зношуються повільніше завдяки присутності в них сферо-

їдальних карбідів, що вирівнює швидкості ерозійного руйнування дендритних і 

евтектичних ділянок. Таким чином, в хромвмісних SCI-чавунах має місце синер-

гія впливу сфероїдальних (VC) і евтектичних (М7С3, М3С) карбідів, яка забезпе-

чує зростання ерозійної зносостійкості в порівнянні з безхромистими SCI-

чавунами. Додатковий внесок в цю синергію вносить подрібнення мартенситних 

кристалів під впливом плазмового гартування і пост-плазмової термообробки. 
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3.4 Плазмове модифікування Сr-V-В-Si сталей ледебуритного класу  

 

Високовуглецеві леговані сталі ледебуритного класу (Х12, Х12Ф1, Р18, 

Р6М5 та інші) знаходять застосування в якості матеріалу для виготовлення ін-

струменту і деталей, що працюють в умовах інтенсивного зношування [142]. 

Відмінною рисою мікроструктури цих сталей є карбідна евтектика, що робить 

їх схожими на білі чавуни [1]. Наявність карбідної евтектики за відносно неви-

сокого вмісту вуглецю обумовлено введенням значної кількості легуючих еле-

ментів (Mn, Si, Cr, W, Mo), що зміщує точку Е діаграми Fe-C в бік меншої кон-

центрації вуглецю. Відомо застосування плазмової зміцнювальної обробки по-

верхні інструменту із деформованих швидкорізальних та штампових сталей без 

оплавлення та з оплавленням (мікро і макро) [156-158]. Втім, існують ливарні 

ледебуритні сталі, з яких виливають колеса насосів, броні, лопаті мішалок, еле-

менти конвеєрів, деталі прокатного інструменту тощо. Застосування плазмової 

поверхневої обробки до литих високолегованих сталей ледебуритного класу 

наразі залишається недостатньо вивченим. Результати дослідження цього пи-

тання наведені нижче в даному розділі.   

3.4.1 Структура сталі 170Х14Г3С3Н1ФР1 в литому стані 

На рис. 3.26 представлено мікроструктуру ледебуритної сталі 

170Х14Г3С3Н1ФР в литому стані (хімічний склад наведено в табл. 2.1). Структу-

ра має заевтектичний характер та складається з евтектики і крупних первинних 

включень гексагональної або прямокутної форм. Гексагональні включення мають 

в перетині 10-40 мкм, в довжину – до 170 мкм; сторона прямокутних включень 

становить 8-30 мкм. Евтектичні включення мають волокнисту форму при наступ-

них розмірах: товщина – 2-5 мкм, довжина – до 30 мкм. Твердість сталі в литому 

стані становить 55 HRC. Рентгеноструктурний аналіз показав наявність в сталі 

карбідів М7С3, боридів (Fe,Cr)5B6; матриця складається із фериту (переважно) та 

аустеніту (рис. 3.27).  
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а) б) 

Рис. 3.26. Мікроструктура сталі 170Х14Г3С3Н1ФР в литому стані: зобра-

ження у вторинних електронах (а), BSE-зображення (б) 

 

 

Рис. 3.27. Дифрактограми сталі 170Х14Г3С3ФН1Р в литому стані та після 

плазмової обробки за режимом № 4 (оплавлення) (CuKα) 

 

Аналіз мікроструктури в режимі «Back-Scattered Electron» (BSE) (див. 

рис. 3.26, б) дозволив диференціювати карбіди та бориди завдяки різному забарв-

ленню включень: світлі включення гексагональної форми є первинними карбіда-

ми хрому М7С3, а темні прямокутні включення – первинними боридами хрому 

Cr5B6. Серед евтектичних включень більша частина мають світліший ВЕС-

контраст, тобто вони збагачені на хром; відповідно, менша частина включень має 
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підвищений вміст бору, тобто сталь містить дві різні евтектики – на базі карбіду 

хрому і на базі бориду хрому. Це підтверджується даними локального ЕДА-

аналізу. Карбіди хрому вміщують 39-40 % Сr, 3,0-3,3 % Mn та 47-48 % Fe; бориди 

вміщують 9,3-9,4 % В та мають нижчу концентрацію хрому і марганцю – 28,5 % 

та 2,85 %, відповідно, при 55 % заліза. В боридах також виявлено 4,3 % С, тобто 

вони фактично є карбоборидами (Fe,Cr)5(С,B)6. Мікротвердість первинних карбі-

дів М7С3 коливається від 1245 HV до 1738 HV (середнє значення – 1469,4 HV), мі-

кротвердість евтектики від 398 HV  до 687 HV  (540,3 HV). 

3.4.2 Структура сталі 160Х11Г6С2ФМР в литому стані 

Сталь 160Х11Г6С2ФМР відноситься до доевтектичних сплавів; її мікро-

структура в литому стані складається із дендритів аустеніту (58,5 %) та аустеніто-

карбідної евтектики (41,5 %) (рис. 3.28, а). Мікротвердість аустеніту знаходиться в 

межах 355-390 HV (середнє значення – 375,5 HV), мікротвердість евтектики – 598-

787 HV (689,3 HV). Твердість сталі в литому стані – 52 HRC. Дендрити є збагачені 

кремнієм та залізом, але збіднені на хром, ванадій та молібден (див. рис. 3.28, в-г). 

Вміст хрому в евтектичних карбідах становить 20 %, в аустеніті – біля 8 %. Кар-

біди мають неоднорідний розподіл хрому і заліза, що випливає з аналізу ЕДА-мап  

на рис. 3.28, г, д.  

3.4.3 Структура сталі 160Х9Г9С3МР в литому стані  

Ця сталь також є доевтектичною і відрізняється від сталі 

160Х11Г6С2ФМР більшою об’ємною часткою карбідної евтектики (50,5 %) 

(рис. 3.29). Мікротвердість аустеніту знаходиться в межах 360-385 HV 

(372,4 HV), мікротвердість евтектики – 615-750 HV (668,3 HV). Аустенітна мат-

риця збагачена кремнієм (5,2 %); на відміну від сталі 160Х11Г6С2ФМР в ній 

присутня менша кількість хрому (5,9 %). Також нижчим є вміст хрому і в кар-

бідах (14 %), що пов’язано зі збільшенням їх об’ємної частки. В карбідах спо-

стерігається нерівномірний розподіл молібдену та заліза (див. рис. 3.29, д,є). 

Твердість сталі в литому стані становить 53 HRC. 
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Рис. 3.28. Мікроструктура сталі 160Х11Г6С2ФМР (а), ЕДА-спектр карбі-

ду (б), ВSE-зображення (в), розподіл хрому (г) та заліза (д) 
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Рис. 3.29. Мікроструктура сталі 160Х9Г9С3МР (а), ЕДА-спектр карбіду 

(б), ВSE-зображення (в), розподіл Cr (г), Fe (д), Мо (є) 

 

3.4.4 Вплив гартування на мікроструктуру та твердість сталей 

Було досліджено вплив температури гартування в діапазоні 800-1000 оС 

(витримка при температурі гартування – 1 год) на мікроструктуру і твердість 

ледебуритних сталей. Встановлено, що в процесі витримки при температурі ау-

стенітизації в сталях 160Х11Г6С2ФМР і 160Х9Г9С3МР відбувався  розпад пер-

вородного аустеніту. Після гартування від 800 оС в дендритних ділянках сталей 
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зафіксовано появу дисперсних карбідних включень, що декорувало та візуалі-

зувало смуги ковзання дислокацій (рис. 3.30, а,б). В ході витримки при 850 оС 

виділення вторинних карбідів йшло більш інтенсивно, в основному – в межах 

дендритів (з утворенням безперервних ланцюжків уздовж смуг ковзання), в ме-

ншій мірі – всередині евтектичних колоній (див. рис. 3.30, б). При нагріві до 

900-950 оС процес розпаду аустеніту супроводжувався коалесценцією і коагу-

ляцією вторинних карбідів, що призвело до їх укрупнення (див. рис. 3.30, в). На 

відміну від названих сталей, гартування сталі 170Х14Г3С3Н1ФР1 майже не 

вплинуло на її мікроструктурний стан. Як видно з рис. 3.30, г, д в матричних ді-

лянках не відбулося виділення вторинних карбідів. 

 

   
а) б) в) 

  

 

г) д) є) 

Рис. 3.30. Вплив температури гартування на мікроструктуру сталей 

160Х11Г6С2ФМР (а-в) і 170Х14Г3С3Н1ФР1 (г, д): 800 оС (а, г), 850 оС (б), 950 оС 

(в, д). Вплив температури гартування на твердість сталей ледебуритного класу (є) 
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Описані зміни мікроструктури привели до підвищення твердості сталі 

160Х11Г6С2ФМР, максимум якої (60 HRC) відповідав гартуванню від 950 оС 

(див. рис. 3.30, є). В сталі 160Х9Г9С3МР, незважаючи на виділення вторинних 

карбідів, а також у сталі 170Х14Г3С3Н1ФР1, в якій не відбулось дестабілізації 

аустеніту, твердість внаслідок гартування практично не змінилась, що вказує на 

відсутність мартенситного перетворення при охолодженні. 

3.4.5 Вплив плазмової обробки на мікроструктуру, твердість та 

абразивну зносостійкість ледебуритних сталей  

Згідно з результатами, наведеними вище, ефективність плазмової обробки 

високохромистих чавунів визначається їх вихідною мікроструктурою. Оскільки 

хімічний склад та мікроструктура досліджених сталей є подібними до високо-

хромистих чавунів, було доцільним застосувати ті ж самі підходи до «підготов-

ки» мікроструктури перед ПО, що й у випадку ВХЧ. З цією метою сталь 

160Х11Г6С2ФМР було попередньо гартовано на максимальну твердість (ви-

тримка при температурі від 950 оС) із формуванням структури «Мартенсит + 

Аустеніт + Вторинні карбіди». Після цього було проведено плазмову обробку 

за режимом № 2 (без оплавлення). В сталі 160Х9Г9С3МР з більшим вмістом 

марганцю (8,4 %) досягнення мартенситної структури виявилось неможливим 

внаслідок суттєвої стабілізації аустеніту; це ж стосується й сталі 

170Х14Г3С3Н1ФР1. Таким чином, підвищення властивостей поверхневих шарів 

цих двох сталей шляхом плазмово-стимульованого утворення дисперсного мар-

тенситу було неможливим. Для сталей 170Х14Г3С3Н1ФР1 та 160Х9Г9С3МР 

модифікування проводили плазмовим оплавленням (ПО за режимом № 4) та 

пост-плазмовою термообробкою задля подрібнення мікроструктурних складових 

(за аналогією з високохромистими та ванадістими чавунами).  

Мікроструктура сталі 160Х11Г6С2ФМР, підданої ПО за режимом № 2, 

представлена на рис. 3.31. Глибина модифіковано шару становить близько 

250 мкм, його структура складається із дендритів твердого розчину та карбідної 

евтектики по їх границях. В межах дендритів виявлено велику кількість вторин-

них карбідів, більш дрібних у порівнянні з об’ємним гартуванням. Очевидно, по-
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дрібнення вторинних карбідів відбулося внаслідок їх часткового розчинення при 

плазмовому нагріві з подальшим виділенням на дефектах кристалічної гратки 

при охолодженні. Матриця має інтенсивне забарвлення, що вказує на підвищену 

дисперсність її структурних складових. Мікротвердість матричних ділянок ста-

новить 880-955 HV, що значно вище аніж після об’ємного гартування (675-

735 HV); мікротвердість евтектичних ділянок зросла до 1185-1290 HV. Зростання 

твердості свідчить про утворення мартенситу, розмір кристалів якого обмежений 

відстанню між вторинними карбідами. Таким чином, внаслідок ПО без оплав-

лення в сталі 160Х11Г6С2ФМР відбулась модифікація поверхневого шару на 

глибину до 250 мкм за рахунок утворення дрібноголчастого мартенситу, зміцне-

ного наддисперсними вторинними карбідами. 

 

  

а) б) 

Рис. 3.31. Мікроструктура сталі 160Х11Г6С2ФМР на глибині 50 мкм (а) та 

100 мкм (б) після обробки «Гартування від 950 оС + ПО за режимом № 2»  

 

Плазмова обробка сталі 170Х14Г3С3Н1ФР1 за режимом № 4 та пост-

плазмова об’ємна термообробка призвели до часткового оплавлення поверхні 

сталі на глибину до 250-300 мкм (рис. 3.32), де сформувався модифікований шар, 

який різко відрізняється за своєю будовою від основної структури. У цьому шарі 

збереглися окремі великі первинні карбіди і карбобориди, проте відбулося їх ча-

сткове оплавлення з округленням граней (див. рис. 3.32, а, в). Крім того, в струк-

турі виникли дрібні первинні карбіди (показані на рис. 3.32, б стрілками); їх роз-
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мір склав в перерізі 2-6 мкм, в довжину – не більше 30 мкм. Змінилося будова 

евтектики: набагато підвищилась її дисперсність, різко зросла щільність розта-

шування карбідних (карбоборидних) включень в межах евтектичних колоній, а 

розміри самих включень зменшилися на порядок відносно литого стану: їх тов-

щина склала 0,15-0,30 мкм, довжина – 2-4 мкм. Відбулася різка диференціація 

евтектичних колоній на світлі і темні ділянки. Зображення у вторинних електро-

нах показує, що в світлих ділянках карбіди мають витягнуту віялоподібно, а в 

темних – скелетоподібну будову (див. рис. 3.32, в).  

В світлих евтектичних колоніях матриця практично не травиться та зали-

шається світлою, в темних – спостерігається її сильне розтравлення, внаслідок 

чого вона набуває темного відтінку. Дослідження цих же ділянок у ВSЕ-режимі 

дозволяє бачити, що світлі ділянки мають підвищений вміст елементів з більшим 

атомним номером (Ni (ZNi=28), Fe (ZFe=26), Cr (ZCr=24)). У свою чергу, темні ді-

лянки збагачені елементами з меншим атомним номером, ймовірно, кремнієм 

(ZSi=14) і бором (ZB=5). Формуванню двох типів евтектики в оплавленої зоні, 

очевидно, передувало розшарування рідини за хімічним складом, викликане пер-

винним нерівномірним розподілом елементів в карбідах і матриці, і, можливо, 

процесами гідродинамічного перемішування під тиском плазмового струменя на 

«ванну» розплаву. Мікротвердість «світлої» евтектики склала 568-848 HV (сере-

днє значення – 698,9 HV), «темної» – 649-822 HV (731,3 HV). Таким чином, від-

булося суттєве підвищення мікротвердості евтектичної складової в порівнянні з 

вихідною структурою. Це може бути пов'язано як з диспергуванням евтектич-

них карбідів, так і зі збільшенням їх кількості, що збіднило матрицю по С, Cr і 

Mn і полегшило протікання мартенситного перетворення в евтектичному аус-

теніті при охолодженні з рідкого стану.  
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а) б) 

 
 

в) г) 

  
д) є) 

Рис. 3.32. Мікроструктура оплавленого поверхневого шару сталі 

170Х14Г3С3Н1ФР1: загальний вигляд оплавленої зони і вихідної структури (а); 

дрібні первинні карбіди в зоні оплавлення (показано стрілками) (б); карбідо-

боридні евтектики в межах оплавленого шару сталі (в-д); виділення вторинних 

карбідів в оплавленій зоні після гартування від 950 оС (є). Зображення у вторин-

них електронах (а, б, є), ВSЕ-зображення (в-д) 
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Після пост-плазмового об’ємного гартування від 950 оС в межах евтектич-

них колоній в оплавленій зоні (рис. 3.33, а, б) відбулося виділення нанодисперс-

них вторинних карбідів (див. рис. 3.33, в), що призвело до часткового перетво-

рення аустеніту в дрібноголчастий мартенсит. Це додатково підвищило мікрот-

вердість евтектик в сплаві 170Х14Г3С3Н1ФР1: «світлої» – до 950-1120 HV 

(1098,9 HV), «темної» – до 1030-1150 HV (1128,9 HV). Виділення вторинних кар-

бідів знайшло відображення на рентгенограмі сталі 170Х14Г3С3Н1ФР1 (див. 

рис. 3.27), на якій з'явилася велика кількість піків карбіду М7С3 і карбобориду 

(Fe,Cr)5(С,B)6; також з'явився пік бориду заліза FeB був відсутній в литому стані.  

 

   
а) б) 

 
в) 

Рис. 3.33. Мікроструктура оплавленого поверхневого шару сталі 

160Х9Г9С3МР до (а, б) та після (в) пост-плазмового гартування від 950 оС 

 

Мікроструктура сталі 160Х9Г9С3МР після плазмової обробки із оплав-

ленням показана на рис. 3.33. Як і у випадку високохромистих (високованадис-
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тих) чавунів, в сталі 160Х9Г9С3МР при оплавленні відбулося суттєве змен-

шення розмірів аустенітних дендритів (до 3-6 мкм) та евтектичних колоній (ка-

рбідів) відносно литого стану. По границях дрібних дендритів утворилась тонка 

евтектика з нанорозмірними волокнистими карбідами (50-100 нм у перерізі) 

(див. рис. 3.33, а, б). Після пост-плазмового гартування від 950 оС в оплавленій 

зоні в матриці виділились дисперсні вторинні карбіди зернистої та голчастої 

форм (див. рис. 3.33, в), що підвищило мікротвердість аустенітних ділянок до 

450-505 HV (середнє значення – 487,3 HV), а мікротвердість евтектичних коло-

ній – до 785-860 HV (745,8 HV). Втім, ці значення є нижчими відносно сталі 

170Х14Г3С3Н1ФР1; це пов’язано з більш високим вмістом марганцю в сталі  

160Х9Г9С3МР, який стабілізує аустеніт до мартенситного перетворення при 

термічній обробці. 

Таким чином, плазмова обробка з оплавленням поверхні литих ледебурит-

них сталей 170Х14Г3С3Н1ФР1 і 160Х9Г9С3МР призвела до позитивних змін в їх 

мікроструктурі і твердості. Це виражається в підвищенні однорідності структури, 

зменшення кількості і сфероїдизації великих первинних карбідів і боридів, підви-

щенні дисперсності і мікротвердості карбідно-боридних евтектик. Для оцінки 

ефективності застосування плазмової обробки для підвищення властивостей ста-

лей ледебуритного класу було проведено дослідження їх абразивної зносостійкос-

ті після поверхневої плазмової обробки. Сталь 160Х11Г6С2ФМР піддали гарту-

ванню від 950 оС та ПО за режимом № 2, сталі 170Х14Г3С3Н1ФР1 і 

160Х9Г9С3МР –  ПО за режимом № 4 з пост-обробкою (гартування від 950 оС). В 

якості еталона при випробуваннях використовували армко-залізо (Е=1,0). Резуль-

тати наведено на рис. 3.34, з якого видно, що плазмова обробка (в усіх випадках) 

забезпечила приріст зносостійкості усіх трьох досліджених сталей. Для сталі 

160Х11Г6С2ФМР він склав 45 %, чому сприяло утворення дрібноголчастого мар-

тенситу підвищеної твердості в модифікованому шарі. Максимальний приріст 

зносостійкості було досягнуто в сталі 170Х14Г3С3Н1ФР1 (+53 %); в ній модифі-

кація поверхні відбулась за рахунок плазмового диспергування дендритів і евтек-

тики у поєднанні із виділенням вторинних карбідів та мартенситним перетворен-
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ням аустеніту при пост-плазмовій термообробці. В ледебуритній сталі 

160Х9Г9С3МР ефект від ПО був відчутно меншим (лише +19 %); в цій сталі за-

стосована поверхнево-об’ємна обробка не забезпечила утворення мартенситу в 

модифікованому шарі, внаслідок чого зносостійкість зросла в недостатній мірі. 

 

 

Рис. 3.34. Абразивна зносостійкість досліджених сталей у вихідному (пе-

ред ПЗ) стані та після плазмової обробки 

 

Отримані результати показують, що плазмове гартування забезпечує під-

вищення абразивної зносостійкості поверхні ледебуритних ливарних сталей. 

Найбільший ефект від ПЗ може бути отриманий в разі поєднання диспергуван-

ня складових первинної структури (дендритів, евтектичних колоній, евтектич-

них карбідів) із вторинним твердінням і зсувним фазовим перетворенням у по-

верхневих шарах. Це досягається в сталях, в яких вміст сильних аустеніто-

стабілізуючих елементів (марганець, нікель) не перевищує 6-7 %. 
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Висновки до розділу 

 

1. Розроблено математичну модель та проведено моделювання нагріву ме-

талевої поверхні плазмовим струменем постійної дії, на основі чого вибрано ре-

жими плазмового модифікування легованих чавунів та сталей ледебуритного 

класу без оплавлення та з оплавленням поверхні. 

2. Досліджено вплив параметрів нагріву поверхні плазмовим струменем 

постійної дії на мікроструктуру та трибологічні властивості високохромистого 

чавуну із різним вихідним мікроструктурним станом. Встановлено, що при за-

стосуванні плазмового гартування без пост-плазмової термообробки найбільший 

зміцнювальний ефект (твердість 1000-1080 HV) досягається при вихідній мік-

роструктурі «Мартенсит + Вторинні карбіди» та плазмовому нагріві до 1000-

1200 оС без оплавлення поверхні. Застосування ПО для високохромистого чаву-

ну з аустенітною структурою матриці є недоцільним, оскільки не викликає ефек-

ту зміцнення, приводячи до виникнення тріщин на поверхні. 

3. Плазмова обробка з оплавленням (1500-1550 оС) забезпечує суттєве (до 

10 разів) подрібнення мікроструктурних складових (дендритів, евтектичних ко-

лонії, евтектичних карбідів) у високохромистих (15 % Cr) та ванадистих V-Cr-

Mn-Ni чавунах із сфероїдальними карбідами ванадію, але супроводжується 

зниженням твердості і зносостійкості поверхні сплавів у зв’язку із частковим ро-

зчиненням карбідів та формуванням аустенітної матриці. Наступний пост-

плазмовий нагрів при 800-950 оС забезпечує суттєве зростання мікротвердості та 

зносостійкості сплавів за рахунок виділення з аустеніту нанодисперсних вторин-

них карбідів і перетворення збідненого аустеніту на мартенсит. 

4. Показано, що плазмова обробка без оплавлення поверхні підвищує абра-

зивну зносостійкість високохромистого чавуну максимально на 17-22 %, а V-Cr-

Mn-Ni чавунів із сфероїдальними карбідами ванадію – на 19 % (для останніх еро-

зійна стійкість зростає на 6-29 %). Плазмова обробка з оплавленням поверхні і 

пост-плазмовим гартуванням від 950 оС збільшує абразивну зносостійкість висо-

кохромистого чавуну на 29-31 %, а V-Cr-Mn-Ni чавуну – на 29 %. Найбільший 
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ефект від плазмової обробки забезпечується в SCI-чавунах, що містять 4-5 % Cr. 

5. Встановлено, що плазмова обробка Cr-Mn-Si-Ni-V-Мо-В сталей леде-

буритного класу (з оплавленням) формує модифікований шар на глибину до 

300 мкм з підвищеною однорідністю структури та подрібненням структурних 

складових (карбідів М7С3 і карбоборидів (Fe,Cr)5(C,B)6). В результаті обробки 

розміри евтектичних карбідів зменшилися на порядок, а мікротвердість евтек-

тики зросла на 150-200 HV в порівнянні з литим станом. Пост-плазмове гарту-

вання від 950 оС забезпечило виділення вторинних карбідів із евтектичного аус-

теніту, що додатково підвищило мікротвердість евтектики до 1000-1150 HV. 

6. Показано, що обробка сталим плазмовим струменем підвищує на 19-

53 % трибологічні властивості високолегованих ливарних сталей ледебуритно-

го класу. Для цих сталей доцільним є використання ПО за двома схемами: 1) 

попереднє об’ємне гартування на максимальну твердість + ПО з нагрівом до 

1000-1200 оС (без оплавлення); 2) ПО з оплавленням + пост-плазмове гартуван-

ня від температур виділення вторинних карбідів із пересиченого аустеніту. У 

першому випадку реалізується модифікація поверхні утворенням дисперсних 

мартенситних кристалів, у другому – подрібненням складових первинної струк-

тури та мартенситним перетворенням збідненого аустеніту. Застосування ПО 

до сталей з підвищеним (>6-7 %) вмістом аустеніто-стабілізуючих елементів не 

є ефективним, оскільки не супроводжується зсувним фазовим перетворенням в 

нагрітому плазмовим струменем поверхневому шарі. 
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РОЗДІЛ 4 

ЗАСТОСУВАННЯ ІМПУЛЬСНО-ПЛАЗМОВОЇ ОБРОБКИ ДЛЯ  

МОДИФІКАЦІЇ СТАЛЕВИХ ТА ЧАВУНИХ ПОВЕРХОНЬ 

 

 

Відомо, що плазмова обробка застосовується для поверхневого зміцнення 

сталевих поверхонь за рахунок модифікації поверхневих шарів [32]. Модифіка-

ція поверхні є наслідком швидкісного нагріву при плазмовому впливі та охоло-

дження за рахунок відведення тепла вглиб виробу [50]. В результаті утворюється 

поверхневий змінений шар, який має дрібноголчасту мартенситну структуру і 

підвищену щільність дефектів кристалічної решітки, що забезпечує високу твер-

дість і підвищений опір крихкому руйнуванню [32, 33, 50]. Окрім сталого плаз-

мового струменю для модифікування металевих виробів використовують ще й 

імпульси високоенергетичної плазми, які генерують в плазмових прискорювачах 

різної конструкції. В розділі 2 описано конструкцію та принцип роботи нового 

типу прискорювача – електротермічного аксіального, який працює в атмосфері 

повітря і не потребує складного лабораторного обладнання. Застосування цього 

прискорювача в практиці модифікування сталей і чавунів залишається  майже 

недослідженим, що становило науковий інтерес і обумовило проведення дослі-

джень, описаних в данному розділі.  

 

4.1 Моделювання нагріву металевої поверхні плазмовим імпульсом, 

генерованим в електротермічному аксіальному плазмовому генераторі  

 

Теоретичні передумови поверхневого модифікування (температурно-

часові параметри нагріву та охолодження поверхні), обумовлюються особливос-

тями виникнення плазми в електротермічному плазмовому прискорювачі і хара-

ктером взаємодії плазмового імпульсу з оброблюваною поверхнею. Робота елек-

тротермічного аксіального плазмового генератора (див. розділ 2) полягає в на-

копиченні достатньої електричної енергії та ініціації між катодом і анодом по-
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тужнострумового імпульсного дугового розряду, обмеженого вузьким діелект-

ричним каналом. Так, при напрузі попередньої зарядки накопичувача енергії 

4 кВ тривалість розряду становить близько 0,6 мс, при цьому електричний 

струм досягає максимуму (18 кА) через 0,2 мс після ініціації розряду (рис. 4.1, 

а). Під час горіння дуги в камері ЕАПП об’ємом ~10 см3 за короткий проміжок 

часу (~10–3 с) виділяється енергія, що дорівнює ~10 кДж;  внаслідок цього від-

бувається різке підвіщення температури в прискорювачі (до 10-15 тис. К) [85]. 

Іонізовані атоми й електрони взаємодіють один з одним і з іншими атомами, що 

призводить до виділення тепла і додаткового підвищення температури плазми. 

Під дією нагріву відбувається інтенсивне випаровування (сублімація) матеріалу 

електродів і речовини стінок діелектричної камери ЕАПП (виготовленого з ба-

келіту, посиленого паперовою фіброю), продукти випаровування надходять до 

каналу розряду, де розігріваються та іонізуються. В результаті відбувається 

стрибкоподібне підвищення тиску в каналі прискорювача до 100-150 атм, що 

стимулює імпульсну інжекцію утвореного газоплазмового згустку через кільце-

вий анод в навколишнє середовище (рис. 4.1, б). При цьому високоентропійний 

плазмовий імпульс несе в собі атоми і іони атмосферних газів, матеріалів елек-

тродів та стінок камери. Як показала високошвидкісна зйомка в ультрафіолето-

вому світлі, зроблена за допомогою світлофільтру ФС8 (рис. 4.2), інтенсивний 

вплив плазмового потоку на зразок триває не більше 1 мс. 

При падінні плазмового струменя на велику грань сталевого зразка (сталь 

75Г) розмірами 7  10  25 (мм) за допомогою термопарних вимірювань було 

зареєстровано збільшення його температури на перші десятки градусів. Так, 

при вищезгаданому режимі роботи ЕАПП підвищення температури поверхні 

зразка склало 16 оС, що дозволило оцінити передану потоком плазми енергію,  

як ~110 Дж. Найбільший інтерес становить розподіл температури в зразку 

впродовж його нагріву плазмовим імпульсом [159].  
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а) 

 
б) 

Рис. 4.1. Осцилограми розряду в ЕАПП (напруга зарядки накопичувача 

енергії – 4 кВ) (а) та схема формування плазмового струменю в камері ЕАПП (б)  

 

   
а) б) 

  
в) г) 

 

Рис. 4.2. Фотореєстрація опромінення зразка плазмовим струменем в уль-

трафіолетовій частині спектру (інтервал між кадрами – 1/1200 с) 
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Побудову температурних полів в зразку при ІПО проводили чисельним 

методом шляхом розв'язання задачі теплопровідності Кірхгофа при наявності 

короткочасних розподілених джерел теплоти [160]: 
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де , , c – щільність,  питома теплопровідність та  коефіцієнт теплоємності 

зразку, відповідно. 

 

Швидкість Vf просування кордону розділу «рідина - тверде тіло» описува-

ли як [160]: 
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де  - теплота плавлення;  

     c і l - коефіцієнти теплопровідності кристалічної і рідкої фаз, відповідно. 

 

Для розглянутих режимів обробки граничні умови визначали поверхне-

вою щільністю q(t, x) теплових джерел: 
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а початкові умови - розподілом температури по глибині зразка: 

 

KTxT 300)0,( 0 ==  (4.4) 

 

Величину qо в умові (4.3) знаходили з рівняння теплового балансу, пред-

ставленого у вигляді [159]: 
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(4.5) 

де p – щільність; 

cp – питома теплоємність; 

Sp – площа підложки; 

hp – висота зразка; 

T – зміна температури зразка, визначена експериментальним шляхом (із 

застосуванням термопари). 

 

Ліва частина рівняння (4.5) являє собою зміну внутрішньої енергії зразка, 

а права - кількість теплоти, отриману зразком від потоку плазми за час дії роз-

ряду (). Слід зазначити, що в рамках даної моделі не враховується охолоджен-

ня зразка навколишнім середовищем (атмосферою). 

Після інтегрування вираз (4.5) набув вигляду: 
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В якості модельного сплаву було обрано сталь 75Г. Для зразку з цієї сталі 

(p=7830 кг/м3, cp=420 Дж/(кг·К), hp=10 мм, Т~16 K) величина qo склала 

1,4·109 (Вт/м2). При розрахунках приймали значення фізичних величин, взяті з 

літературних джерел [161]. 

Завдання побудови температурного поля вирішували методом кінцевих 

різниць за явною схемою [160]. Нижче наведені результати чисельного експе-

рименту для різних режимів ІПО, що відрізняються щільністю теплового пото-

ку qo. Результати моделювання показали, що в режимі I (qo=1,4·109 Вт/м2) тем-

пература поверхні максимально зростає до 1400 oC впродовж 440 мкс після зіт-

кнення з плазмовим імпульсом (рис. 4.3, а). Оскільки ця температура не пере-

вищує температуру солідус сталі 75Г (1410 оС), то оплавлення приповерхневих 
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шарів виключається. Максимальні значення швидкості нагріву поверхні набли-

жалися до 4,5·106 К/с, а швидкості її охолодження – до 3,7·106 К/с (див. рис. 4.3, 

б). У більш глибоких шарах ці швидкості також сягали високих значень: так, на 

глибині 40 мкм швидкість нагріву складала ~1,7·106 К/с, а охолодження – 

~0,3·106 К/с.  

 

 
 

а) б) 

 
в) 

Рис. 4.3. Температурне поле в зразку зі сталі 75 Г в контакті із плазмовим 

імпульсом (ІПО за режимом I): пошарова зміна температури зразка(а), швид-

кість пошарової зміни температури (б), розподіл температури по перетину 

зразку (в) 

 

Проведені розрахунки показують можливість надшвидких нагріву і охо-

лодження поверхневих шарів сталевого зразка в результаті його зіткнення з 

плазмовим імпульсом. Для визначення глибини, на яку можливо модифікувати 

поверхню шляхом мартенситного перетворення, температурне поле в зразку 

треба співставити із положенням критичної точки Ас1. Відомо, що точка Ас1 в 
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сталях зростає з підвищенням швидкості нагріву, що пов'язано з відставанням  

процесів поліморфного → перетворення і перерозподілу вуглецю в аустеніті 

[162]. В роботі [163] показано, що при нагріванні відпаленої сталі У8 (близької 

до 75Г) зі швидкістю ~106 К/с точка Ас1 зміщується від рівноважного значення 

727 оС до 1021 оС. Останнє значення було прийнято в якості критичної точки 

сталі 75Г для випадку плазмового нагріву. Оскільки розрахована температура 

на глибині 10 мкм від поверхні зразка перевищує Ас1 (див. рис. 4.3, а), а  швид-

кість охолодження - критичну швидкість загартування стали 75Г (35 К/с [164]), 

то у нагрітому поверхневому шарі товщиною ≥10 мкм має відбуватись мартен-

ситне  перетворення зі зміною (модифікуванням) структури і властивостей ме-

талу. Глибину модифікування поверхні можна визначити з рис. 4.3, в, на якому 

показано розподіл температури по перетину зразка в різні проміжки часу. З 

цього рисунку видно, що зразок прогрівається до температури АС1 на глибину 

не більше ~15 мкм, що становить прогнозовану товщину модифікованого шару. 

Максимальна глибина прогріву зразка не перевищує ~230 мкм. 

У режимі II (qo = 1,75·109 Вт/м2) збільшується тепловкладення в поверхню 

зразка, що призводить до більшого прогріву поверхневих шарів. Температура 

поверхні сягає 1680 оС, перевищуючи температуру плавлення сталі, при цьому 

зразок має оплавитися на глибину ~10 мкм (рис. 4.4, а). Час перебування сталі в 

рідкому стані становить близько 300 мкс, при цьому початок плавлення 

приблизно збігається з максимумом теплового потоку, тобто через 250-300 мкс 

після початку нагрівання. У цей момент швидкість нагріву поверхні сягає 

~5,5·106 К/с, а на глибині 40 мкм – ~2,0·106 К/с (див. рис. 4.4, б). Глибина 

прогріву зразка на температуру понад АС1 зросте в порівнянні з режимом I і 

складе (включаючи розплавлений шар) ~27 мкм (див. рис. 4.4, в). 

 Плазмовий нагрів змінюється охолодженням: на поверхні – зі швидкістю 

~5·106 К/с, на глибині 40 мкм – зі швидкістю ~0,5·106  К/с, що на кілька 

порядків перевищує критичну швидкість гартування сталі 75Г [164]. Таким 

чином, глибина модифікованого шару при реалізації режиму II може скласти 

~27 мкм. В межах цього шару приповерхневих шари на глибину до 10 мкм 
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будуть оплавлятися і піддаватися гартуванню з рідкого стану, а нижні шари 

будуть перебувати у твердофазному стані. 

 

  
а) б) 

 
в) 

Рис. 4.4. Температурне поле в зразку зі сталі 75 Г в контакті із плазмовим 

імпульсом (режим II): пошарова зміна температури зразка(а), швидкість поша-

рової зміни температури (б), розподіл температури по перетину зразку (в) 

 

4.2 Зміна мікроструктури та властивостей сталевих та чавунних 

поверхонь імпульсно-плазмовим модифікуванням   

 

4.2.1 Модифікування поверхні сталі 75Г 

Результати чисельного експерименту перевіряли в ході натурного експе-

рименту, в ході якого виконали ІПО сталевого зразка (сталь 75Г) в режимі I (ка-

тодом слугувала сталь Ст3сп). У вихідному стані сталь мала перлітну структуру 

із розірваною сіткою фериту по межах колишніх аустенітних зерен. Після одно-
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го плазмового імпульсу на поверхні сформувався модифікований шар, будова 

якого різко відрізняється від перлітної структури основи (рис. 4.5, а). На його 

поверхні було зафіксовано тонке покриття, що складається з речовини катода. 

Границя між основою та модифікованим шаром є рівною, що вказує на відсут-

ність оплавлення при модифікуванні. Товщина модифікованого шару становить 

20-23 мкм, що на 43 % перевищує розрахункові результати (15 мкм). Причиною 

розбіжності могла бути невідповідність обраної температури (1021 оС) реаль-

ному значенню критичної точки Ас1. Ймовірно, вона була дещо завищена, що 

«зменшило» при розрахунках товщину шару, який прогрівається до аустенітно-

го стану (з урахуванням корекції реальне значення Ас1 для обраних умов експе-

рименту складає ~950 оС). Після шести імпульсів товщина модифікованого ша-

ру практично не змінилася, однак різко збільшилася товщина покриття (див. 

рис. 4.5, б). Теплове травлення дозволило чітко ідентифікувати границю між 

модифікованим шаром і покриттям (див. рис. 4.5, в).  

Як видно з рис. 4.6, ІПО привела до різкого зміцнення поверхні зразка: 

мікротвердість модифікованого шару, сформованого одним імпульсом, склала 

900-1000 HV (вище 65 HRC), що в 3-4 рази вище, аніж в основі зразку (220-

300 HV). За межами модифікованого шару мікротвердість різко знижується, 

виходячи на глибині >40 мкм на рівень вихідної немодифікованої основи.  

Відомо, що в сталях з 0,7-0,8 % С при гартуванні формується голчастий 

мартенсит. У разі плазмового гартування голчастий мартенсит в модифікова-

ному шарі не виявляється оптичною мікроскопією (див. рис. 4.5, а); це 

пов’язано із його високою дисперсністю, обумовленою дрібним зерном аусте-

ніту безпосередньо перед мартенситним перетворенням. Відповідно до теорії 

гомогенного зародження [140] критичний радіус зародку (r*) і енергетичний 

бар'єр його зародження (G*) є обернено пропорційними до ступеню перегріву 

при фазовому переході: 
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Рис. 4.5. Мікроструктура зразка після ІПО за режимом I: один імпульс 

(хімічне травлення) (а); шість імпульсів (хімічне травлення) (б); шість імпульсів 

(теплове травлення) (в). (МШ - модифікований шар, П – покриття) 

 

 

Рис. 4.6. Розподіл мікротвердості по перетину модифікованого шару в 

сталі 75Г (ІПО за режимом I) 
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(4.7) 

де   – поверхнева енергія;  

H – зміна ентальпії;  

Tо – критична температура фазової рівноваги;  

Tо – ступінь перегріву. 

 

У свою чергу, ступінь перегріву зростає зі збільшенням швидкості нагрі-

ву. Оскільки плазмовий нагрів протікає з високою швидкістю, критичний раді-

ус аустенітних зародків при ІПО повинен зменшуватися, приводячи до різкого 

збільшення кількості аустенітних зерен з відповідним зменшенням їх розміру. З 

дрібнозернистого аустеніту утворюється «безструктурний» мартенсит, голчасту 

структуру якого вдалося виявити лише за допомогою електронного мікроскопу 

[165] при збільшенні 3300 раз (показано в правому верхньому куту на рис. 4.7, 

а). Довжина мартенситних голок в модифікованому шарі становить 0,6-1,1 мкм, 

що свідчить про формування наддрібного аустенітного зерна при дуже швид-

кому нагріві поверхні плазмовим імпульсом.  

 

  

Рис. 4.7. Електронно-мікроскопічні зображення поверхневих шарів сталі 

75Г, модифікованих плазмовим імпульсом за режимом I (а) и II (б) (1-

дрібноголчастий мартенсит, 2 - крупноголчастий мартенсит+Азал) 
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Зі збільшенням числа імпульсів твердість модифікованого шару знизилась 

внаслідок циклічної зміни температури та напружень, що могло викликати як 

повторне загартування, так і відпуск у раніше сформованому загартованому ша-

рі. Із збільшенням кількості імпульсів товщина покриття наростала, що призво-

дило до екранування поверхні та зниження максимальної температури циклу, 

тобто відпуск превалював над повторним гартуванням, призводячи до загального 

зниження мікротвердості модифікованого шару. 

Порівняння результатів розрахунків для двох режимів ІПО показує, що 

збільшення щільності теплового потоку в більшій мірі підвищує температуру 

приповерхневих шарів і швидкість нагріву і в меншій мірі - глибину прогріву 

до аустенітного стану. Це пов'язано з обмеженою теплопровідністю сталі, в 

зв'язку з чим швидкість накопичення тепла в поверхневих шарах істотно випе-

реджає швидкість його відводу в тіло зразка. Результатом стає оплавлення зраз-

ка (з небажаною зміною мікрогеометрії поверхні) без істотного приросту гли-

бини модифікування. Таким чином, підвищення щільності теплового потоку 

при імпульсно-плазмовому модифікуванні має свою раціональну межу, вели-

чина якої залежить від хімічного складу оброблюваного сплаву. 

 При ІПО за режимом II (один імпульс) на поверхні зразку сформувався 

модифікований шар товщиною 22-26 мкм (див. рис. 4.7, б), який складався з двох 

шарів. Перший з них (2), товщиною 4-6 мкм, залягає на самій поверхні та має ау-

стенітно-мартенситну структуру (довжина мартенситних голок становить 1,2-

3,3 мкм). Середня мікротвердість шару №2 становить 670 HV. Під ним розта-

шований шар №1 товщиною 16,5-20 мкм з дещо дрібнішим мартенситом (дов-

жина голок – 0,9-2,5 мкм). Середня мікротвердість шару №1 становить 963 HV. 

Шари № 1 і № 2 розділені аустенітним прошарком товщиною 0,3-0,5 мкм.  

Рентгеноструктурний аналіз дозволив встановити (рис. 4.8), що ІПО ви-

кликало значне викривлення кристалічної решітки -Fe, про що свідчать збіль-

шення ширини піків -Fe та їх зміщення вбік менших кутів 2Θ. Крім того, струк-

тура вміщувала залишковий аустеніт в кількості 15,9 % (режим I) і 32 % (режим 

II), що суттєво перевищують вміст Азал в об’ємно-гартованій сталі 75Г [164]. 
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Підвищення кількості аустеніту могло відбутися тільки внаслідок зниження тем-

ператури Мs, що могло спричинитися насиченням в процесі ІПО поверхневого 

шару вуглецем. Джерелом атомів вуглецю могла бути речовина стінок діелект-

ричної камери ЕАПП (фібробакеліт), який випарувався під час електричного ро-

зряду. Вивільнені при цьому атоми та іони вуглецю могли потрапити в плазмо-

вий потік і бути перенесені (імплантовані) у поверхню сталевого зразку.  

 

 

Рис. 4.8. Дифрактограми сталі 75Г у вихідному стані та після ІПО за різ-

ними режимами (CuKα) 

 

Оскільки режим II згідно із розрахунками супроводжується оплавленням 

поверхні, то могло відбуватися безпосереднє насичення рідини атомами вугле-

цю, перенесеними плазмою. За цією логікою саме шар № 2 із підвищеною кіль-

кістю аустеніту був оплавлений під час ІПО; його товщина (4-6 мкм) є досить 

близькою до розрахункової (10 мкм) (див. рис. 4.4). Це припущення підтверджу-

ється збільшеним розмірами мартенситних голок в шарі № 2, що могло бути нас-

лідком зростання аустенітних зерен при кристалізації із рідкої фази. Оскільки 

між шарами №1 і №2 залягає тонкий аустенітний прошарок, можна припустити, 

що саме в ньому кількість вуглецю сягає максимуму, впливаючи на температу-

ру МS, яку можна розрахувати за формулою Попова [166]: 
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 МS(
оС) =520 –320[%С] – 50[%Мn]– 30[%Cr]–20[%(Ni+Mo)]–5[%(Cu+Si)], (4.8) 

де в дужках позначено вміст хімічних елементів в сталі, в мас. %. 

 

Якщо прийняти, що МS в пограничному прошарку складала 20 оС 

(100 % Азал), то згідно із формулою (4.8) вміст вуглецю в ньому становив 

1,41 %, що вдвічі перевищує середній вміст вуглецю в сталі 75Г. Оскільки аус-

тенітний прошарок залягає на границі оплавленого шару, можна припустити, 

що при взаємодії плазмового імпульсу із поверхнею відбулося неоднакове роз-

поділення перенесеного вуглецю по глибині розплавленого шару. За рахунок 

високої кінетичної енергії атоми вуглецю імплантувались в рідину на значну 

глибину, накопичившись на границі між рідиною та твердою фазою. З відда-

ленням від аустенітного прошарку до поверхні зразку кількість аустеніту (світ-

лих ділянок) в структурі зменшується, тобто знижується і кількість розчиненого 

вуглецю. Таким чином, існує градієнт концентрації вуглецю за перетином шару 

№ 2 із зниженням в напрямку поверхні зразку. Насиченню рідкої фази значною 

кількістю вуглецю сприяла більш висока поверхнева щільність енергії за режи-

мом II, що підвищило температуру в розрядній камері, збільшило інтенсивність 

випаровування стінок, і, відповідно,  підвищило концентрацію вуглецю в плаз-

мовому потоці.  

4.2.2 Імпульсно-плазмове модифікування поверхні сірого чавуну  

Поверхневе імпульсно-плазмове модифікування сірого чавуну СЧ-35 

проводили одним імпульсом за допомогою ЕАПП при використанні вольфра-

мового катоду.  Було застосовано два режими ІПО: (а) № 1 (напруга розряду 

3,0 кВ, q0=1,0109 Вт/м2), (б) № 2 (4,0 кВ, q0=1,4109 Вт/м2). Початкова мікро-

структура чавуну складалася з фериту і пластинчастого графіту; мікротвердість 

фериту становила 22325 HV. Після ІПО за режимом № 1 на поверхні чавуну 

утворився тонкий модифікований шар глибиною до 12 мкм (рис. 4.9, а). Здебі-

льшого цей шар був вільний від графіту, але на деяких ділянках всередині ньо-

го спостерігалися графітові пластинки. Мікротвердість модифікованого шару 

варіювалась в діапазоні 359-652 HV, при цьому середнє значення мікротвердос-
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ті (53588 HV) було в 2,5 рази вищим за ферит. Такий рівень мікротвердості є 

характерним для мартенситу із вмістом вуглецю 0,3-0,4 % C. Беручи до уваги 

високу швидкість нагріву/охолодження при ІПО, можна припустити, що при 

модифікуванні з напругою розряду 3,0 кВ у підповерхневому шарі, нагрітому 

вище Ac1, відбувались послідовні фазові перетворення «ферит → аустеніт → 

мартенсит». Оскільки вихідна феритна матриця містила низьку концентрацію 

вуглецю, утворення мартенситу зазначеної твердості проходило через збага-

чення аустеніту вуглецем при частковому розчиненні графіту. Візуально моди-

фікований шар мав однорідну структуру, що відображає його ультра-

дрібнозернистий стан.  

Мікроструктура зразка, обробленого при напрузі заряду 4,0 кВ, показана 

на рис. 4.9, в. Як видно, на поверхні зразка утворився модифікований шар тов-

щиною 14-28 мкм. Виступи рельєфу поверхні набули модифікованої «косірко-

вої» структури, що на глибину 10-12 мкм складалась із чарунок діаметром 0,5-

1,0 мкм (див. рис. 4.9, г), які являли собою дрібні колонії ледебуритоподібної 

евтектики «Аустеніт + Fe3C». Поява ледебуриту була зумовлена повним розчи-

ненням графіту при плазмовому оплавленні з подальшою кристалізацією за не-

рівноважним механізмом [168-170], на що вказувала відсутність графіту в мо-

дифікованому шарі. Висока швидкість охолодження призвела до формування 

дисперсних евтектичних колоній. До коміркових ділянок примикали ділянки 

дрібнопластинчастого перліту, що також підтверджує збагачення поверхні вуг-

лецем за рахунок розчинення графіту. Мікротвердість модифікованого шару 

поза «комірковою» структурою становила 697-817 HV (середнє значення 

74752 HV), що характерно для мартенситу із вмістом вуглецю не менше 0,6 %. 

Крім того, в модифікованому шарі були виявлені світлі глобули діаметром 2,5-

10 мкм, одна з яких показана стрілкою на рис. 4.9, г.  
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Рис. 4.9. Мікроструктура чавуну СЧ-35 після імпульсно-плазмової оброб-

ки з q0=1,0109 Вт/м2 (а, б) та q0=1,75109 Вт/м2 (в, г) 

 

Рентгенограма зразка, обробленого при 3,0 кВ, показала наявність дифра-

кційних максимумів -Fe, -Fe та графіту (рис. 4.10). Аустеніт є нетиповою фа-

зовою складовою для сірого нелегованого чавуну; його поява була викликана 

частковим розчиненням графіту при нагріві, що призвело до зниження темпера-

тури MS. Після ІПО з напругою заряду 4,0 кВ на дифрактограмі з'явився пік це-

ментиту (200), що відображає зміну фазово-структурного стану чавуну (від сі-

рого до білого). Крім того, зросла інтенсивність піку аустеніта (111), при цьому 

з’явилися інші, менш інтенсивні, піки -фази (200), (220) та (311); натомість, пік 

графіту (002) став менш вираженим порівняно з попереднім режимом. 
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Рис. 4.10. Дифрактограми ІПО-модифікованого чавуну СЧ-35 (G – графіт, 

K – карбід (цементит)) (CuKα) 

 

Зміна характеру рентгенограми свідчить про те, що ІПО з напругою заря-

ду 4,0 кВ ініціювала: a) плавлення фериту, б) плавлення графіту зі збагаченням 

розплаву вуглецем, в) кристалізацію високовуглецевого аустеніту, 

г) евтектичну реакцію «Рідина → Аустеніт + Fe3C», д) перетворення «Аустеніт 

(високовуглецевий) → Мартенсит (високовуглецевий) + Азал».  

На рис. 4.9, в показано місця локального енергодисперсійного аналізу. Бу-

ло встановлено, що модифікований шар (точка 028) містить 3,29 % Cu і 0,22 % 

W, хоча ці елементи відсутні в немодифікованій основі чавуну (точка 029) (табл. 

4.1). Світла глобула (точка 027) вміщувала 88,3 % W та 8,80 % С, тобто являла 

собою карбід WC. Сліди вольфраму (0,22 %) також були виявлені в матриці мо-

дифікованого шару. Наявність Cu і W в модифікованому шарі підтверджується 

ЕДА-спектрами, показаними на рис. 4.11, а, б. Ці дані свідчать про те, що ІПО 

супроводжувалась плазмовим переносом речовини катоду (W, Cu), які імпланту-

валися в розплав на поверхні зразка. Атоми вольфраму потрапляли в плазму за 

рахунок випаровування з вольфрамового катоду, а атоми міді – з поверхні мідної 

втулки, яка кріпить вольфрамовий стрижень до катоду.  
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Таблиця 4.1. 

Локальний хімічний склад (мас. %) в точках на рис. 4.9, в 

Номер точки C Mn Si Cu W Fe 

027 8,80 - - - 88,29 2,91 

028 5,64 0,91 1,45 3,29 0,22 88,50 

029 4,97 0,85 1,35 0,02 - 92,81 

 

   

Рис. 4.11. ЕДА-спектри з точок 027 (а), 028 (б), 029 (в) 

 

Після плазмового переносу і конденсації на поверхні, атоми вольфраму 

утворювали включення WC в місцях, збагачених на вуглець, або легували ферит 

при їх нестачі. Вміст міді в модифікованому шарі (3 %) перевищував межу її 

розчинності в -заліза (0,5 мас.% при 700 oC [171]), проте мідь не виділялась з 

фериту внаслідок швидкої кристалізації покриття. Натомість, мідь забезпечувала 

підвищення мікротвердості фериту за механізмом твердорозчинного зміцнення. 

Таким чином, імпульсно-плазмова обробка дозволила поєднати модифікацію по-

верхні з її легуванням, що підвищило властивості чавуну. 

4.2.3 Імпульсно-плазмове модифікування поверхні високохромистого 

чавуну 

Імпульсно-плазмове модифікування високохромистого чавуну проводили 

на зразках чавуну 270Х14Г4ФТ  (див. табл. 2.1). Зразки розмірами 10 х 10 х 

25 мм піддали відпалу при 650 оC впродовж 10 год, після чого його мікрострук-
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тура складалась з карбідної евтектики і металевої матриці, представленої 

дрібнопластінчастим перлітом з мікротвердістю 400-450 HV (мікротвердість ка-

рбідної евтектики становила 540-660 HV). ІПО проводили при напрузі розряду 2-

4 кВ та відстані між електродами 50 мм з використанням від трьох до вісімнад-

цяти імпульсів. Обробку проводили, використовуючи катоди з різною темпера-

турою плавлення, а саме: графітовий (tпл ~ 3700 оC), вольфрамовий (tпл ~ 3422 оC) 

та сталевий (Ст3сп, tпл ~ 1400 оC). 

При ІПО за напруги розряду 4 кВ графітовий електрод руйнувався після 

першого ж імпульсу, не витримуючи підвищення тиску в камері прискорювача. 

Тому ІПО з графітовим катодом проводили за напруги 2 кВ, застосувавши два ре-

жими обробки: з дев'ятьма і вісімнадцятьма імпульсами. Після дев’яти імпульсів 

на поверхні виник шар неоднорідної товщини (<15 мкм) з розривами (рис. 4.12, а). 

В результаті застосування 18-ти імпульсів істотних змін в товщині шару не від-

булося, проте шар став більш рівномірним з меншою кількістю розривів (див. 

рис. 4.12, б). Шар являв собою модифікований чавун, в якому відбулося швидкі-

сне гартування, внаслідок чого структура змінилася з перлітної на мартенситну. 

В межах цього шару хромисті карбіди не виявляються; це говорить про те, що в 

процесі нагрівання відбулося розчинення частини карбідів, що наситило матри-

цю хромом і підвищило її стійкість до травлення. У зв'язку з малою товщиною  

шару виміряти його мікротвердість не вдалося. В результаті ІПО з вольфрамовим 

катодом (4,0 кВ) на поверхні сформувався шар товщиною - від 10 мкм до 20 мкм 

(рис. 4.13, а). Після трьох імпульсів шар був не суцільним, він мав нерівний край 

внаслідок перенесення і закріплення на поверхні чавуну мікрокрапель електрод-

ного матеріалу. Крім того, в модифікованому шарі спостерігалися тріщини, які 

поширювалися вглиб зразку. Збільшення кількості імпульсів до шести призвело 

до певного збільшення товщини шару і підвищення однорідності покриття (з 

усуненням розривів) (див. рис. 4.13, б). На окремих ділянках поверхні були при-

сутні крупні глобулі нанесеного металу. Оскільки вольфрам має високу темпера-

туру плавлення, глобули являли собою мікрокраплі, які виникли при оплавленні 

поверхні сталевої оболонки (аноду). Між шаром і основою чітка границя була 
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відсутня, а в межах шару і глобулів ніякі елементи мікроструктури не спостері-

гались. 

 

  

а) б) 

Рис. 4.12. Мікроструктура чавуну 270Х14Г4ФТ  після ІПО графітовим ка-

тодом (2 кВ): 9 імпульсів (а); 18 імпульсів (б) (1 – модифікований шар) 

 

  
а) б) 

Рис. 4.13. Мікроструктура чавуну 270Х14Г4ФТ  після ІПО вольфрамовим 

катодом (4 кВ): 3 імпульси (а); 6 імпульсів (б) 

  

Застосування сталевого катода (Ст3сп) здійснювали в три і шість імпуль-

сів за напруги розряду 4 кВ. Як випливає з рис. 4.14, перехід від вольфрамового 

до сталевого катода різко збільшив товщину шару, яка сягала 50-60 мкм вже пі-

сля трьох імпульсів (див. рис. 4.14, а). Границя між шаром і основою була від-
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сутня, карбіди основи плавно «переходили» в модифікований шар; тріщини в 

шарі спостерігалися лише в окремих місцях. Зовнішній шар покриття (приблиз-

но 2/3 товщини) протравлювався більш сильно, аніж шар, прилеглий безпосе-

редньо до основи, тобто покриття було неоднорідним по товщині. Збільшення 

кількості імпульсів до шести забезпечило потовщення шару до 70-95 мкм (див. 

рис. 4.14, б), при цьому шар став більш рівномірним за товщиною. Після трав-

лення шар мав неоднорідну структуру з чергуванням світлих і темних ділянок, 

орієнтованих уздовж поверхні. У деяких місцях темні смуги мали структуру го-

лчастого мартенситу на тлі залишкового аустеніту. В покритті були відсутні 

тріщини і чітка границя між шаром і основою, що вказує на міцний зв'язок між 

ними. 

 

  
а) б) 

Рис. 4.14. Мікроструктура чавуну 270Х14Г4ФТ  після ІПО сталевим 

(Ст3сп) катодом (4 кВ): 3 імпульси (а); 6 імпульсів (б) 

 

На рис. 4.15 представлено розподіл мікротвердості по перетину зразків 

чавуну 270Х14Г4ФТ , обробленого різними катодами шістьма плазмовими ім-

пульсами. З цього рисунка випливає, що у разі застосування вольфрамового ка-

тода мікротвердість шару біля самої поверхні (10-15 мкм) складає 580-670 HV, 

на глибині ~20 мкм вона підвищується до 870-900 HV, після чого знижується 

вглиб зразка, стабілізуючись на рівні 550-645 HV на глибині >30 мкм від повер-

хні. При використанні сталевого катода мікротвердість поверхневого шару ко-

ливається в межах 620-914 HV (із середнім значенням 800 HV). Найбільш твер-
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дою є зона, що не травиться, шириною до 10 мкм в межах шару, безпосередньо 

прилегла до границі з основою: її мікротвердість становить 942-1047 HV 

(рис. 4.16). За межами цієї зони мікротвердість знижується до 599-707 HV, що 

відповідає вихідній структурі чавуну. 

 

 

Рис. 4.15. Розподіл мікротвердості по перетину чавуну 270Х14Г4ФТ , об-

робленого вольфрамовим і сталевим катодом (6 імпульсів) 

 

 

Рис. 4.16. Розподіл мікротвердості (HV) по перетину покриття та модифі-

кованого шарів на поверхні чавуну 270Х14Г4ФТ  (катод – сталь Ст3сп, 6 імпуль-

сів) 
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Оскільки покриття, отримане з застосуванням катода зі сталі Ст3сп, є не-

однорідним за своєю будовою, представляло інтерес дослідити мікротвердість в 

різних ділянках в межах шару (рис. 4.16). У зовнішніх шарах покриття (найбільш 

темних, які сильно розтравлюються) мікротвердість становить 707-825 HV. У 

менш темних («сірих») зонах, розташованих під темними зонами, зафіксовано 

767-914 HV. У темних зонах, розташованих біля границі з основою, мікротвер-

дість є дещо зниженою – 620-690 HV, в той час, як в світлих ділянках поряд із 

зоною, показаною на рис. 4.16, мікротвердість є більш високою – 707-880 HV. 

Таким чином, в межах всього покриття (за винятком «зони») мікротвердість ко-

ливається в межах 691-914 HV, при цьому як світлі, так і темні зони характери-

зуються приблизно однаковим інтервалом розкиду її значень.  

Найбільш висока мікротвердість (>1000 HV) була зафіксована в тонкій мо-

дифікованій «зоні», розташованій на самій поверхні зразка, під покриттям (див. 

рис. 4.16). «Зона» являє собою оплавлений поверхневий шар чавуну товщиною 

до 10 мкм, насичений вуглецем (що забезпечило високу твердість при загарту-

ванні) і хромом (стійкість до травлення). Високої твердості сприяло подрібнення 

структури (формування дрібноголчастого мартенситу), який не виявлявся в оп-

тичному мікроскопі.  

На рис. 4.17 представлено дифрактограми поверхні чавуну 270Х14Г4ФТ , 

обробленого вольфрамовим і сталевим електродами. При використанні вольф-

раму на поверхні сформувався шар, що складається з -Fe, аустеніту та карбідів 

цементитного типу (див. рис. 4.17, а). Судячи з інтенсивності дифракційних пі-

ків, карбіди присутні в невеликій кількості, а в матриці переважає -фаза (кіль-

кість аустеніту становить 26,5 %). При використанні сталевого катоду дифрак-

ційна картина змінюється: різко збільшилася кількість карбідів (про що свідчить 

поява сильної лінії цементиту при 2Θ = 50,8 о), а об'ємна доля аустеніту зменши-

лась до 7,4 %.  

 



161 

  

а) б) 

Рис. 4.17. Дифрактограми поверхні чавуну 270Х14Г4ФТ , обробленого з 

використанням вольфрамового (а) и сталевого (б) катодів (шість імпульсів) 

(FeKα) 

 

Таким чином, основною фазою в покриттях є -фаза, яка, з огляду на до-

сить високу твердість покриття (600 HV) має мартенситну природу. Оскільки 

анод і катод виготовлені з низьковуглецевої сталі Ст3сп, твердість покриття в за-

гартованому стані не повинна перевищувати 420-430 HV. Насправді ж вона 

склала 700-900 HV, що відповідає в 2-3 рази більше високому вмісту вуглецю 

(0,50-0,80 % С), аніж в сталі Ст3сп. Це дозволяє припустити, що в процесі фор-

мування плазми речовина катоду, що переноситься плазмовим потоком, збагати-

лась елементами, які утворюють твердий розчин впровадження в решітці -

заліза (С, N, O, H). Джерелом цих атомів можуть бути атмосферні гази всередині 

камери ЕАПП, а також матеріал стінок («папір/бакеліт»). При електричному роз-

ряді відбувається випаровування поверхні паперу, і атоми вуглецю (основного 

компонента целюлози та бакеліту) потрапляють в плазму, насичуючи сталеві мі-

крокраплі. Таким чином, в результаті ІПО на поверхні сформувалося покриття зі 

сталі з більш високим вмістом домішкових атомів відносно матеріалу катоду. 

Покриття, отримане обробкою сталевим катодом, має неоднорідну будову: 

для нього характерне більш темне забарвлення зовнішніх шарів і світле забарв-

лення внутрішніх. Можна припустити, що внутрішні шари покриття сформували-

ся при перших імпульсах в умовах високого ступеня перегріву і високих напруг 

(термічних, структурних), що різко подрібнило кристали, збільшило щільність 
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дефектів і забезпечило отримання стану з сильно деформованою решіткою, бли-

зького до аморфного. Внаслідок цього шари мають високу мікротвердість та 

погано травляться. При подальших імпульсах нові шари покриття формувалися 

в умовах менших ступенів перегріву (оскільки в покритті зберігалося тепло від 

попередніх імпульсів); при охолодженні в таких шарах формувався мартенсит з 

більшим розміром кристалів. Крім того, в зовнішніх шарах, очевидно, відбував-

ся відпуск з виділенням дисперсних карбідів (про це свідчить поява ліній цеме-

нтиту на рентгенограмі, див.рис. 4.17), що посилило їх травимість. 

4.2.4 Трибологічні характеристики сплавів після імпульсно-

плазмового модифікування поверхні 

Нижче представлено результати випробувань на зношування чавунів, 

підданих імпульсно-плазмовому модифікуванню поверхні [167]. Чавунні зразки 

(СЧ-35 та 270Х14Г4ФТ) випробовували за схемою абразивного зношування. 

Результати випробувань модифікованого чавуну СЧ-35 показані на рис. 4.18, а 

у вигляді кумулятивних кривих втрати маси (зразки чавуну зважували після 

кожної хвилини випробувань, таких 10 циклів). Як видно, загальна втрата маси 

необробленого чавуну становила 0,0430 г. Меншу загальну втрату маси (0,0380 

г) мав чавун, модифікований при напрузі заряду 3,0 кВ. Найкращу абразивну 

стійкість показали зразки, модифіковані при напрузі заряду 4,0 кВ (0,0368 г). 

Таким чином, імпульсно-плазмова модифікація поверхні підвищила абразивну 

зносостійкість сірого чавуну в середньому на 15-19,5 %. Більш об’єктивну оці-

нку впливу обробки дає аналіз втрату маси за кожний цикл випробувань (див. 

рис. 4.18 ,б). На початку випробування тиск у контакті зразка та гумового вали-

ка був найвищим, що спричиняло значну втрату маси необробленого чавуну - 

0,0057 г, вдвічі перевищуючи знос модифікованих зразків (0,0033 г для 

U=3,0 кВ і 0,0027 г для U=4,0 кВ). При продовженні випробування площа кон-

тактної поверхні (а відповідно і площа зношування) зросла, що збільшило цик-

лову втрату маси модифікованого шару. В міру зношування зміцненого шару 

перевага модифікованих зразків поступово зменшувалася, поки не вирівнялася 

з необробленим зразком через 6 хв випробування. Таким чином, допоки моди-
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фікований шар не був зношеним, він демонстрував подвоєну абразивну зносо-

стійкість порівняно із немодифікованою основою. 

 

  

Рис. 4.18. Абразивний знос ІПО-модифікованого сірого чавуну СЧ-35: 

кумулятивні криві втрати маси (а), зміна величини абразивного зносу за кож-

ний цикл випробувань (б) 

 

Результати випробувань на абразивне зношування модифікованих зразків 

високохромистого чавуну 270Х14Г4ФТ  показані на рис. 4.19 (тривалість випро-

бувань – 30 хв). Як випливає з рисунку, ІПО із використанням графітового елект-

роду практично не вплинула на зносостійкість чавуну (порівняно із вихідним ста-

ном) внаслідок дуже малої товщини модифікованого шару. Використанням ІПО 

із вольфрамовим катодом знизило знос на 10,5 %. При використанні катоду зі 

сталі Ст3сп відбулося більш істотне зменшення зносу – на 21,3 %. Наведені данні 

демонструють перспективність використання ІПО із сталевими електродами для 

підвищення абразивної зносостійкості сірого та  високохромистого чавунів. 

Зносостійкість плазмово-модифікованої сталі 75Г в умовах сухого тертя 

ковзанням «Ball-on-Disk» (диск – зразок, кулька – карбід кремнію). Результати 

випробувань показані на рис. 4.20, а, з якого випливає, що немодифікований зра-

зок має найбільшу втрату маси: по завершенні випробувань (шлях тертя 250 м) 

його знос склав 1,3310-3 г. З меншою інтенсивністю зношувався зразок, поверх-

нево модифікований за режимом ІІ (з оплавленням); його знос становив 1,10×   



164 

10-3 г. Найбільшу зносостійкість продемонстрував зразок, модифікований за ре-

жимом І (0,7010-3 г). Таким чином, модифікування без оплавлення поверхні за-

безпечило майже двохкратне підвищення зносостійкості сталі 75Г. У випадку 

модифікування із оплавленням приріст зносостійкості був меншим – лише 18 %. 

 

 

Рис. 4.19. Абразивна зносостійкість високохромистого чавуну 

270Х14Г4ФТ  після плазмового модифікування з використанням різних матеріа-

лів катоду  

 

Зміна коефіцієнта тертя (μ) впродовж випробувань представлена на 

рис. 4.20, б-г. У всіх зразках на початковій стадії випробувань спостерігалося 

збільшення коефіцієнту тертя у зв’язку із поступовим заглибленням кульки в 

поверхню зразку та збільшенням площі контакту. У необробленому зразку кое-

фіцієнт μ змінювався нестабільно: після підвищення до 0,54-0,70 він різко зни-

зився до 0,36-0,44 після 8 м тертя. В подальшому коефіцієнт μ коливався біля 

середнього значення 0,40, хоча й спостерігався значний розкид μ в межах від 

0,36-0,43 (31 м) до 0,14-0,75 (17 м). При збільшенні дистанції тертя від 10 м до 

30 м розкид значень  зменшився, а після приблизно 40 м знову поступово зріс.  

В зразку, обробленому за режимом І, коефіцієнт  демонстрував більш 

стабільну динаміку із меншим розкидом значень: збільшившись до 0,72 після 

33 м тертя, він стабілізувався на цьому значенні. Розкид значень  поступово 
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зріс від 0,21-0,34 (1 м тертя) до 0,55-0,91 після 30 м. Зразок, оброблений за ре-

жимом ІІ, демонстрував приблизно таку ж саму динаміку, як і попередній зра-

зок, але з меншим розкидом значень  (середній коефіцієнт тертя на сталій ді-

лянці становив 0,70).  
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Рис. 4.20. Трибологічні характеристики плазмово-модифікованої сталі 75Г: 

кумулятивні криві зносу в залежності від шляху тертя (а), зміна коефіцієнту тер-

тя впродовж випробувань: без ІПО (б), ІПО (режим І) (в), ІПО (режим ІІ) (г) 

 

Очікувано, зразок без ІПО показав найнижчу зносостійкість, втім для 

нього було відмічено мінімальний середній коефіцієнт тертя (0,40) при його не-

стабільності впродовж випробувань. Зменшений середній рівень коефіцієнту  

пояснюється тим, що м’яка (не модифікована) сталь 75Г досить легко деформу-

валась в контакті із корундовою кулькою. Це призводило до інтенсивного на-
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сичення поверхні киснем із утворенням товстих окисних плівок, які деякий час 

грають роль твердого мастила, знижуючи силу тертя. Залпове відшарування 

окисних плівок з поверхні спричиняло стрибки в значеннях коефіцієнту  і 

призводило до підвищеної втрати маси. Підтвердження такого механізму зно-

шування немодифікованого зразку було отримано при аналізі  поверхні тертя, 

який встановив наявність щільних окисних плівок на поверхні (рис. 4.21, а). На 

зображені виявляються ділянки, вільні від окислів, на яких відбулося відшару-

вання окисних плівок. 

 

  
а) б) 

 
в) 

Рис. 4.21. Поверхня зносу сталі 75Г: без модифікування (а), після ІПО за 

режимами І (б) і ІІ (в) 

 

В зразках, модифікованих плазмовим імпульсом, внаслідок високої твер-

дості зміцнена поверхня деформувалась менш інтенсивно, тобто вона піддава-
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лась меншій структурно-термічній активацій із відповідним зменшенням інтен-

сивності окислення. В результаті поверхня не була вкрита окисними плівками, 

що спричинило підвищення коефіцієнту тертя. Зразок, оброблений за режимом 

I, внаслідок високої твердості зношувався за абразивним механізмом із переде-

формуванням елементів рельєфу (див. рис. 4.21, б). Більш м’який (внаслідок пі-

двищеного вмісту Азал) зразок, оброблений за режимом II, зношувався з утво-

ренням більш глибоких рисок та інтенсивним деформуванням елементів рельє-

фу, з видаленням наклепаних мікрочасток металу (див. рис. 4.21, в). Це викли-

кало початкову стадію окислення, що стабілізувало тертя та зменшило розкид 

коефіцієнту  при випробуваннях. Більш низька зносостійкість цього зразку, 

можливо, була обумовлена тим, що в даних умовах випробувань залишковий 

аустеніт не перетворювався на мартенсит деформації при зношуванні, тому не 

було досягнуто рівень твердості, характерний для зразку, обробленого по ре-

жиму № 1. 

 

Висновки до розділу 

 

1. Розроблено та апробовано розрахункову модель температурного поля в 

сталях та чавунах при взаємодії з плазмовим імпульсом, що генерується висо-

кострумовим імпульсним розрядом в камері ЕАПП. Показано, що в залежності 

від щільності теплового потоку при ІПО температура сталевої поверхні може 

підвищуватися до 1400-1680 оC, що створює умови для фазових перетворень, 

або навіть оплавлення приповерхневих шарів на глибину 15-27 мкм. Швидкість 

нагріву поверхні плазмовим імпульсом може сягати 4,5·106 К/с, а швидкість її 

охолодження – 3,7·106 К/с, створюючи умови для модифікування через подріб-

нення структури та мартенситне перетворення. 

2. Показано, що імпульсно-плазмова обробка за режимами, що забезпечу-

ють щільність теплового потоку в межах (1,4–1,75)·109 Вт/м2, забезпечує моди-

фікування сталі 75Г на глибину 13-26 мкм з формуванням дрібнозернистого мар-

тенситу та зростанням твердості до 670-985 HV. Це сприяє підвищенню зносо-



168 

стійкості в умовах сухого тертя ковзанням на 18-100 % та зниженню коефіцієнта 

тертя. Аналогічні зміни структури відбуваються в приповерхневих шарах сірого 

чавуну СЧ-35 на глибину до 12 мкм при ІПО з qо=1,0109 Вт/м2. При збільшенні 

qо до 1,4109 Вт/м2 відбувається модифікація чавуну на глибину до 28 мкм з плав-

ленням до глибини 10-12 мкм. Останнє приводить до формування наддрібних 

колоній ледебуритно-подібної евтектики та утворення високовуглецевого марте-

нситу із імплантуванням твердого розчину продуктами випаровування електро-

дів та речовини стінок камери ЕАПП (атомами С, W, Cu). Це підвищує мікротве-

рдість модифікованого шару до 697-817 HV та забезпечує дворазове зниження 

абразивного зносу чавуну. 

3. В результаті імпульсно-плазмового модифікування за режимом із 

qо=1,4109 Вт/м2 поверхня високохромистого чавуну набуває твердості 1000-

1050 HV на глибину до 15 мкм. Застосування сталевого катоду при ІПО підви-

щує абразивну зносостійкість високохромистого чавуну на 20 % внаслідок сумі-

щення модифікації із нанесенням твердого сталевого покриття (700-900 HV).  
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РОЗДІЛ 5 

ЗАСТОСУВАННЯ ІМПУЛЬСНО-ПЛАЗМОВОЇ ОБРОБКИ ДЛЯ 

НАНЕСЕННЯ ЗНОСОСТІЙКИХ ЧАВУНОПОДІБНИХ ПОКРИТТІВ 

«МАТРИЦЯ+КАРБІДИ» 

 

 

Особливості конструкції електротермічного аксіального плазмового при-

скорювача та умови генерації в ньому плазмового потоку дозволяють викори-

стовувати ЕАПП не тільки для модифікації приповерхневих шарів, але й для 

нанесення покриттів різного функціонального призначення. В цьому розділі 

представлено результати досліджень з формування захисних імпульсно-

плазмових покриттів трибологічного призначення зі структурою композитного 

типу, подібною до структури білих легованих чавунів. 

 

5.1 Модель формування імпульсного-плазмового покриття з 

використанням ЕАПП  

 

Конструкція і принцип роботи ЕАПП були описані в попередніх розділах, 

де вказано, що при ініціації електричного розряду майже миттєво виділяється 

значна кількість енергії, яка призводить до різкого підвищення температури у 

внутрішній камері ЕАПП. Це викликає випаровування речовини діелектричних 

стінок розрядної камери, а також випаровування та оплавлення електродів. Суб-

лімована речовина стінок та електродів створює плазмовий газ, який внаслідок 

розігріву та виникнення в ньому тиску розширюється в усі боки, призводячи для 

швидкого викиду плазмового струменю із ЕАПП (рис. 5.1, а); при цьому частина 

плазмового газу прямує всередині ЕАПП в напрямку, протилежному вихідному 

отвору. Відбившись від торцевої (глухої) стінки внутрішнього каналу ЕАПП, по-

тік плазми спрямовується до виходу, при цьому він зриває з поверхні електродів 

(головним чином – катода) розплавлений шар металу, що утворився під дією роз-

ряду. Мікрокраплі потрапляють в потік плазми і переносяться на оброблювану 
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поверхню. Таким чином, плазмовий потік інжектується із ЕАПП у дві стадії. На 

першій стадії оброблювана поверхня прогрівається (оплавляється) в контакті із 

першою порцією плазми, а на другій стадії на прогріту (підготовлену) поверхню 

переноситься (другою порцією плазми) речовина електродів. Перенос речовини, 

можливо, має місце і на першій стадії, але в атомарній, а не крапельній, формі. 

 
 

  

а) б) 

 Рис. 5.1. Стадії викиду катодних матеріалів з каналу EAПП: випарову-

вання стінок камери та електродів і викид першої порції потоку плазми (а), пла-

влення катода та відрив мікрокрапель (друга стадія) (б) 

     

Математичний аналіз процесу масопереносу матеріалу катоду ЕАПП по-

требує вирішення завдань, що стосуються визначення: а) інтенсивності ерозії 

центрального електрода (катода); б) утворення та прискорення ерозійних кра-

пель; в) теплової дії потоку плазми на поверхню зразка; г) формування на пове-

рхні зразка покриття з матеріалу катода [173, 174]. 

Ерозія центрального електрода (катода). Було оцінено ерозійну витрату 

матеріалу центрального електрода – катода – при одному розряді. Для легкопла-

вких матеріалів метал помітно еродує з площі ~1 см2 (рис. 5.2). Очевидно, що че-

рез цю площу поверхні здійснюється основне перенесення заряду, що супрово-

джується інтенсивним бомбардуванням іонами. При цьому відбувається переда-

ча енергії поверхні катода як за рахунок кінетичної енергії іонів, так і за рахунок 

їх перезарядки [175]. Відповідно, в одиницю часу вся струмосприймаюча об-

ласть катоду отримує енергію за рахунок передачі кінетичної енергії іонів: 
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gk = I+Uсak, (5.1) 

 

і за рахунок перезарядки іонів: 

 

gn=I+(Ui – )an, (5.2) 

де I+ – іонний струм, що становить ~0,1 від повного струму;  

Uc  100 В – катодне падіння потенціалу;  

Ui 14 В – потенціал іонізації газів – парів матеріалу діелектричної камери 

(N, H, CO2, тощо);  

 – робота виходу електрона з матеріалу катода (  5-10 В);  

ak 1 та an  0,5 – відповідні коефіцієнти акомодації [175]. 

 

 

Рис. 5.2. Робоча частина катоду ЕАПП (матеріал – сталь Ст3сп) зі слідами 

ерозії 

 

Отже, на ділянку поверхні катода, що розглядається, за час розряду tр  

(0,5-1) мс надходить енергія, що дорівнює: 

 

0 0

( ) ( ( ) )

p pt t

n n C k i kE g g dt I U a U a dl+= + = + −   
     (5.3) 

 

Вважаючи, що впродовж усього розряду величини Uc, Ui, ,  ak і an зали-

шаються незмінними, маємо: 
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0,1( ( ) ) ,C k i kE U a U a q= + −  (5.4) 

де q –  електричний заряд, перенесений під час розряду. 

 

Якщо вважати, що енергія Е виділяється миттєво та локально на поверхні 

катоду, то згідно [175] масу (М) розплавленого матеріалу катода можна оцінити 

як: 

 

0,31
L

E
M

cT
= , (5.5) 

де c і TL – питома теплоємність та температура плавлення матеріалу катоду, 

відповідно. 

 

Тоді максимально можливе значення питомої ерозії становитиме: 

 

max

( ( ) )
0,031 C k i k

L

U a U aM

q cT

+ − 
= 

 
,  (5.6) 

 

Розрахунок за виразом (5.6) для сталевого катода (с=462 Дж/(кгК), 

TL=1663 K) дає значення максимально можливої питомої ерозії, що дорівнює 

6,110–6 кг/Кл, що близько до значення ерозії, визначеному дослідним шляхом 

(табл. 5.1). Ці результати показують, що розплавлений матеріал катода майже 

повністю виноситься плазмою центрального електрода. Деяка різниця, можливо, 

пов'язана з особливостями процесів утворення крапель та їх відрив газовим по-

током. 

На можливість утворення крапель за імпульсного розряду вказують на-

ступні факти. По-перше, тонкий розплавлений шар має товщину h, яку можна 

оцінити виходячи з площі плавлення (Sliq) та густини розплаву (M): 



173 

max

M liq M liq

M

qM
h q

S S 

 
 
 

=  , 

 

(5.7) 

 

Таблиця 5.1 

Ерозія матеріалу катоду при генеруванні плазмових імпульсів в ЕАПП 

Матеріал катоду Питома ерозія,  мг/Кл Температура плавлення, оС 

Сталь Ст3сп 4,37 1440 

Мідь 6,35 1083 

Алюміній 24,7 660 

Титан 20,7 1668 

Ніхром 6,93 1390 

Бронза 7,64 950 

 

Наприклад, для характерних режимів роботи ЕАПП (CSE =1,5 мФ, U0=4кВ, 

q=6 Кл) з використанням сталевого катода (M =7850 кг/м3) з характерною для 

ЕАПП площею плавлення (10–4 м2) маємо h 510-5 м. Формування краплі почи-

нається з утворення на поверхні рідини виступу, радіус якого для простоти вважа-

тимемо рівним товщині розплавленого шару. Тоді необхідно, щоб перепад тиску 

газу  на вільному кінці катода і найбільш віддаленій від нього межі розплаву 

дорівнював тиску Лапласа: 

 
h

p


 1 , (5.8) 

де  – коефіцієнт поверхневого натягу рідкого металу (для сталей 1,8 Н/м). 

 

Для сталевого катоду вираз (5.8) дає значення падіння тиску: 
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 Па, (5.9) 
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Приймемо, що падіння тиску вздовж катода має рівномірний характер:  

 

КК l

l

р

р




=



 11
, (5.10) 

де р1 і рК – падіння тиску вздовж розплаву і вздовж усього катода, відповід-

но;  

l1 і lK – довжина розплавленої ділянки (~10 мм) і довжина всього центра-

льного електрода (~300 мм), відповідно.  

 

Розрахунки показують, що при виконанні умови (5.10) тиск всередині ка-

мери при утворенні крапель може відрізнятися від атмосферного на величину 

~10 атм, що близько до даних, наведених у [176]. Як показано в роботі [177], із 

плазмового струменя діаметром h утворюються краплі діаметром dD=1,89h. От-

же, діаметр крапель, що викидаються з ЕАПП, може досягати 100 мкм. 

Рух краплі в камері прискорювача. Викид крапель з камери ЕАПП (див. 

рис. 5.1, б) забезпечується потоком газу, що витікає вздовж вісі камери приско-

рювача. Рух рідкої краплі забезпечується тиском газу на її поверхні та силою тя-

жіння. В даному випадку прискорення краплі набагато більше прискорення віль-

ного падіння, отже, силою тяжіння можна знехтувати. Тоді, незважаючи на при-

чину тиску на поверхню краплі, її рух можна описати рівнянням Ейлера: 

 

 D

dv
grad p

dt
 = − , (5.11) 

де D – густина матеріалу;  

v – швидкість краплі.  

 

Як показує високошвидкісна зйомка, при витіканні газу з камери впро-

довж кількох мілісекунд відбувається інжекція рідких металевих крапель. Ди-

наміка викиду сталевих крапель з ЕАПП показана на рис. 5.3, часовий інтервал 

між кадрами становить 1/150 с. Обробка результатів високошвидкісної зйомки 
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показує, що швидкість вильоту крапель сягає приблизно 5 м/с, а час texit про-

льоту краплі всередині камери прискорювача майже на порядок менший за час 

викиду всіх крапель. Дійсно, на відстані між електродами lKA = 60 мм величина 

texit  2lKA/v  210-2 с, що на порядок перевищує час сильнострумового розряду, 

але є значно меншим за тривалість викиду всіх крапель. Тоді витік газу з ЕАПП 

у процесі викиду однієї краплі можна вважати квазистаціонарним. Оскільки 

траєкторії крапель збігаються із лініями струму газу всередині камери, то попе-

реднє рівняння можна проінтегрувати вздовж траєкторії. В результаті отримує-

мо рівняння Бернуллі: 

 

0

2

2
D K

v
p p = − , (5.12) 

де pK – тиск газу поблизу вістря катода;  

po – атмосферний тиск на виході камери (величина якого близька до атмос-

ферного). 

 
 

 
а) б) в) г) д) є) 

Рис. 5.3. Фотофіксація викиду крапель катоду (Ст3сп) з ЕАПП. Час після 

розряду: 5 мс (a), 7,5 мс (б), 11,7 мс (в), 15 мс (г), 20,8 мс (д), 25 мс (є) (Uo=4 кВ) 

 

Прийнявши, що швидкість сталевих крапель на виході з ЕАПП становить 

5 м/с, з урахуванням (5.12) перепад тиску становитиме 8104 Па. Зазначимо, 

що величини перепадів тиску р1 і (рК–ро), згідно з виразами (5.9) та (5.12), є 
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близькими за величиною. 

Таким чином, ерозія центрального електрода (катода) обумовлена миттє-

вим (за час менше 1 мс) виділенням енергії на ділянці поверхні центрального 

електрода поблизу його торця. Величина ерозії визначається фізичними власти-

востями матеріалу катода, властивостями плазмоутворюючого газу та величи-

ною заряду, що проходить через розрядний проміжок. Інтенсивність плавлення 

електроду є основним процесом, який визначає його ерозію. Через наявність у 

робочій камері ЕАПП градієнта тиску відбувається утворення, зрив і приско-

рення ерозійних крапель. 

Зіткнення крапель із поверхнею зразка. На рис. 5.4 представлено зобра-

ження сталевих крапель на скляній підложці, отриманих шляхом ІПО при на-

прузі заряду Uо=2 кВ. Цей режим роботи ЕАПП (зі зниженим Uо) було обрано з 

метою осадження відокремлених крапель. Як видно, при зіткненні з перешко-

дою крапля набуває форми, близької до диска. Оцінимо геометричні розміри 

таких дисків, простеживши за перетворенням енергії краплі.  

 

 

Рис. 5.4. Сталеві краплі Ст3сп на скляній підложці 

 

Крапля, що вилетіла з ЕАПП, при підльоті до перешкоди має кінетичну 

енергію (Ек) і поверхневу потенційну енергію (Епов): 
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122

232 vdvV
Е DDDD
к


== ,  == 2

DDпов dSЕ  (5.13) 

де VD и SD – об’єм та площа поверхні краплі. 

 

При зіткненні з перешкодою крапля трансформується в тонкий нерухо-

мий рідкий диск радіусом RDH і товщиною hDH  RDH, поверхнева енергія якого 

дорівнює 
2

DHR  . Виключаючи з розгляду в'язкість, згідно із законом збере-

ження енергії маємо: 

 

3 2 2 21

12
D D D DHd v d R     + = ,    (5.14) 

 

або 

3 2 3 21 1 1
6

2 6 6
D D D DH DH

D DH

d v d R h
d h

 
   + = , (5.15) 

 

При поділі виразу (5.15) на об'єм краплі (
3 2/ 6D D DH DHV d R h = = ) маємо: 
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d h
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, (5.16) 

 

звідки знаходимо товщину диска:  
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З виразу (5.17) видно, що товщина диска, який утворюється з краплі, не 

перевищує 1/6 її діаметра. Тоді з урахуванням оцінок (5.8), (5.11) та (5.14), тов-
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щина диска дорівнює: 
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а його радіус: 
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Розрахунок за (5.19) дає значення радіусу (100 мкм), що підтверджують-

ся експериментальним шляхом. Як видно з рис. 5.4, радіус крапель, що затвер-

діли при зіткненні зі скляною поверхнею, находиться в межах 10-145 мкм, що 

близько до порядку розрахункового значення. 

Охолодження краплі на підкладці. Для подальшого розгляду представ-

ляє інтерес значення інтервалу часу texit між відривом краплі і виходом її з ка-

мери ЕАПП. Як було показано вище, на відстані між електродами (lKA), що до-

рівнює 60 мм, час прольоту краплі всередині камери прискорювача на порядок 

перевищує час сильнострумового розряду. Отже, вплив плазмового потоку на 

зразок і процеси, що протікають при осадженні крапель на зразок, розділені за 

часом. У початковий час з ЕАПП вилітає плазмовий потік, зустрічаючись з пе-

решкодою (поверхнею зразку); на другій стадії з ЕАПП інжектуються мікрок-

раплі, потрапляючи на підігріту поверхню зразка. 

При зіткненні плазмового потоку з перешкодою (зразком) високотемпера-

турний газ викликає сильне розігрівання поверхні. Як було показано в поперед-

ньому розділі, при густині теплового потоку (qo), що дорівнює 1,75109 Вт/м2, 

зразок може оплавитися на глибину до 10 мкм. Крім оплавлення, поверхня зраз-

ка сприймає і силовий вплив внаслідок динамічного тиску pD, за величиною по-

рівнянного з тиском в камері ЕАПП (тобто pD ~106 Па). Тоді, беручи до уваги об-

ґрунтування формули (5.10), приходимо до висновку, що поверхня зразка може 
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бути покрита розплавленим шаром товщиною: 

 

6

6
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D
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 − =   м. (5.20) 

 

Решта ж об’єму розплавленого металу буде видалено потоком газу з по-

верхні зразка. Тому для подальшого розгляду, а, саме, визначення температур-

ного поля в момент досягнення крапель поверхні зразка, найбільший інтерес 

представляє режим роботи ЕАПП з qo=1,75·109 Вт/м2, у якому температура пла-

влення досягається лише на поверхні зразка. Результати таких розрахунків (за 

методикою (4.1)-(4.6)) показані на рис. 5.5, а, звідки випливає, що через 10 мс 

після розряду температуру приповерхневих шарів зразка на глибину ~100 мкм 

можна вважати постійною. Таким чином, при зустрічі краплі, з поверхнею зраз-

ка в останньому практично відсутній температурний градієнт; це задає почат-

кові умови для розрахунку динаміки охолодження ерозійної краплі на підложці.  

Як було показано вище, товщина утвореного з краплі диска є набагато 

меншою за його радіус. Тоді питання про застигання краплі зводиться до одно-

мірної задачі застигання тонкого шару на підложці, яка описується рівнянням 

теплопровідності (див. рівняння (4.1)). Швидкість Vf просування границі розді-

лу «рідина (крапля) – тверде тіло» визначається за умови (4.2). Початкові умови 

задаються розподілом температури за глибиною зразка: 
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де Т1 – температура краплі, яка перевищує температуру плавлення матеріалу (T1 

Tliq);  

Т2 – температура підложки, попередньо підігрітої плазмовим струменем.  
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      Відстань від поверхні, мкм 

 

              Відстань від поверхні, мкм 

а) б) 

Рис. 5.5. Температурне поле в тілі зразка в різні моменти часу після зітк-

нення з плазмовим потоком (qo=1,75·109 Вт/м2) (а). Температурні поля в тілі ме-

талевого зразка і металевої краплі, що остигає після її осадження (б) 

 

Розв'язання цієї задачі за методом кінцевих різниць за явною схемою (з ви-

користанням виразів (4.2)-(4.6)) представлено на рис. 5.5, б. Обчислення проводи-

лися за таких значень величин: Т1=2500 К, Т2=373 К, hDH =10 мкм. Як видно з цьо-

го рисунку, швидкість охолодження матеріалу краплі сягає величин 108 К/с, що на 

порядок перевищує швидкість зміни температури поверхні зразка при впливі по-

току плазми. Це створює умову для «заморожування» краплі, коли кристалізація 

йде за нерівноважним механізмом з формуванням твердого розчину, пересиченого 

легуючими і домішковими елементами, спричиняючи так званий «Solute 

Trapping» ефект [178].  

 Для оцінки ступеня плазмового масопереносу центральний електрод ви-

конувався як з краплеутворюючих матеріалів (титану, чавуну, сталі, ніхрому, 

бронзи), так і слабо еродуючих термостійких вольфраму та графіту [179]. У таб-

лиці 5.1 наведені значення питомої ерозії матеріалу центрального електрода. Пи-

тому ерозію знаходили розподілом зміни маси електрода на електричний заряд, 

що переноситься за час розряду. З таблиці випливає, що в цілому спостерігається 

пряма залежність між температурою плавлення та питомою ерозією катода. З ці-

єї залежності «випадає» лише тугоплавкий титан, який має значну ерозію, на рі-

вні легкоплавкого алюмінію. Ймовірно, це пов'язано з підвищеною здатністю ок-
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сиду TiO2, який присутній на поверхні титану, адсорбувати атмосферні гази при 

нагріві [180]. 

На рис. 5.6 представлені дані щодо товщини покриттів, отриманих з вико-

ристанням різних матеріалів катоду, за 10 імпульсів (напруга розряду становила 

4,0 кВ, відстань від ЕАПП до поверхні – 50 мм). Як видно, товщина покриття 

зростає зі зниженням температури плавлення катодних матеріалів, що підтвер-

джує дані табл. 5.1.  

 

 

Рис. 5.6. Вплив температури плавлення катоду на середню товщину пок-

риття (10 плазмових імпульсів) 

 

Таким чином, швидкість ерозії катоду безпосередньо пов’язана з темпера-

турою його плавлення. Легке оплавлення поверхні катоду збільшує масоперенос 

його матеріалу за один плазмовий імпульс. Це дозволяє контролювати товщину 

покриття шляхом вибору матеріалу катода. У цьому сенсі евтектичні сплави є 

більш перспективними матеріалами для нанесення покриттів, оскільки вони ма-

ють знижену температуру плавлення завдяки присутності легкоплавкої евтекти-

ки. При цьому особливий інтерес становлять такі евтектичні сплави, як білі лего-

вані чавуни та сталі ледебуритного класу, які вміщують у великій кількості сильні 

карбідоутворюючі елементи, необхідні для формування зносостійкого покриття. 
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5.2 Нанесення зносостійких покриттів композитного типу з 

використанням монолітних катодів, виготовлених із легованого чавуну та 

сталей ледебуритного класу  

 

5.2.1 Покриття, отримане з використанням чавунного катоду 230Х28Г3  

Для перевірки цієї гіпотези виконали дослідження покриття, отриманого 

за допомогою катоду, виготовленого із чавуну 230Х28Г3 (2,34 % С; 27,39 % Cr; 

3,13 % Mn; 1,26 % Si; 0,20 % Ti) та підданого гартуванню від 950 оС [181]. Мік-

роструктура катоду складається з карбідної евтектики на базі карбіду М7С3, яка 

оточує мартенситно-аустенітні дендрити з вторинними карбідами (рис. 5.7, а). 

Середня відстань між вторинними вісями дендритів становить 14,7±0,9 мкм; об'-

ємна частка карбідної евтектики – 29,9±0,9 об. %. Евтектичні карбіди M7C3 ма-

ють форму гексагональних стрижнів (2,0-3,0 мкм у поперечнику) з центральною 

порожниною, паралельною площині кристала {0110}. За даними ЕDS-аналізу ев-

тектичні карбіди вміщують 65 %  Cr, 24 % Fe, 2 % Mn. Розмір вторинних карбі-

дів у поперечному перерізі становив 0,17±0,02 мкм.  Твердість 230Х28Г3 у гар-

тованому стані – 57,5±0,7 HRC. 

Нанесення покриття виконували з використанням ЕАПП за напруги розря-

ду 4,0 кВ. Підложкою служив інший високохромистий чавун – 270Х15Г2НМФТ. 

Після 10 імпульсів (Uo=4,0 кВ) на поверхні підложки утворився модифікований 

шар – покриття товщиною 200-230 мкм, яке суттєво відрізнялося від вихідного 

чавуну своєю мікроструктурою (див. рис. 5.7, б). В нетравленому стані воно ви-

глядало однорідним, без евтектичних карбідів, характерних для матеріалу катоду 

(див. рис. 5.7, а). В покритті спостерігались тріщини, які розповсюджувались з 

поверхні до основи. Після травлення покриття набуло смугастості (див. рис. 5.7, 

в); в межах темних смуг було виявлено тонку карбідну сітку, яка облямовувала 

дрібні (0,5-2 мкм) зерна твердого розчину (див. рис. 5.7, в). Відсутність евтекти-

чних карбідів в покритті свідчило про пересиченість твердого розчину вуглецем 

та легуючими елементами, яка була досягнута внаслідок надшвидкої кристаліза-

ції («заморожування») крапель металу на поверхні підложки. Це забезпечило пе-
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реважно аустенітний стан металевої матриці, що зумовило відносно невисоку 

твердість покриття (65047 HV).  

 

      
a)    б)                                   в) 

   
г) д) є) 

   

ж) з) і) 

  Рис. 5.7. Мікроструктура катоду (чавун 230Х28Г3) (a) та покриття: після 

нанесення (б-г), після термічної обробки з витримкою: 5 хв (д), 15 хв (є), 30 хв 

(ж), 60 хв (з) та 120 хв (і) (Д – дендрит, ВК – вторинні карбіди) 

 

Пересиченість аустеніту створювало умови для його розпаду при застосу-

ванні термічної обробки, кінетика якого була вивчена в даній роботі [182]. Зраз-

ки з нанесеним покриттям витримували при 950 оС впродовж різних проміжків 
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часу, після чого охолоджували в маслі. Тривалість витримки становила 5 хв, 

15 хв, 30 хв, 60 хв та 120 хв. Вже після 5 хв витримки у покритті були виявлені 

дисперсні зернисті карбіди діаметром 0,05-0,07 мкм, розташовані переважно 

вздовж границь зерен (рис. 5.7, д); крім того, було виявлено пограничні агломе-

рації карбідів шириною 0,15-0,40 мкм. Витримка впродовж 15 хв привела до по-

дальшого виділення карбідів з одночасною їх коагуляцією та укрупненням кар-

бідних часток максимально до 2 мкм (див. рис. 5.7, є). З укрупненням карбідів 

проявилась структура матриці у вигляді дрібноголчастого мартенситу (з довжи-

ною голок 2 мкм). Витримка впродовж 30 хв сформувала великі блочні карбіди 

у вигляді розірваної сітки по межах зерен мартенситної матриці (див. рис. 5.7, ж). 

Збільшення тривалості витримки до 60 хв викликало прогресуюче збільшення 

об'ємної частки карбідів, що проявилося у потовщенні карбідної сітки та злитті її 

окремих фрагментів (див. рис. 5.7, з). Розвиток цього процесу зі зростанням ви-

тримки до 120 хв призвів до формування грубої суцільної карбідної сітки по гра-

ницях зерен твердого розчину (див. рис. 5.7, і). 

Як видно з рис. 5.8, а, із зростанням тривалості витримки об'ємна частка 

карбідів (Volume Fraction - VF) поступово збільшувалась, однак швидкість їх 

виділення знизилась. Після 5 хв витримки кількість карбідів склала 11,1 %, що 

відповідає найбільшій інтенсивності їх виділення. Після 30 хв витримки об'єм-

на доля карбідів була майже потроєна (28,1 %), досягши 46,6 % після 60 хв ви-

тримки. В подальшому інтенсивність виділення різко знизилась, а кількість ка-

рбідів досягла максимуму – 63,7 %. Кінетика виділення карбідів характеризу-

ється зміною об'ємної частки (VF) карбідів в часі. Цей параметр, а також інтен-

сивність виділення карбідів (ІВ) залежать від тривалості витримки  (хв) та ап-

роксимуються наступними рівняннями: 

 

FV (об. %) = –0,0042 + 1,06 ,         (R2 = 0,99) (5.21) 

ІВ (об. %хв-1) = 165,66 –0,49.                (R2 = 0,85) (5.22) 
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Рис. 5.8. Вплив тривалості витримки при 950 оС на об'ємну частку карбі-

дів і інтенсивність їх виділення (а) та на мікротвердість покриття (б) 

 

Зі збільшенням тривалості витримки мікротвердість покриття поступово 

зростала, сягнувши максимального значення (155392 HV) після витримки 

впродовж 120 хв (див. рис. 5.8, б). Профіль мікротвердості повторює профіль 

зміни об’ємної частки карбідів, відображаючи тісний зв'язок між кількістю кар-

бідів, що виділилися, і твердістю покриття.  

Описані процеси, що мали місце при пост-плазмовій обробці, ілюстру-

ються зміною характеру рентгенограм зразків (рис. 5.9). У вихідному стані пок-

риття складалося з аустеніту (71,6 %) та -фази. Наявність слабкої лінії (130) 

M3C на дифрактограмі вказує на наявність у покритті невеликої кількості цеме-

нтитних карбідів. Пост-плазмова термічна обробка з витримкою 30 хв майже не 

вплинула на характер рентгенограми. Дифрактограма зразка, термообробленого 

протягом 60 хв, свідчить про суттєві зміни у фазовому складі, що проявляються 

у появі сильних дифракційних піків карбіду M7C3. Після 120 хв витримки до пі-

ків M7C3 додалися слабкі лінії карбіду М23С6. З урахуванням інтенсивності від-

повідних піків можна зробити висновок, що карбідна фаза термообробленому 

впродовж 120 хв покритті складається більшою частиною з гексагонального ка-

рбіду M7C3 з невеликою кількістю кубічного карбіду М23С6.  

Крім виділення карбідів, пост-термообробка різко змінила фазовий стан 

металевої матриці, що можна простежити на рис. 5.9, б, де показано зміну інте-

нсивності найбільш сильних піків аустеніту (111) та α-фази (110). Видно, що 
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збільшення тривалості витримки призвело до зміни співвідношення «аусте-

ніт/α-фаза» на користь останньої. Так, після 60 хв витримки об'ємна частка аус-

теніту зменшилася до 26,9 %, а після 120 хв – до 11,5 %. 

 

  

а) б) 

Рис. 5.9. Дифрактограми покриття до і після термообробки: діапазон кутів 

2=30-100 о (а), діапазон кутів 2=40-50 о (б) (CuKα) 

 

Отримані результати булі зіставлені із результатами термодинамічного 

моделювання кристалізації матеріалу катоду (чавуну 230Х28Г3), виконаного в 

програмі «Thermo-Calc» (рис. 5.10). Рівноважна кристалізація карбідів у чавуні з 

28% Cr починається з евтектичної реакції «Рідина → Аустеніт + M7C3», яка від-

бувається в інтервалі 1220-1280 оС. При подальшому охолодженні до 870 оС з ау-

стеніту виділяється карбід M7C3, а при нижчій температурі має місце карбідне 

перетворення «M7C3 → М23С6». При температурах нижче 600 оС рівноважна мік-

роструктура чавуну представлена -фазою, карбідами M7C3, а також невеликою 

кількістю аустеніту (менше 5 %). Через надшвидку кристалізацію при нанесенні 

покриття вуглець і карбідоутворюючі елементи (Cr, Mn) залишилися розчинени-

ми в аустеніті, не утворивши карбідів. В результаті в покритті сформувалася не-

рівноважна мікроструктура, що складається з пересиченого аустеніту, -

твердого розчину та невеликої кількості метастабільного карбіду M3C. 
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Рис. 5.10. Зміна фазового стану чавуну 230Х28Г3 при кристалізації 

 

Результати досліджень показали, що на відміну від рівноважної кристалі-

зації чавуну, коли більша частка карбідів виділяється із рідини за евтектичною 

реакцією, формування карбідів M7C3 у покритті при пост-плазмовій термічній 

обробці відбувається шляхом твердофазної реакції «Аустеніт (збагачений) → 

M7C3 + Аустеніт (збіднений)». Карбіди зароджуються на межах зерен з подаль-

шим зростанням в усіх напрямках, формуючи суцільну карбідну сітку. Це свід-

чить про те, що виділення M7C3 в покритті контролюється пограничною дифу-

зією атомів хрому. Зародження карбіду M7C3 відбувається на цементитній сітці, 

що виникла по межах зерен відразу після кристалізації покриття (див. рис. 5.7, 

г), отже, на ранній стадії витримки має місце in-situ карбідне перетворення M3C 

→ M7C3. Після витримки впродовж 30 хв на дифрактограмі карбід M7C3 ще не 

виявляється з огляду на його невелику кількість. Тільки після витримки впро-

довж 60 хв карбід M7C3 був однозначно ідентифікований на дифрактограмі за-

вдяки появі відповідних ліній. Лінії карбіду М23С6 з’являються лише після 

120 хв витримки, оскільки цей карбід відрізняється від M7C3 більш високим 

вмістом хрому. Як було показано раніше в [183, 184], зародження карбіду М23С6 

може відбуватися шляхом in-situ перетворення «M7C3 → М23С6» на межі розді-

лу «аустеніт/M7C3». 
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Викривлення кристалічної решітки аустеніту через пересичення атомами 

впровадження (C) та легуючих елементів (Cr, Mn) обумовлює рушійну силу 

процесу виділення карбідів. Найбільша інтенсивність виділення відповідає по-

чатку витримки при максимальному пересиченні аустеніту. Можна припустити, 

що на цій стадії спочатку виникають карбіди цементитного типу, що є кінетич-

но більш вигідним процесом, оскільки не вимагає флуктуацій атомів хрому. Зі 

збільшенням тривалості витримки дифузія сприяє формуванню флуктуацій 

атомів хрому, необхідних для зародження карбіду M7C3 і далі – карбіду М23С6. 

Таким чином, виділення карбідів у покритті імовірно проходило через послідо-

вні карбідні перетворення «M3C → M7C3 → М23С6». 

Результати показують, що виділення карбідів у покритті відбувається за 

згасаючою кінетикою внаслідок поступового збіднення аустеніту по вуглецю та 

хрому. Збіднення дестабілізує аустеніт до фазового зсувного перетворення, що 

проявляється в підвищенні температури Ms. При охолодженні в маслі дестабілі-

зований аустеніт перетворюється на мартенсит, що призводить до формування 

переважно мартенситної матриці. Це підтверджується голчастою морфологією 

мікроструктури та появою інтенсивних дифракційних піків -фази на дифрак-

тограмі. Поява твердого мартенситу та виділення карбідів приводить до майже 

2,5-кратного зростання мікротвердості покриття.   

Порівняння результатів експерименту з комп'ютерним моделюванням 

(див. рис. 5.10) показує, що після термообробки покриття набуває фазового 

складу (-фаза (мартенсит, ОЦТ-решітка), M7C3, М23С6, залишковий аустеніт 

(невелика частка)), який практично відповідає результатам термодинамічних 

розрахунків: -фаза (ОЦК-решітка), M7C3, М23С6. Це означає, що після пост-

плазмової термічної обробки мікроструктура покриття максимально наблизила-

ся до термодинамічно стабільного стану. У той же час реальний вміст хрому в 

карбіді M7C3 істотно відрізняється від рівноважної концентрації. Згідно з 

«Thermo-Calc» розрахунками, карбід M7C3 містить 62,1 % Cr, тоді як при ЕДА-

дослідженнях карбідної сітки було виявлено у два рази менший вміст цього 

елемента (30,1 %) (табл. 5.2). Цю невідповідність можна пояснити підвищеною 
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(до 63,7 %) об'ємною часткою карбіду в покритті, що майже вдвічі перевищує 

частку карбіду у матеріалі катоду (29,9 %). Цей ефект пов'язаний з ерозією вну-

трішньої стінки ЕАПП при генерації плазмового імпульсу та насиченням плаз-

ми вуглецем, який випаровується зі стінок ЕАПП при електричному розряді. 

Атоми вуглецю, потрапляють у плазмовий потік і переносяться на поверхню 

покриття, збільшуючи концентрацію вуглецю у покритті, що призводить до 

формування додаткових карбідів. Ці додаткові карбіди не є рівноважними для 

чавуну 230Х28Г3, тому вони збіднені на хром і збагачені на залізо. Зростання 

об'ємної частки карбідів внаслідок плазмового збагачення вуглецем може пози-

тивно позначитись на   збільшення зносостійкості покриття. 

 

 Таблиця 5.2 

Фазовий хімічний склад (мас.%) імпульсно-плазмового покриття після 

пост-плазмової обробки (950 оС, 120 хв) 

Фази C O Si Cr Mn Fe 

Карбіди   9,50,4 0,60,2 1,20,1 30,11,4 2,00,3 59,31,8 

Матриця   6,80,5 0,80,2 1,80,2 16,91,5 1,10,1 72,60,9 

 

Рисунок 5.11 ілюструє мікроструктуру в перехідній зоні між покриттям і 

підложкою. Як видно із зображення у вторинних електронах (див. рис. 5.11, а), 

чітка границя між ними відсутня, що вказує на добре металургійне з’єднання 

покриття з основою. Зображення у відбитих електронах (рис. 5.11, б) показує, 

що евтектичні карбіди в підложці є темнішими за матрицю, в основному, вна-

слідок високого вмісту вуглецю і хрому (ZCr = 24) (останній значно перевищує  

концентрацію хрому в термообробленій матриці), і зниженого (відносно матри-

ці) вмісту заліза (ZFe = 26).  
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Рис. 5.11. Перехідна зона між покриттям і підложкою після пост-обробки: 

зображення у вторинних електронах (а), ВSЕ-зображення (б) 

 

ЕДА-зображення в режимі маппінгу виявило градієнт концентрації хрому 

в перехідній зоні. Рис. 5.12 показує, що вміст хрому зменшується від покриття 

до підложки, про що свідчить наявність шару (зеленого кольору) (шириною 6-

11 мкм) між покриттям і основою із проміжним вмістом хрому. Цей шар являє 

собою дифузійну перехідну зону, яка утворилась внаслідок плазмового оплав-

лення підложки з подальшим перемішуванням матеріалу основи 

(270Х15Г2НМФТ) з мікрокраплями катодного матеріалу (230Х28Г3). 

 

 

Рис. 5.12. Розподіл хрому в перехідній зоні: зображення у вторинних еле-

ктронах (а) і відповідний розподіл хрому (б) 
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Це утворило зростаючий градієнт концентрації хрому в напрямку від під-

ложки (15 % Сr) до покриття (28 % Сr), що сприяє збільшенню міцності зчеп-

лення покриття з основою. 

5.2.2 Покриття, отримане з використанням сталі ледебуритного класу 

Р18 

Аналогічні дослідження були проведені із використанням катоду, вигото-

вленого із сталі Р18 [185]. Ця сталь відноситься до ледебуритного класу, і її 

кристалізація йде через утворення евтектики «Аустеніт + M6C» при 1342 оС 

[186]. Наявність легкоплавкої складової в структурі цієї сталі має полегшувати 

утворення крапельної фракції та її масоперенос при імпульсно-плазмовій обро-

бці. ІПО проводили при Uо=4,0 кВ, кількість імпульсів – 10. Як і в попередньо-

му випадку, підложкою служив чавун 270Х15Г2НМФТ.  

В результаті застосованої обробки на поверхні чавуну сформувалося од-

норідне покриття завтовшки 160-170 мкм, в межах якого було зафіксовано трі-

щини та окремі пори (рис. 5.13, а). Після пост-термічної обробки (950 оС, 2 год, 

охолодження в маслі) в структурі покриття виявилось багато карбідних вклю-

чень (див. рис. 5.13, б), кількість та дисперсність яких змінювалися по глибині 

шару немонотонним чином, вказуючи на певну шаруватість покриття (див. 

рис. 5.13, в). Об'ємна частка включень покриття варіювалася від 31 % до 61 %. 

Мінімальній кількості включень відповідав їх максимальний розмір (середній 

діаметр 3,0-3,6 мкм), який фіксувався в зовнішньому шарі на глибині 25-40 мкм 

від поверхні. Найбільш дисперсні включення були присутні на межі покриття з 

основним металом у шарі завтовшки 15-20 мкм; середній розмір включень тут 

становив 1,0 мкм, їх об'ємна частка складала 32 %.  

Покриття мало високу мікротвердість (див. рис. 5.13, в). Біля поверхні вона 

варіювалась в межах 1230-1270 HV; на глибині 30-70 мкм мікротвердість знижу-

валася до 1070-1220 HV, після чого зростала до 1200-1325 HV на глибині 90-

120 мкм. Ближче до межі «покриття/основа» мікротвердість знову знизилася до 

1110-1260 HV і далі – до 930-1070 HV із переходом до структури основи.  
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а) б) 

  
в) г) 

Рис. 5.13. Мікроструктура плазмового покриття (а). Розподіл мікротвер-

дості (б) та об'ємної частки/розмірів включень (в)  по перетину покриття 

 

Рентгеноструктурні дослідження покриття показали наявність в ньому тве-

рдих розчинів на базі - та -заліза, із переваженням першого (рис. 5.14). З ураху-

ванням того, що покриття було піддане гартуванню, названі тверді розчини яв-

ляють собою мартенсит і залишковий аустеніт. Крім того, на дифрактограмі були 

виявлені численні рефлекси, що належать до карбідів М6С, М2С, МС, М3С. Судя-

чи з інтенсивності піків, найбільша частка карбідів припадає на М6С ((W3Fe3)С).  

ЕДА-дослідження міжфазного розподілу хімічних елементів у межах пок-

риття показали, що карбіди М6С являють собою масивні частки, об'єднані в су-

цільну сітку товщиною до 2-2,5 мкм навколо зерен твердого розчину. Згідно 

рис. 5.15, б-г, М6С були збагачені на вольфрам і хром, але збіднені на залізо. Ді-
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лянки матриці, прилеглі до карбідів, також мали підвищену концентрацію вольф-

раму та хрому, а більш віддалені від карбідів ділянки були збагачені залізом. 

 

 

Рис. 5.14. Дифрактограма покриття, отриманого застосуванням катоду зі 

сталі Р18 (FeKα) 

 

Локальний ЕДА показав, що карбіди М6С містять в середньому 7,0 % С; 

6,2% Cr; 70,6 % Fe; 14,9 % W (див. рис. 5.15, а). Крім карбідів М6С, в структурі 

були присутні дрібні (до 0,5 мкм) карбіди зернистої форми, які виділяються на 

рис. 5.15, б завдяки яскраво білому кольору; вони були розташовані як у матри-

ці, так і в межах великих карбідних включень. Дрібні карбіди містили більше 

вольфраму, але менше хрому порівняно з М6С: 7,3 % С; 1,8 % Cr; 66,2 % Fe; 

22,3 % W (див. рис. 5.15, д, є) Таке співвідношення елементів вказує на те, що 

зернисті карбіди являють собою карбід М2С на базі вольфраму. Зазначені кон-

центрації вольфраму в карбідах М6С і М2С є приблизно удвічі нижчими від сте-

хіометричних величин [187]. Це пояснюється малим розміром карбідів, внаслі-

док чого на результати ЕДА значною мірою впливали навколишні ділянки мат-

риці, в яких вміст вольфраму був набагато нижчим за самі карбіди. 
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Рис. 5.15. Мікроструктура ділянки покриття (а) і розподіл в її межах 

W (б), Fe (в) та Cr (г). ЕДА-спектри карбідів M6C (д) і M2C (є) 

 

На рис. 5.16 показано перехідну ділянку між покриттям і основою. На 

ВSЕ-зображенні (рис. 5.16, б) збагачені вольфрамом ділянки мають світле забар-

влення: підвищена кількість цього елемента відзначається у карбідах М6С (круп-

них) і особливо – в карбідах М2С (дрібних). Ділянка покриття, прилегла до осно-

ви (чавуну 270Х15Г2НМФТ), відрізняється більш темним кольором, що вказує 

або на відсутність вольфраму або на присутність цього елементу в малій кількос-

ті. Карбіди в цьому шарі мають світліше забарвлення порівняно з евтектичними 
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(великими) карбідами основи. Останнє вказує на те, що карбіди в перехідному 

шарі є збагаченими на залізо на відміну від евтектичних карбідів основи, збага-

чених на хром. 

 

  
а) б) 

 
в) 

Рис. 5.16. Структура перехідної зони «покриття/основа»: зображення у 

вторинних електронах (а), ВSE-зображення (б), розподіл елементів вздовж лінії 

сканування (в) 

 

Відсутність вольфраму в перехідному шарі та знижений вміст хрому в ка-

рбідах цього шару підтверджується розподілом елементів уздовж лінії скану-

вання (див. рис. 5.16, в). Отримані результати показують, що в імпульсно-

плазмовому покритті, нанесеному з використанням катоду Р18, при термічній 

пост-обробці протікають ті ж самі структурні перетворення, як і у високохро-
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мистому покритті, тобто відбувається розпад пересиченого аустеніту з виділен-

ням карбідів, внаслідок чого покриття набуває структури, близької до термоди-

намічного рівноважного стану. 

Відмінністю структури покриття від структури катода Р18 є значно вища 

об'ємна частка карбідної фази: якщо в Р18 вона не перевищує 20 % [188], то в 

отриманому покритті її частка сягає 61 %. Можна припустити, що в цьому ви-

падку також відбувалось насичення мікрокрапель катоду атомарним вуглецем 

із плазмового газу, як це відмічалось вище для катоду із високохромистого ча-

вуну. 

5.2.3 Нанесення шаруватих покриттів чередуванням монолітних 

катодів 

5.2.3.1 Двошарове покриття  

Оскільки формування монопокриттів із застосуванням катодів із 230Х28Г3 

та сталі Р18 мало однаковий механізм, було досліджено можливість отримання 

шаруватих імпульсно-плазмових покриттів з перемінним хімічним складом по їх 

перетину [189]. Це передбачало зміну катоду при нанесенні покриття. Отриман-

ня двошарового покриття проводили за наступною схемою ІПО: п'ять імпульсів 

з катодом Р18 + п'ять імпульсів з катодом 230Х28Г3. В результаті утворилось 

покриття товщиною 110-130 мкм (рис. 5.17, а); його мікротвердість коливалась 

в межах 490-730 HV по всьому перетину (рис. 5.17, б).  

Структура покриття після пост-плазмової термообробки (950 оС, 2 год, 

масло) показана на рис. 5.17, а. Вона  складалась зі світлого верхнього шару за-

втовшки 55-70 мкм, і більш темного нижнього шару (45-55 мкм), прилеглого до 

основи. У межах кожного з шарів структура була різко неоднорідною, складаю-

чись із карбідів, розташованих в металевій матриці. В структурі верхнього шару 

карбіди утворювали суцільну сітку товщиною 1-5 мкм, яка облямовувала гра-

ниці зерен (див. рис. 5.17, в); об'ємна частка цих карбідів становила 60-70 %. 

Нижній шар відрізнявся присутністю крупних карбідів блочного типу перети-

ном 5-20 мкм, які залягали окремо, не поєднані в суцільну сітку (рис. 5.17, г). 

Поміж крупними карбідами, а також всередині них залягали дисперсні вклю-
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чення зернистої форми діаметром 1-3 мкм. Об’ємна частка включень у другому 

шарі варіювалась в межах 45-51 %. Шари були розділені  темною зоною, прак-

тично вільною від карбідних включень.  

 

 

 

а) б) 

  
в) г) 

Рис. 5.17. Мікроструктура двошарового («28 % Cr» + «18 % W») покриття 

після пост-плазмової термічної обробки (а); зміна мікротвердості по перетину 

покриття (б); структура верхнього шару (в); структура нижнього шару (г) 

 

Пост-плазмова термічна обробка викликала різке (в ~2,5 рази) підвищен-

ня мікротвердості покриття відносно вихідного (ІПО) стану. При цьому верхній 

шар мав більшу твердість (1200-1650 HV), аніж нижній шар (1050-1350 HV). 

Твердість проміжної (між шарами) зони становила 1000-1230 HV.  

На рис. 5.18 представлено розподіл легуючих елементів по перетину пок-
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риття. З рис. 5.18, б випливає, що хром зосередився, в основному, в зовнішній 

частині покриття, тоді як в нижньому шарі він був присутній лише в окремих то-

чках, які за розмірами відповідають крупним карбідним включенням. Між верх-

нім (багатим на хром) і нижнім шарами залягає дифузійна зона (зеленого кольо-

ру) із середнім вмістом хрому. Вольфрам практично повністю був сконцентро-

ваний в нижньому шарі (див. рис. 5.15, в). Його вміст плавно знижувався в міру 

віддалення від границі «покриття/підложка» в напряму поверхні. Було зафіксо-

вано дифузію атомів вольфраму в верхній шар на глибину приблизно 10-15 мкм 

(див. рис. 5.18, в) . 

 

  
а) б) 

  
в) г) 

Рис. 5.18. Розподіл елементів по перетину двошарового 

(«28%Cr»+«18%W») покриття: зображення у вторинних електронах (а), розпо-

діл Cr (б), розподіл W (в), розподіл Fe (г) 

 

Залізо було зосереджено, в основному, у верхньому шарі (див. рис. 5.18, 

г), при цьому по мірі наближення до нижнього шару концентрація заліза змен-
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шується, а вольфраму – зростає. Аналіз представлених результатів показує, що 

внутрішній шар, прилеглий до основи, є збагаченим на вольфрам внаслідок вико-

ристання катода зі сталі Р18. У свою чергу, зовнішній шар є насичений хромом як 

результат плазмового перенесення речовини чавунного катода (230Х28Г3). Мор-

фологія виявлених в покритті карбідів та їх об’ємна частка були аналогічні тому, 

що спостерігалося в монопокриттях, сформованих 230Х28Г3 та Р18 (див. вище). 

Необхідно відзначити, що в ході ІПО відбулося сплавлення вказаних шарів, що 

привело до утворення перехідного шару. Цей шар вміщує знижену концентра-

цію як хрому, так і вольфраму, тому він містить меншу кількість карбідів і має 

дещо нижчу твердість. Наявність більш м’якої перехідної зони між твердими 

шарами може сприяти зменшенню та перерозподілу залишкових напруг та пе-

решкоджати розповсюдженню мікротріщин в покритті. Таким чином, після ІПО 

та пост-плазмової термічної обробки було сформоване градієнтне за структу-

рою покриття з підвищеною адгезією з основою, що є позитивним фактором з 

точки зоруможливості відшарування покриття.  

 5.2.3.2 Багатошарове покриття  

Багатошарове покриття було отримано імпульсно-плазмовою обробкою з 

вісьмома імпульсами за такою схемою: перший-другий та п’ятий-шостий імпу-

льси катодом зі сталі Р18; третій-четвертий та сьомий-восьмий імпульси – ча-

вуном 230Х28Г3 (підложкою слугував чавун 270Х15Г2НМФТ) [190]. В резуль-

таті ІПО було отримано покриття перемінної товщини 80-120 мкм (рис. 5.19). 

Покриття мало смугасту будову (див. рис. 5.19, а), характерну для чередування 

мартенсито-аустенітних ділянок і зон термічного впливу від нагріву плазмови-

ми імпульсами. Темний колір зон термічного впливу був обумовлений більш 

інтенсивним травленням у зв’язку із наявністю в цих місцях тонкої карбідної 

сітки по границях зерен (див. рис. 5.19, б, в). Чіткої границі між покриттям і пі-

дложкою не спостерігалося: шар, що лежить ближче до підложки, плавно пере-

ходив у структуру підложки.  

Після ІПО проводили об’ємну термічну обробку (гартування в маслі від 

950 oC, витримка 2 год). Як видно з рис. 5.19, г, в межах термообробленого пок-



200 

риття було виявлено п'ять різних структурних шарів. Верхній (світлий) шар (А) 

мав товщину 15-25 мкм; аналогічну будову мав шар С, який залягав на відстані 

30-50 мкм від поверхні. Ці два шари розділені шаром В товщиною 15-25 мкм з 

більш грубою структурою з наявністю великих білих включень. Нижче шару C 

залягав темний шар D товщиною 14-30 мкм. Під ним розташовується шар Е то-

вщиною 11-18 мкм, який мав однорідну дисперсну будову. Між усіма шарами 

покриття спостерігався плавний перехід без наявності чітко вираженої границі.  

 

        

       

Рис. 5.19. Мікроструктура багатошарового покриття: після ІПО (а-в), піс-

ля пост-плазмової термообробки (г). Рисунок (в) показує мікроструктуру в ме-

жах кола на рисунку (б) 
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До пост-обробки мікротвердість покриття варіювалася в діапазоні 500-

655 HV з середньою величиною 560 HV (рис. 5.20). Значний розкид значень 

мікротвердості був пов'язаний з шаруватим характером структури: мікротвер-

дість "білих" смуг була в середньому на 50 HV вищою у порівнянні із темними 

смугами. На границі між покриттям та підложкою спостурігалося підвищення 

мікротвердості до 700-750 HV, після чого вона знижувалася до 420-480 HV, 

тобто до рівня мікротвердості основи. Після термічної пост-обробки мікрот-

ведість шару А зросла до 1240-1360 HV із середнім значенням 1300 HV. Най-

вищі показники мікротвердості були зафіксовані в шарі В (1265-1445 HV із се-

реднім значенням 1400 HV). Мікротвердість шарів C, D і E монотонно змен-

шувалася з глибиною, сягаючи 950-1050 HV в шарі E. Термооброблена основа 

мала мікротвердість 730-930 HV із середнім значенням 800 HV. 

 

  

а) б) 

Рис. 5.20. Розподіл мікротвердості по перетину покриття: після ІПО (а); 

після пост-плазмової термічної обробки (б) 

  

В структурі шарів А та С спостерігались у великій кількості карбідні 

включення у вигляді грубої сітки (рис. 5.21, а, в). Шари B та D містили крупні 

блокоподібні карбіди (1-4 мкм у поперечному перерізі), об’єднані у розірвану 

карбідну сітку (див. рис. 5.21, б, г), а також численні дисперсні (0,03-0,5 мкм) 

включення яскраво-світлого кольору, рівномірно розподілених всередині мат-
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риці та вздовж контуру крупних карбідів. Об'ємна частка карбідів у термообро-

бленому покритті зменшувалася з глибиною шару: від 61,3 % в шарі А до 

21,7 % в шарі Е (табл. 5.3).  

 

  
а) б) 

 

  
в) г) 

 

 
д) 

Рис. 5.21. Мікроструктура в різних шарах покриття: A (а), B (б), С (в), D 

(г), E (д) (М – мартенсит) 
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Таблиця 5.3 

Середні значення об'ємної долі карбідів у шарах термообробленого 

покриття 

Шари A B C D E 

Об’ємна частка, %  61,33,0 51,74,0 55,43,2 43,94,3 21,73,5 

 

Встановлено, що виявлений шаруватий характер структури був пов’язаний 

із нерівномірним розподілом хімічних елементів, головним чином, хрому та во-

льфраму по перетину термообробленого покриття (рис. 5.22). Шари А та С були 

збагачені на хром; їх розділяв шар B, який мав високу концентрацію вольфраму. 

Між шарами C і D утворилась вузька дифузійна зона з проміжним вмістом хрому 

та вольфраму. Шар D був збагачений на вольфрам, але збіднений на хром. Шар 

Е, що граничив із основою, мав низький вміст вольфраму й хрому що дозволяє 

ідентифікувати його як перехідну зону між покриттям і основою. Описаний роз-

поділ хрому та вольфраму є результатом поперемінного використання катодів із 

230Х28Г3 та Р18. Підвищена кількість карбідів у шарах А й С, порівняно з ша-

рами B та D (див. табл. 5.1), була зумовлена більш високим вмістом вуглецю та 

карбідоутворюючих елементів в катоді 230Х28Г3 в порівнянні з катодом Р18. 

Шар Е містив невелику кількість евтектичних карбідів; крім того, він був збідне-

ний на вольфрам. Це дає підставу припустити, що шар Е являв собою модифіко-

ваний приповерхневий шар підложки, який утворився внаслідок оплавлення зра-

зку першим плазмовим імпульсом, виконаним катодом Р18. Оплавлення поверх-

ні призвело до часткового розчинення евтектичних карбідів, що узгоджується з 

низькою (в порівнянні з іншими шарами) мікротвердістю шару Е. Наявність пе-

рехідного шару Е з вираженим градієнтом в структурі, хімічному складі і мікро-

твердості вказують на добру адгезію покриття з основою, що запобігає його від-

шаруванню в процесі експлуатації.    

За даними рентгеноструктурного аналізу, структура багатошарового пок-

риття у вихідному стані складалась з аустеніту, а також α-Fe і карбідів M3C і 

M23C6 (рис. 5.23, а). В термообробленому покритті фазовими складовими шару 
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А є мартенсит (переважно), залишковий аустеніт та карбіди M7C3, Cr3C2  і M23C6 

(див. рис. 5.23, б). 

 
 

 
а) 

 
б) 

Рис. 5.22. Мікроструктура покриття (а) і розподіл Cr, W і Fe (б) по перетину 

цієї ділянки покриття 
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а) 

 
б) 

 

Рис. 5.23. Дифрактограми покриття: шар A до (а) та після пост-обробки 

(б), шар D після пост-обробки (в) (FeKα) 
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Фазовими складовими шару D, нанесеного катодом Р18, є мартенсит, Азал 

та карбіди М6С (Fe3W3C), М2С (W2С) та М3С (див. рис. 5.23, в). Найвища інтен-

сивність з усіх карбідних піків відповідає лінії (511) карбіду М6С, що дає підс-

тави стверджувати, що масивні включення, зображені на рис. 5.21, г, являють 

собою карбіди М6С, тоді як дисперсні світлі включення – збагачені вольфрамом 

карбіди М2С. 

В таблиці 5.4 наведено хімічний склад карбідів в різних шарах покриття. 

Карбіди шарів А і С, нанесені катодом 230Х28Г3, вміщують 30-32 % Cr, крім 

того в них зафіксовано 1-3 % вольфраму. Карбіди в шарі B є легованими на во-

льфрам і хром: крупні карбіди містять 26,9 % Cr і 15,4 % W, тоді як дрібні кар-

біди вміщують 12,4 % Cr і 40,3 % W.  Крупні карбіди в шарі D вміщують меншу 

кількість хрому і більшу кількість заліза (відносно тих самих карбідів шару В), 

в той час, як дрібні карбіди шару D значно поступаються карбідам шару В за 

вмістом обох елементів (1,9 % Cr і 28,4 % W).  

 

Таблиця 5.4 

Хімічний склад (мас. %) карбідних фаз у термообробленому покритті  

(К і Д – масивні та дрібні карбіди, відповідно) 

Шар Фаза Cr W Mn Fe Формула  

карбіду 

А К (М7С3) 30,22,5 3,00,8 2,00,2 63,81,2 (Fe4.8W0.1Mn0.1Cr2)C3 

 

B 

К (М6С) 26,90,4 15,40,5 2,40,1 55,30,8 (Fe3.6W0.4Mn0.1Cr1.9)C 

Д (М2С) 12.40,9 40,31,6 0,20,1 47,13,1 (Fe1.3W0.3Cr0.4)C 

C К (М7С3) 31,51.9 1,20,1 2,50,4 64,80,9 (Fe3.8Mn0.2Cr2)C3 

D К (М6С) 10,50,2 16,90,5 0,50,1 72,10,7 (Fe4.9W0,4Cr0.7)C 

Д (М2С) 1,90,3 28,41,7 0,40,1 69,22,6 (Fe1.7W0.2Cr0.3)C  

 

Відомо, що розпад первородного аустеніту в високохромистих чавунах при 

900-1000 оС відбувається за механізмом утворення ізольованих вторинних карбі-

дів [9]. Вони виникають у вигляді нанорозмірних зародків [136], переважно на 
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дефектах всередині аустенітних зерен (полосах ковзання дислокацій); процес їх 

росту контролюється об’ємною дифузією атомів хрому. На відміну від цього в 

плазмово-імпульсних покриттях, отриманих із використанням катоду 230Х28Г3, 

розпад аустеніту відбувався переважно вздовж границь зерен з формуванням та 

злиттям карбідів в суцільну сітку. Це вказує на те, що розпад аустеніту в покрит-

ті контролюється саме граничною дифузією атомів хрому. Завдяки меншій енер-

гії активації гранична дифузія забезпечує інтенсивний дифузійний потік атомів 

хрому, необхідний для утворення крупних карбідів на базі хрому. Ті ж самі про-

цеси відбуваються у шарах, нанесених катодом Р18. Переважання граничної ди-

фузії над об’ємною в імпульсно-плазмових покриттях може бути зумовлено ма-

лим розміром зерна в покриттях, що різко збільшує протяжність границь зерен, 

вздовж яких відбувається дифузія атомів хрому («тунельний» ефект).   

Як випливає із даних таблиці 5.3 покриття мають 2-3-кратну перевагу у 

кількості карбідів відносно матеріалу катоду, що пояснюється збагаченням по-

криття атомами вуглецю в процесі ІПО. З метою оцінки ступеню збагачення ву-

глецем шарів покриття за допомогою програми «Thermo-Calc» були проведені 

термодинамічні розрахунки для сплавів системи «М-Fe-С», де М описує вміст 

легуючих елементів у чавуні 230Х28Г3. Результати розрахунків показані на 

рис. 5.24 у вигляді кривих зміни фазового складу при кристалізації чавунів із 

різним вмістом вуглецю. Як випливає з рис. 5.24, а,  в сплавах 28%Cr- Fe-C при 

2,2 % С (що відповідає вмісту вуглецю в чавуні 230Х28Г3) змодельована при-

сутність карбідів хрому двох типів – M7C3 і М23С6. При збільшені вмісту вугле-

цю до 5,5 % в структурі залишається один карбід – M7C3. Із збільшенням вмісту 

вуглецю в сплавах системи 28%Cr-Fe-C загальна масова частка карбідів зростає 

із 35 % (2,2 % С) до 67 % (5,5 % С). Для того, щоб порівняти ці дані з об’ємною 

долею карбідів в шарах покриття (див. табл. 5.3), масова частка була перерахо-

вана в об’ємну частку відповідно до співвідношення: 
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де МFγ, МFM7C3, МFM23C6 – масові частки аустеніту, карбідів M7C3 та M23C6, від-

повідно (взято з рис. 5.24);  

, М7С3, М23С6 – щільність аустеніту (7,85 г∙см3), карбідів M7C3 (6,97 г∙см3) 

та M23C6 (7,20 г∙см3 [191]), відповідно.  

 

  

Рис. 5.24. Зміна фазового складу при кристалізації сплавів системи «М-

Fe-С» (де М – 28%Cr, 3% Mn) при: 2,2 % С (а), 4 % С (б), 5,5 % C (в) та залеж-

ність об’ємної частки карбідів від вмісту вуглецю (г) 
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В якості МFγ, МFM7C3, МFM23C6 приймали значення цих параметрів, що ві-

дповідають температурі початку евтектоїдного перетворення. Як випливає з 

рис. 5.24, г, розрахункова об’ємна частка карбідів з 2,2 % C становить 35,8 %, 

що є близьким до експериментально знайденої об’ємної частки карбідів в чаву-

ні 230Х28Г3 (2,3 % С). Значення об’ємної частки карбідів, зафіксовані в шарах 

A та C (61,3 % та 55,4 %, відповідно, див. табл. 5.3), відповідають вмісту вугле-

цю ~5,2 % і ~4,7 %, відповідно, що значно перевищує вміст цього елементу в 

матеріалі катоду (230Х28Г3). Отримані результати вказують на фактичне под-

воєння вмісту вуглецю в матеріалі катоду в процесі ІПО, що відповідно підви-

щує об’ємну частку карбідів в структурі. В таких умовах карбідоутворення має 

проходити за дефіцита карбідоутворювальних елементів (Cr), внаслідок чого 

мають утворюватися карбіди, збіднені на хром. Це підтверджується даними 

табл. 5.4, із яких видно наявність значного дефіциту хрому у карбідах: вміст 

хрому в карбідах M7C3 в шарах A та C склав 30,2 % та 31,5 %, відповідно, в той 

час, як цей карбід зазвичай вміщує 44-61 % в високохромистих чавунах [192, 

193]. Натомість карбід M7C3 у покритті має підвищений вміст заліза (63,8-

64,8 %). Відповідно до хімічного складу цього карбіду його формула для шарів 

А і С може бути представлена як (Fe4.8W0.1Mn0.1Cr2)C3. Аналогічно, карбіди M6C 

у шарах B і D є збідненими на вольфрам (15-17 %), тоді як вміст вольфраму в 

карбіді M6C в сталі Р6М5 становить 37,8 % [187]. Згідно з табл. 5.4, формула 

карбіду M6C може бути представлена як (Fe3.6W0.4Mn0.1Cr1.9)C для шару В і 

(Fe4.9W0,4Cr0.7)C – для шару D. Недолік вольфраму в цьому випадку був компен-

сований підвищенням вмісту заліза і хрому. 

Проведені дослідження показали, що імпульсно-плазмова обробка з вико-

ристанням аксіального електротермічного плазмового прискорювача може ус-

пішно використовуватися для модифікації поверхні та нанесення покриттів на 

високохромисті чавуни. Використання катоду з відносно низькою температу-

рою плавлення дозволило сформувати чавунні покриття з товщиною близько 

100 мкм за відносно малої кількості плазмових імпульсів. Таким чином, вико-

ристання сплавів, що містять в своїй структурі евтектичну складову (високо-
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хромисті чавуни, швидкоріжучі сталі, мультикомпонентні сплави, тощо)  в яко-

сті катоду ЕАПП представляється перспективним з огляду на їх понижену тем-

пературу плавлення та здатність отримувати зносостійкі покриття з високою кі-

лькістю твердих фаз (карбідів, боридів, тощо). 

Комбінуючи матеріал катоду, можна формувати шарувату градієнтну 

структуру, яка поєднує бар'єрні шари різного функціонального призначення та 

має здатність перерозподіляти напруги в покритті при навантаженні. Зокрема, в 

умовах ударних навантажень наявність пластичного шару під зносостійким 

крихким шаром може перешкоджати розтріскуванню та відшаруванню покрит-

тя. В даній роботі підвищення функціональних можливостей покриття реалізу-

ється чередування шарів, багатих на хром і вольфрам: шари A і C (збагачені на 

хром) можуть захищати від корозії в окислювальних середовищах, тоді як шар 

B (багатий на W) має найвищу мікротвердість внаслідок присутності карбідів 

M6C, більш твердих за М7С3. Шарувата структура має міцне металургійне зчеп-

лення з основою через перехідний дрібнокристалічний шар, який формується 

при оплавленні поверхні першим плазмовим імпульсом. 

  5.2.4 Зносостійкість моно- та багатошарових покриттів  

Було досліджено абразивну зносостійкість шаруватих імпульсно-плазмових 

покриттів, нанесених на чавун 270Х15Г2НМФТ за 8-10 імпульсів із використан-

ням катодів 230Х28Г3 та Р18 [194]. Нанесення виконували за наступними схема-

ми: варіант № 1 (10 імпульсів Р18); варіант № 2 (10 імпульсів 230Х28Г3); варіант 

№ 3 (5 імпульсів 230Х28Г3+5 імпульсів Р18), варіант № 4 (5 імпульсів Р18+5 ім-

пульсів 230Х28Г3); варіант № 5 (2 імпульса 230Х28Г3 + 2 імпульса Р18 + 2 імпу-

льса 230Х28Г3  + 2 імпульса Р18). Частину оброблених зразків піддавали пост-

плазмовій термообробці за режимом: витримка при 950 оС впродовж 2 год з охо-

лодженням у маслі.  Випробування на абразивне зношування проводили за схе-

мою «Three-Body Abrasion», описаною в розділі 2; результати представлені на 

рис. 5.25. 

З рис. 5.25, а, в випливає, що для всіх режимів ІПО (як до, так і після пост-

обробки) максимальний знос був зафіксований після перших 5-10 хвилин випро-



211 

бувань, після чого він різко знижувався. Такий характер кривої зносу пояснюєть-

ся наявністю значної технологічної шорсткості на поверхні зразків, викликаної 

нерівномірністю розподілу мікрокрапель матеріалу катоду. Впродовж перших 

циклів випробувань відбувається припрацювання поверхні із зрізанням виступів 

і згладжуванням рельєфу, що супроводжується підвищеною втратою маси пок-

риття. Після завершення припрацювання та формування робочого рельєфу знос 

стабілізується, після чого його величина визначається тільки властивостями пок-

риття. Порівняння кумулятивних кривих зносу показує, що в стані ІПО наймен-

ший сумарний знос (0,034 г) мало шарувате покриття, нанесене за варіантом 

№ 5. Для інших варіантів нанесення покриття сумарний знос мав близькі значен-

ня, варіюючись від 0,039 г (варіант № 2) до 0,041 г (варіант № 4).  

 

  

а) б) 

 
 

в) г) 

 Рис. 5.25. Результати випробувань моно- та багатошарових покриттів (рі-

зні варіанти нанесення) на абразивне зношування: зміна втрати маси в часі (а, 

в); кумулятивні криві зносу (б, г). Зразки після ІПО (а, б), після пост-плазмової 

термічної обробки (в, г) 
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Аналіз рис. 5.25, в показує, що за рівнем зносостійкості термооброблені 

покриття поділяються на три групи, при цьому максимальна різниця в сумарному 

зносі між групами сягає 39 %. Найменш зносостійким виявилося покриття за ва-

ріантом № 1 (10 імпульсів Р18), сумарний знос якого склав 0,0318 г. Середній рі-

вень зносостійкості (0,026-0,027 г) продемонстрували покриття за варіантом № 2 

та № 4. І, нарешті, самий високий опір зношуванню показали шаруваті покриття 

за варіантами № 3 та № 5. 

Як видно з рис. 5.26, пост-плазмова термічна обробка підвищила зносо-

стійкість усіх досліджених покриттів (рис. 5. 26). Коефіцієнт зниження зносу ва-

ріюється від 1,26 (варіант № 1) до 1,77 (варіант № 3). Вплив пост-обробки 

пов’язаний із 2-3-кратним зростанням мікротвердості покриттів у порівнянні з 

ІПО-станом за рахунок формування Cr-вмісних карбідів М7С3, М23С6, М3С2, або 

W-вмісних карбідів М6С і М2С. У шаруватих покриттях існують перехідні зони, в 

яких за рахунок взаємної дифузії карбіди є одночасно легованими як хромом, так 

і вольфрамом. Очевидно, що це позитивно впливає на трибологічні властивості 

покриттів, оскільки, як показали випробування на знос, краща зносостійкість ха-

рактерна саме для шаруватих покриттів. 

 

 

Рис. 5.26. Вплив пост-плазмової термообробки (ППТО) на абразивну зно-

состійкість моно- та багатошарових покриттів, отриманих за різними варіанта-

ми нанесення  (числа – значення коефіцієнта зниження зносу) 
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Найбільш зносостійким є покриття, нанесене по варіанту № 5, що склада-

ється із 4 шарів: воно мало мінімальний знос як у ІПО-стані, так і після додатко-

вої термічної обробки. Застосування катода зі сталі Р18 для нанесення монопок-

риттів представляється малоефективним, незважаючи на високий вміст вольфра-

му: зносостійкість таких покриттів виявляється зниженою у зв’язку із недостат-

ню кількістю карбідів, що пов'язано із загальним невисоким вмістом вуглецю в 

сталі Р18 (~0,85 %). Почергове використання катодів дозволяє збагачувати W-

вмісні шари хромом і вуглецем за рахунок дифузії цих елементів з шарів, сфор-

мованих при нанесенні катодом 230Х28Г3. 

Зносостійкість покриття № 2, сформованого катодом 230Х28Г3 порівняли 

зі зносостійкістю самого матеріалу катоду – чавуну 230Х28Г3 в стані гартування 

[181]. Як випливає з рис. 5.27, а,  після стабілізації процесу зношування (почина-

ючи із 20 хв випробувань) чавунне покриття, піддане пост-обробці, та литий ча-

вун 230Х28Г3 демонструють практично однакову зносостійкість, вказуючи на ви-

сокий рівень  трибологічних властивостей чавуну, синтезованого на металевій по-

верхні імпульсно-плазмовою обробкою.  

 

 

Рис. 5.27. Зміна втрати маси в часі (а) і кумулятивні криві зносу (б) пок-

риття (варіант № 2) у порівнянні із литим чавуном 230Х28Г3 в стані загартування 

 

Представлені дані показують, що імпульсно-плазмова обробка із застосу-

ванням катодів з високолегованих хром/вольфрам-вмісних сплавів у поєднанні з 



214 

пост-плазмовим гартуванням забезпечує формування зносостійких (на рівні ви-

сокохромистих чавунів) покриттів на металевих поверхнях. Їх доцільно викорис-

товувати для подовження строку служби деталей машин та механізмів, термін 

експлуатації яких обмежений мікронним зносом. Крім того, ІПО-покриття тов-

щиною до 100 мкм також можуть бути використані для відновлення зношених 

прецизійних деталей з урахуванням припуску на фінішну механічну обробку. 

Отже, завдяки технології ІПО, високолеговані зносостійкі чавуни можуть вико-

ристовуватися для нанесення тонких поверхневих покриттів, де інші технології 

(литво, електродугове наплавлення, тощо) не можуть бути застосовані. 

Більш детальні дослідження трибологічних властивостей покриття, отри-

маного за допомогою катоду 230Х28Г3, було виконано при імпульсно-

плазмовій обробці сірого чавуну СЧ-35 [195]. Після 10 імпульсів (при Uo=4 кВ) 

на поверхні сірого чавуну утворилося покриття товщиною 210-250 мкм, мікро-

твердість якого коливалась в межах 620-670 HV. В покритті були виявлені мік-

ротріщини, орієнтовані перпендикулярно до поверхні (рис. 5.28, а). Після нане-

сення покриття складалось із γ-Fe (84 %), α-Fe та карбідів М7C3 і М3C (див. 

рис. 5.28, є). Після пост-плазмової термічної обробки (950 оС, 2 год, масло) в 

приповерхневому шарі виникла градієнтна структура, яка складалась з трьох ша-

рів – A (покриття), B і C (див. рис. 5.28, а). Зона С являла собою основу зразка, 

мікроструктура якого складалася з графітових пластинок і голчастого мартенси-

ту; її мікротвердість становила 553-710 HV (див. рис. 5.28, б). Ближче до поверх-

ні мартенсит поступово замінювався феритом, утворюючи феритно-мартенситну 

зону B змінної товщини (190-290 мкм) (див. рис. 5.28, в). В самому покритті (зо-

на А) були виявлені численні карбідні включення розміром 1 мкм у вигляді 

конгломератів на кшталт розірваної карбідної сітки (див. рис. 5.28, г). Термооб-

робка підвищила мікротвердість покриття до 980-1180 HV (див. рис. 5.28, д). Пі-

сля пост-плазмової термічної обробки об'ємна частка карбіду М7C3 в покритті 

зросла до 48,2 %, а кількість аустеніту в металевій матриці знизилась до 4 % 

(див. рис. 5.28, є). 
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а) б) 

  

в) г) 

  
д) є) 

Рис. 5.28. Покриття на чавуні СЧ-35 та структурні зони після ППТО (а), 

мартенсит та графіт в зоні C (б); феритно-мартенситна структура в зоні В (в); 

карбіди в зоні А (г), розподіл мікротвердості по перетину покриття (д), дифрак-

тограмми покриття (є) 

 

На рис. 5.29 представлені результати дослідження трибологічних власти-

востей покриття. Загальна втрата маси при абразивному зношуванні термічно 

обробленого покриття (0,016 г) була в 2,7 рази нижчою від втрати маси ферито-
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графітної основи чавуну. Порівняння втрати маси на ділянці стабільного зно-

шування (між другим та десятим циклами) показало, що перевага покриття бу-

ла ще більшою – втрата маси знизилась у 3,2 рази (див. рис. 5.29, а). На зноше-

ній поверхні покриття виявляло замкнуту сітку тріщин з «комірками» діамет-

ром 0,5-1,0 мм (див. рис. 5.29, б). Усередині «комірок» поверхня була вигла-

дженою (див. рис. 5.29, б) із низькою шорсткістю (Ra=0,64 мкм і Rz=2,18 мкм) 

(див. рис. 5.29, г). На відміну від цього, зношена поверхня підложки (фе-

рит+графіт) мала глибокі паралельні борозни (див. рис. 5.29, в), демонструючи 

більш шорсткий профіль (Ra=4,59 мкм і Rz=9,03 мкм). Зношена поверхня тер-

мообробленої підложки (мартенсит+графіт) мала дещо меншу шорсткість 

(Ra=3,44 мкм, Rz=8,57 мкм), що відповідє її більш високій (на 17 %) зносостій-

кості відносно вихідної структури основи (див. рис.5.29, а). 

 

  

  

Рис. 5.29. Кумулятивні криві абразивного зносу основи і покриття (а), 

зношена поверхня покриття (б), зношена поверхня основи (СЧ-35) (в), профіль 

зношеної поверхні зразків (г) (ТО – термічна обробка) 
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На рис. 5.30 і 5.31 представлені результати випробувань покриття на 

зношування в умовах сухого ковзання в контакті з контртілом, виготовленого з 

різних матеріалів. Опір зношуванню оцінювали за об’ємним зносом, розрахо-

ваним на 1 мкм довжини доріжки тертя (значення об’ємного зносу наведені на 

рис. 5.30, а). Видно, що об’ємний знос підложки зростає пропорційно мікротве-

рдості контртіла: від 87,110–3 мкм3 (контртіло – кулька ШХ15) до 98,710–3 мкм3 

(контртіло – кулька SiC) і до 592,310–3 мкм3 – при застосуванні в якості контр-

тіла алмазного конуса. Для покриття виявлено протилежну тенденцію, коли зі 

збільшенням мікротвердості контртіла його знос зменшився з 48,610–3 мкм3 

(кулька ШХ15) до 0,4910–3 мкм3 (алмазний конус). Таким чином, зафіксовано 

зменшення об’ємного зносу покриття був в 1,8 рази, 3,9 рази та 1208,8 рази від-

носно вихідної структури чавуну СЧ-35 при терті по сталі ШХ15, SiC та алмаз-

ному конусу, відповідно. Коефіцієнт тертя (μ) пари «СЧ-35/ШХ15» характери-

зувався вираженою нестабільністю з ділянками зростання до 0,50-0,55 та різко-

го зниження до 0,07-0,10 (див. рис. 5.30, б). Коефіцієнт  пари «покрит-

тя/ШХ15» був стабільним та мав вищий середній рівень (0,81) при досить ве-

ликому розкиді значень (0,62-1,00). Таке ж співвідношення значень  між СЧ-

35 та покриттям було характерно й для ковзання по SiC, при цьому рівень  в 

цілому знизився, а його коливання зменшились (див. рис. 5.30, в). Ковзання по 

алмазному конусу призвело до найнижчого рівня  як для СЧ-35, так і для пок-

риття (див. рис. 5.30, г).  

Доріжки тертя на зношених поверхнях мали різний профіль залежно від 

дослідженої поверхні та типу контртіла (див. рис. 5.31, a-є). Профілі доріжки 

зносу після тертя по контртілу ШХ15 показані на рис. 5.31, ж: сліди зношування 

на покритті були широкими та неглибокими – до 0,5 мкм, а на підложці – глибокі 

(3 мкм) та більш вузькі (300 мкм). Після тертя в контакті з кулькою SiC (див. 

рис. 5.31, з) на усіх зразках виникли вузькі канавки різної глибини: шири-

на/глибина канавки були мінімальними для покриття (100 мкм/1 мкм, відпо-

відно) і максимальними – для підложки. Після випробувань в контакті із
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алмазним конусом (див. рис. 5.31, і) доріжка тертя на підложці була дуже широ-

кою і глибокою (до 11 мкм). Натомість, на покритті утворилась дуже вузька до-

ріжка малої глибини (~0,015 мкм) (збільшений профіль поперечного перерізу 

показаний на вставці до рис. 5.31, i). Його відмінністю є сколи, переважно в міс-

цях перетину доріжки з тріщинами (див. рис. 5.31, є, справа). Об’ємний знос на 

ділянках доріжки тертя без сколів (див. рис. 5.31,є, ліворуч) був дуже низьким 

(0,4910–3 мкм3), а в зонах сколів його величина зросла на два порядки (до 

40,310–3 мкм3). Таким чином, нанесення високохромового імпульсно-

плазмового покриття із пост-плазмовою термообробкою значно покращило 

зносостійкість сірого чавуну: його абразивна зносостійкість зросла в 3,0-3,2 ра-

зи, а зносостійкість при сухому терті ковзанням збільшилась у 1,8-1208,8 рази 

залежно від матеріалу контртіла. Це сталося за рахунок утворення композитно-

го покриття, що містило ~50 % карбідів хрому.  
 

  

 
 

Рис. 5.30. Трибологічні характеристики покриття та основи (СЧ-35) при 

сухому ковзанні: втрата об’єму (а), зміна коефіцієнту тертя () при терті по 

ШХ15 (б), по SiC (в) та по алмазному конусу (г) (ТО – термічна обробка) 
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Рис. 5.31. 3D-доріжки тертя на підложці (а, в, д) і покритті (б, г, є) після 

випробування в контакті із ШХ15 (в, б), SiC (в, г), алмазним конусом (д, є). 

Профілі доріжок тертя в контакті із ШХ15 (ж), SiC (з), алмазним конусом (i) 
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Випробування на сухе тертя ковзанням підтвердили покращені антиадге-

зійні  властивості покриття. Сірий чавун мав нижчий коефіцієнт тертя в контак-

ті із ШХ15 та SiC завдяки наявності в структурі графіту, який грав роль твердої 

змазки. Оскільки покриття не містило графіту, його коефіцієнт  був у 2,7 рази 

вищим при терті по сталевій кульці та в 2,0 рази вищим при терті по кульці SiC 

(порівняно з підложкою). Незважаючи на це, покриття мало більш високу (по-

рівняно з основою) зносостійкість при сухому ковзанні: у 1,8 рази – при терті 

по ШХ15 та у 3,9 рази – при терті по SiC. Такі результати пояснюються більш 

високою твердістю покриття (зменшення глибини проникнення контртіла) та 

низькою адгезією між карбідами покриття та матеріалом контртіла. Характер-

но, що покриття мало в 3,9 рази вищу зносостійкість в контакті з твердим кар-

бідом кремнію порівняно з тертям по більш м’якій сталевій кульці. Це поясню-

ється значно меншою адгезією між матрицею покриття (решітки ОЦК, ГЦК) та 

SiC (ГЩУ), що може бути пов’язано з відмінністю в типах кристалічних реші-

ток. Таке припущення підтверджується більш низьким коефіцієнтом  (~0,56) 

для пари «покриття/SiC» відносно пари «покриття/сталь» ( = 0,81). Пара «пок-

риття/алмазний конус» мала дуже низький  (0,06) і незначні втрати об’єму 

(0,4910–3 мкм3). Таке значення коефіцієнта тертя вказує на мінімальну адгезію, 

яка виключає зношування за адгезійним механізмом. Внаслідок високої твердо-

сті покриття деформація поверхні в контакті з алмазним конусом відбувалась в 

основному у пружній області, мінімізуючи проникнення контртіла у поверхню. 

Імовірно, процес зношування при терті алмазного конуса по покриттю відбува-

вся тільки через трибохімічну взаємодію з відшаруванням оксидних мікролу-

сок, що супроводжувалося дуже низькою  швидкістю зношування. 

Високохромисте покриття продемонструвало високу тенденцію до розтрі-

скування під час імпульсно-плазмового нанесення (такі ж тріщини спостеріга-

лись і в покритті, нанесеному катодом Р18). Злиття тріщин призвело до утво-

рення замкнутої мережі тріщин, яка покривала всю поверхню покриття (див. 

рис. 5.29, б). Йомовірною причиною розтріскування є розтягуючі напруження, 

викликані тепловою деформацією () при охолодженні від температури солідуса 



221 

(Tsol) до кімнатної температури (RT): 

 

)1( 




−


=

E
, (5.24) 

де E – модуль Юнга,  

 – коефіцієнт Пуассона. 

 

Загальна деформація ε складається з теплового скорочення (T) і лінійного 

ефекту фазового перетворення (ф): 

 

фT  += . (5.25) 

 

Складові рівняння (5.25) знаходяться як: 

 

)()()( RTMsfRTMsfMsT MMAAsolAT −+−+−=  , (5.26) 
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ф
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= , (5.27) 

де A та M – коефіцієнти лінійного теплового розширення аустеніту та мартен-

ситу, відповідно;  

fA та fM – об’ємні частки аустеніту та мартенситу, відповідно;  

Ms – початкова температура мартенситного перетворення;  

V – об’ємний ефект перетворення «Аустеніт→Мартенсит». 

 

Згідно з результатами рентгеноструктурного аналізу, матриця нанесеного 

покриття містила 84 % аустеніту та 16 % -фази. Якщо -Fe являє собою мар-

тенсит, то температуру Ms можна знайти з рівняння Койстінена-Марбургера 

[166]: 
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))(exp(1 TQMaf smM −−−=
, (5.28) 

де am– коефіцієнт підгонки (0,008 для сплаву Fe-1,86 % C [196]); 

TQ – температура гартування (20 оC). 

 

При fМ=16 % температура Ms становить 42 оC. Напруження розраховували 

за рівняннями (5.24)-(5.27), прийнявши: Tsol = 1320 оC; E = 200 ГПа;  = 0,22; 

A = 18,610–6 К–1; M  = 13,910–6 К–1 [158]. Об’ємний ефект перетворення «аус-

теніт→мартенсит» був отриманий з рівняння: VA→M = 2,5–1,08·(C%) [197] за 

умови вмісту вуглецю в аустеніті (C%), що дорівнює 1,50 %. Зрештою, напру-

ження в наплавленому покритті були розраховані як 5832 МПа, що майже на 

порядок перевищує межу міцності аустеніту на розрив. Ці напруження не були 

зняті за рахунок пластичної деформації через надшвидке охолодження покрит-

тя, отже вони релаксували через утворення тріщин. 

Як було показано вище (див. підрозділ 4.2), інший результат був отрима-

ний при імпульсно-плазмовому нанесенні з використанням катода з низьковуг-

лецевої сталі Ст3сп. Завдяки плазмовому збагаченню вуглецем покриття набуло 

структури високовуглецевого мартенситу (750 HV) і не мало тріщин, характер-

них для покриття з чавуну 230Х28Г3 або Р18. Прийнявши fM =90 %, розрахували 

приблизну температуру MS для мартенситного покриття, яка дорівнює 310 оC. З 

урахуванням MS=310 оС, значення напружень для мартенситного покриття було 

розраховано за (5.24)-(5.27) як 2524 МПа, що вдвічі нижче, аніж було отримано 

для покриття 230Х28Г3 (з аустенітною матрицею). Зниження напружень відбу-

лося за рахунок компенсації теплового стиснення (напруження розтягування) ро-

зширенням решітки, викликаним перетворенням аустеніту на мартенсит (що 

приводить до виникнення напружень стискання). Рівень напружень (2524 МПа) 

порівняли з опором міцності мартенситу, який розрахували за виразом [198]: 

 

в (MПa)= 3,734HV – 99,8. (5.29) 
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Оскільки ця залежність була отримана для діапазону твердості 129-

592 HV, то використали екстраполяцію до 750 HV, яка дала значення в = 

2701 МПа, тобто розраховані напруження для мартенситного покриття 

(2524 МПа) виявились близькими до опору міцності мартенситу, що є недостат-

нім для утворення тріщин в покритті. Таким чином, аустенітна матриця не є оп-

тимальною для імпульсно-плазмового покриття, оскільки через менший питомий 

об’єм (щільно-упакована кристалічна решітка) вона сприяє утворенню тріщин. 

Навпаки, мартенсит має набагато більший питомий об’єм (внаслідок тетрагона-

льності об’ємно центрованої кристалічної решітки), що запобігає утворенню 

тріщин. Ця обставина має бути врахована при виборі катодного матеріалу для 

нанесення покриття. 

  

5.3 Нанесення зносостійких покриттів з використанням катодів 

композитної будови  

 

Як показано вище у розділах 3 та 4, покриття композитного типу «карбіди 

+ металева матриця» можна отримувати на металевій поверхні за допомогою 

ЕАПП, оснащеного монолітним катодом із високохромистого чавуну або сталі 

ледебуритного класу. Ці сплави вміщують достатньо високу кількість евтекти-

чних карбідів, що є передумовою для отримання карбідів і в структурі самого 

покриття. Втім, як показано вище, при використанні таких катодів на поверхні 

внаслідок надшвидкої кристалізації рідких мікрокрапель утворюється покриття 

із безкарбідною, переважно аустенітною, структурою. Формування такої струк-

тури має такі негативні наслідки, як: а) необхідність проведення об’ємної пост-

термічної обробки для виділення карбідів, що може призвести до погіршення 

структури та властивостей в об’ємі металовиробу, та б) виникнення тріщин у 

покритті внаслідок виникнення напружень розтягнення, пов’язаних із малим 

питомим об’ємом решітки аустеніту.  

Для усунення названих недоліків було запропоновано інший підхід для 

виготовлення катодів ЕАПП. Цей підхід полягає в тому, щоб за рахунок раціо-
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нального підбору фазово-хімічного складу катоду забезпечити: 1) високу швид-

кість нарощення покриття (що потребує значної ерозії катоду та інтенсивного пла-

змового масопереносу матеріалу), 2) відсутність тріщин в покритті, 3) отримання 

високої (не менше 25 %) об’ємної частки карбідних фаз в покритті без застосуван-

ня пост-плазмової термообробки. Для досягнення цієї мети матеріал катоду про-

понується виготовляти не монолітним, а у вигляді композиту, який являтиме со-

бою механічну суміш карбідних включень (тугоплавкі фази) та металевої зв’язки 

(легкоплавка фаза). Ці фазові компоненти не повинні утворювати евтектику для 

запобігання легкого переходу карбідів у рідкий стан при її розплавленні. Режим 

імпульсно-плазмової обробки, об’ємне співвідношення і різниця в температурі 

плавлення карбідів і матриці мають забезпечувати розплавлення матриці (для фо-

рмування достатньої мікрокрапельної фракції) при збереженні основного об’єму 

карбідів у нерозплавленому стані. Передбачається, що у такому випадку мікрок-

раплі будуть нести в собі нерозплавлені карбідні частки. Для досягнення високої 

зносостійкості покриття необхідно застосовувати карбіди перехідних металів IV-

VI груп (W, Ti, Nb, Zr, Ta), які мають максимальну (для карбідів) мікротвердість 

та високу температуру плавлення/випаровування. Ще більш перспективним є ви-

користання карбоборидів цих же елементів, оскільки вони мають підвищену (на 

10-20 %) відносно карбідів мікротвердість. Катоди можуть бути виготовлені мето-

дом порошкової металургії або представляють собою конструкції на кшталт зва-

рювальних електродів (металеве осереддя+обмазка). Нижче описано приклади за-

стосування композитних катодів для отримання імпульсно-плазмових покриттів зі 

структурою «карбід + металева зв’язка». 

5.3.1 Структура і фазовий хімічний склад імпульсно-плазмового 

покриття,  отриманого з використанням твердосплавного катоду 

Металокерамічні тверді сплави є широко відомим інструментальним ма-

теріалом. Вони мають композитну будову, складаючись із карбідів W, Ti, Ta, 

зв’язаних металевою матрицею (Со, Ni-Мо сплав). Тверді сплави широко вико-

ристовують у вигляді порошків в технології термічного напилення [199], але їх 

застосування для формування імпульсно-плазмових покриттів залишається не-
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дослідженим. 

В якості катоду в даній роботі використовували стрижень, виготовлений 

зі спеченого твердого сплаву WC-TiC-Co марки T15K6, який кріпили до катоду 

через мідну втулку. Сплав містив 79 % WC, 15 % TiC і 6 % Со (зв’язка). Імпу-

льсно-плазмову обробку проводили при напрузі розряду 4,0 кВ, кількість імпу-

льсів – 10. Покриття наносили на зразки розмірами 10x10x25 мм, виготовлени-

ми зі сталі 75Г. 

Мікроструктура отриманого покриття зображена на рис. 5.32, а. Як видно, 

його товщина становила 95-125 мкм. Покриття не містило тріщин та щільно 

прилягало до модифікованого шару основи, товщиною 33-40 мкм (520-600 HV), 

який сформувався на поверхні зразку внаслідок обробки першим плазмовим 

імпульсом. Структурно покриття складалось із матриці та рандомно розподіле-

них в ній включень, об’ємна частка яких становила 15,30,9 %. Включення ма-

ли глобулярну форму та мали «світле» (85 % випадків), або «темне» забарвлен-

ня (позначені стрілками на рис. 5.32, а).  

 

  
а) б) 

Рис. 5.32. BSE-зображення покриття (а) та розподіл за розміром карбідних 

включень в покритті (б) 

 

Оскільки зображення подано у BSE-режимі, то світлий колір включень 

вказував на їх збагачення «важким» елементом (імовірно, вольфрамом, Zw=74), 

що відповідає карбіду WC. В свою чергу, «темні» включення, збагачені «лег-
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кими» елементами (Ti, ZTi=22), були ідентифіковані як карбід TiC. Матриця ма-

ла проміжний (сірий) контраст, що вказувало на її збагачення залізом (ZFe=26); 

в той же час вона була світлішою за підложку (основа), тобто вміщувала елеме-

нти, більш важкі за залізо. Розміри карбідів варіювались в досить широкому ді-

апазоні: від 0,1 мкм до 9,1 мкм (див. рис. 5.32, б). Найбільша кількість вклю-

чень (37 %) відповідала розмірам ≤1 мкм. Загальна частка дрібних включень 

(<3 мкм) становила 61 %.  

Карбіди WC (світлі) більшою частиною мали округлу форму, складаю-

чись із дрібних зерен діаметром 0,1-1,8 мкм (рис. 5.33, а). Деякі з карбідів мали 

тріщини, які повністю розділяли включення на фрагменти. Мікротвердість сві-

тлих включень становила 1561-2310 HV із середнім значенням 1994±240 HV, 

що відповідає літературним даним для карбіду WC [200]. Крім глобулярних 

включень, були виявлені карбіди вольфраму у вигляді карбідної сітки, подібної 

до евтектичних колоній (див. рис. 5.33, б-в), розташовані здебільшого у зовні-

шньому шарі покриття. Основний об’єм покриття складався із дрібноголчасто-

го мартенситу із зерном діаметром 0,5-2,0 мкм, облямованим тонкою карбідною 

сіткою (див. рис. 5.33, г). Мікротвердість матриці коливалась в діапазоні 412-

977 HV з середнім значенням 707±113 HV (60,5 HRC), що відповідає вмісту ву-

глецю в мартенситі не нижче 0,6 %. Зовнішній шар покриття мав шарувату бу-

дову, що відображало характер формування покриття при послідовних плазмо-

вих імпульсах. 

Фазовий хімічний склад покриття представлено в таблиці 5.5. Світлі 

включення містили 83 % W та 5,5 % С, що є близьким до стехіометричного 

складу карбіду WC (93,9 % W та 6,1 % С). Дефіцит вольфраму компенсувався 

титаном (8,9  %) та іншими елементами (Co, Cu, Fe). Евтектичні ділянки мали 

дещо знижений рівень W і Ti (порівняно з WC), натомість в них був підвище-

ний вміст заліза. Матриця, в основному, містила залізо (80,8 %), але концентра-

ція вольфраму та титану в ній була досить високою (5,8 % та 0,9 % відповідно), 

а в окремих ділянках матриці вміст вольфраму сягав 17-34 %. Також, у матриці 

було виявлено 2,6 % Cu, що перевищує межу розчинності міді в залізі [171].   
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а) б) 

  
в) г) 

Рис. 5.33. Мікроструктура покриття: карбід WC (а), «евтектичні» ділянки 

та шарувата структура (б), збільшене зображення «евтектики» (позначене пря-

мокутником на рис. 5.33,б) (в), карбідна сітка по межах зерен (г) 

 

Таблиця 5.5 

Хімічний склад фазових компонентів покриття (мас.%) 

Фаза C W Ti Co Cu Fe 

Матриця 8,345,9 5,820,5 0,950,1 0,530,2 2,600,4 80,779,3 

«Евтектика» 4,230,7 78,6710,4 7,660,9 0,160,05 0,370,1 16,5811,5 

WC 5,540,4 83,022,1 8,851,6 1,100,6 0,600,2 0,830,2 

 

Як видно з розподілу елементів в покритті (рис. 5.34, б) вольфрам, в основ-

ному, був зосереджений у карбідах, хоча було виявлено його підвищену концент-

рацію (5,5 %) у внутрішньому шарі покриття, що прилягав до основи. На відміну 
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від цього, зовнішній шар був збіднений на вольфрам (0,9 %). Розподіл титану в 

покритті (див. рис. 5.34, в) майже відповідав розподілу вольфраму. На рис. 5.34, 

а-в зображено глобулярне включення, обведене пунктирною лінією. Як видно, це 

включення має більш високий контраст саме у рефлексі титану (див. рис. 5.34, в), 

аніж вольфраму (див. рис. 5.34, б), тобто воно є карбідом титану із домішками во-

льфраму. Це підтвердило зроблене на основі аналізу BSE-зображень припущення 

щодо наявності у покритті карбідів TiC. Як випливає з рис. 5.34, г, карбіди WC і 

TiC майже не містять заліза. 

  

   
а) б) 

   
в) г) 

Рис. 5.34. Мікроструктура покриття (a) та відповідний ЕДА-маппінг роз-

поділу W (б), Ti (в), Fe (г) 

 

Представлені результати показали, що ІПО зі використанням твердосплав-

ного катоду забезпечило отримання покриття, яке складалось з мартенситної мат-

риці з відносно невеликою кількістю карбідів. Кутові включення, характерні для 
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спеченого твердого сплаву, в покритті не спостерігалися; натомість усі карбіди 

мали майже правильну сферичну форму. Така форма вказувала на те, що відбуло-

ся оплавлення граней та виступів карбідів при їх транспортуванні у плазмовому 

потоці, або вони кристалізувались з розплаву.  

На користь останнього припущення свідчить той факт, що всі карбіди од-

ночасно містили вольфрам, титан та кобальт. Це дозволяє зробити висновок, що 

сферичні карбідні включення не були перенесені плазмовим потоком в твердому 

стані, натомість вони виділились з рідини під час кристалізації покриття. Можна 

припустити, що певна частина карбідів WC та TiC, які входили до складу твер-

дого сплаву, під дією розряду сублімувала (разом із Со-зв’язкою) з поверхні ка-

тоду, або перейшла в рідку фазу. У такому стані W, Ti та Со були перенесені 

плазмою на поверхню сталевого зразку, де відбулася конденсація пари та крис-

талізація мікрокрапель. В місцях, збагачених атомами вольфраму чи титану 

утворились карбіди WC або TiC. Враховуючи високу швидкість кристалізації, 

утворення карбідів відбувалось нерівноважно, за участю атомів інших елементів, 

присутніх у розплаві поблизу зародка карбіду. Тому включення WC і TiC в пок-

ритті вміщують домішкові елементи (W, Ti, а також Co, Cu та Fe). В тих ділянках 

покриття, де концентрація вольфраму була знижена, утворення карбідів WC від-

бувалось також за евтектичною реакцією. Частина вольфраму і титану залиши-

лась розчиненою в решітці матриці у відносно невеликій кількості. 

Термічна усадка матриці при охолоджені призвела до виникнення напру-

жень в карбідних частках, величина яких пропорційна різниці коефіцієнту теп-

лового розширення карбіду (4.510-6 K-1) та аустенітної матриці (1610-6 K-1) 

[201]. Для випадку охолодження від температури солідус (1400 оС для сталі із 

0,6 % С) до кімнатної температури термічні напруження на границі «WC-

матриця» можуть сягати 4,53 ГПа (за модуля пружності сталі Е=200 ГПа). Ця 

величина приблизно відповідає міцності WC на стиснення (4-8 ГПа [202]), тому 

такі напруження призводили до руйнування окремих карбідів, особливо тих, що 

мали великі розміри (див. рис. 5.33, а).  

Приймаючи до уваги об'ємні частки та хімічний склад окремих структур-
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них складових,  загальна концентрація вольфраму в покритті може бути оцінена 

приблизно в 17 %. Це свідчить про малий внесок матеріалу катоду Т15К6 в фор-

мування покриття. Більша частина покриття складалася переважно із заліза, крім 

того, в матриці і карбіді WC було зафіксовано присутність міді. Це дозволяє дій-

ти висновку, що основним джерелом матеріалу покриття був сталевий фланець 

ЕАПП, який виступав в якості аноду. Мідь також брала участь у формування по-

криття як один з елементів конструкції катоду. Головна причина низької ерозії 

твердосплавного катоду пов’язана із високою температурою плавлення карбідів 

WC і TiC (2785 oC і 3160 oC, відповідно [202]), що запобігало інтенсивній ерозії 

катоду. З іншого боку, кобальтова зв’язка (яка сама мала досить високу темпера-

туру плавлення – 1495 оС) була присутня в структурі твердого сплаву у невели-

кій кількості (6 %), що робило неможливим легке вивільнення карбідних часток 

при розплавленні зв’язки. Крім того, при високотемпературному спіканні між бі-

льшістю карбідних часток утворився дифузійний зв'язок, що ще більшою мірою 

ускладнив їх вивільнення з поверхні катоду. Тому матеріальний внесок катоду 

(твердого сплаву) в покриття виявися незначним. 

Висока мікротвердість матриці вказує на формування в ній мартенситу, 

що підтверджується голчастою морфологією структури та високою твердістю, 

характерною для сталі з підвищеним вмістом вуглецю. У той же час, сталеві 

елементи електродів ЕАПП були виготовлені з м'якої (низьковуглецевої) сталі. 

Сталь з високим вмістом вуглецю утворилася в покритті завдяки описаному 

вище плазмовому збагаченню мікрокрапель аноду атомами вуглецю. Можна 

припустити, що вуглець був нерівномірно розподілений в матриці покриття, що 

призвело до появи ділянок залишкового аустеніту в структурі. Широкий діапа-

зон значень мікротвердості матриці (412-977 HV) може бути як раз пов'язаним з 

різним співвідношенням мартенситу та залишкового аустеніту в окремих діля-

нках структури.  

Використання твердосплавного катоду дало можливість сформувати імпу-

льсно-плазмове покриття з карбідами WC/TiC та мартенситною матрицею без 

додаткової пост-плазмової термообробки, втім отримана об'ємна частка карбід-
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них включень була недостатньою для забезпечення високої зносостійкості пок-

риття. У зв’язку з цим, конструкція катоду ЕАПП потребувала подальшого вдос-

коналення задля активізації ерозії його матеріалу з обов’язковим перенесенням 

карбідів у нерозплавленому стані при ІПО.   

5.3.2 Механізм утворення, мікроструктура та трибологічні 

властивості композиту «Карбід WC + Бронза», синтезованого на чавунній 

поверхні імпульсно-плазмовою обробкою 

В розвиток ідеї створення композитного катоду ЕАПП, було запропоно-

вано та випробувано порошковий композит «Карбід WC + Бронза», який задо-

вольняє вимозі значної різниці в температурах плавлення компонентів катода, 

що дає змогу прямого перенесення карбідів у нерозплавленому стані при ім-

пульсно-плазмовій обробці [174]. В якості складових композиту було обрано 

карбід вольфраму WC і алюмінієва (5 % Al) бронза. Карбід WC відноситься 

до тугоплавких з’єднань, температура його плавлення становить 2776 oC, в той 

час як плавлення Al-бронзи відбувається в інтервалі температур 1067-1072 oC, 

що в 2,6 рази нижче, ніж у карбіду вольфраму і в 1,5 рази нижче, аніж у коба-

льтової зв’язки твердого сплаву. Для виготовлення катоду використали поро-

шки WC та алюмінієвої бронзи з розміром частинок менше 30 мкм. Суміш 

«50% WC + 50 % бронзи» виготовили перемішуванням у млині впродовж 

4 год. Суміш спікали при 1050 оС з отриманням стрижнів діаметром 5 мм і до-

вжиною 60 мм, які були використані в якості катоду ЕАПП. Нанесення пок-

риття проводили за прийнятою схемою (Uo= 4 кВ, тривалість розряду – 1 мс, 

кількість імпульсів – 10, відстань від ЕАПП до оброблюваної поверхні – 

50 мм). Покриття наносили на зразки розмірами 6 x 12 x 25 (мм), виготовле-

ними із чавуну марки СЧ-35. В результати ІПО на поверхні зразку утворилось 

покриття товщиною 85-135 мкм (рис. 5.35), яке мало композитну структуру, 

що складалась з карбідів вольфраму, розподілених у металевій матриці.  
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Рис. 5.35. Мікроструктурна імпульсно-плазмового композитного пок-

риття «Карбід WC + Бронза»: загальний вигляд (а); карбіди WC різної форми 

(б); дуплексна матриця перехідного шару (в); кулястий графіт у перехідному 

шарі (г); голчастий мартенсит поряд із графітовими пластинами (д), чарункова 

структура в світло-жовтій області (є) 

 

Середній розмір карбідів WC становив 2,45  0,19 мкм, при цьому біль-

ша частина карбідів (64 %) мала розмір 1-4 мкм (рис. 5.36, а). Карбідні вклю-
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чення були присутні по всій товщині покриття, але здебільшого вони були зо-

середжені у зовнішньому шарі з об’ємною часткою в межах 28-45 %. 

 

  

а) б) 

Рис. 5.36. Розподіл карбідів вольфраму за розмірами (а) та розподіл 

об’ємної частки карбіду по глибині покриття (б) 

 

Біля границі з основою покриття містило перехідну зону шириною 50 мкм 

із незначною кількістю (< 5 %) карбідів WC. У цій зоні карбіди мали округлу фо-

рму (вказані стрілками на рис. 5.35, б), тоді як карбіди у зовнішньому шарі мали 

переважно кутасту форму (вказані подвійними стрілками). Мікротвердість карбі-

дів варіювалася в межах 1556-2383 HV із середнім значенням 2025  480 HV. Пе-

рехідна зона мала дуплексну будову, яка складалася з ділянок світло-жовтого та 

помаранчевого кольору (див. рис. 5.35, в, г). Світло-жовті ділянки розташовува-

лися, в основному, вздовж границі «підложка/покриття»; вони містили карбіди 

округлої форми та невеликі сферичні включення помаранчевого кольору (див. 

рис. 5.35, г). Світло-жовті ділянки були переважно вільні від пластинчастого гра-

фіту, проте на границі з основою вони були сполучені із графітовими включен-

нями; в цих місцях спостерігався голчастий мартенсит (див. рис. 5.35, д). Крім то-

го, в світло-жовтих ділянках був присутній кулястий графіт (див. рис. 5.35, г). 

При великому збільшенні було встановлено, що світло-жовті області мають чару-

нкову будову (див. рис. 5.35, є), утворену карбідною сіткою по границях зерен ді-
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аметром  ≤ 1 мкм. 

Мікротвердість світло-жовтих ділянок варіювалась в межах 533-807 HV із 

середнім значенням 65922 HV. Ділянки помаранчевої матриці мали досить ни-

зьку мікротвердість – 144-172 HV із середнім значенням 15017 HV, що нижче 

за твердість фериту в основі (чавуні) (163-223 HV, середнє значення – 

20141 HV). На дифрактограмі покриття виявлено дифракційні піки карбіду 

вольфраму WC та матричних фаз – -фази (ГЦК) та α-Fe (ОЦК) (рис. 5.37). Та-

кож був присутній слабкий пік M3C (200) при 2=39,9о. В матриці переважала 

-фаза (80,5 %), внаслідок її збагачення міддю.  

 

 

Рис. 5.37. Дифрактограма покриття (CuKα) 

 

Як видно з рис. 5.38, вуглець був зосереджений у пластинах графіту та 

карбідах WC. У перехідній зоні, було виявлено збагачені залізом ділянки мат-

риці (позначені на рис. 5.38, в, як A і B). Вони також мали підвищений вміст 

вольфраму (див. рис. 5.38, г) і знижений вміст міді (хоча в їх межах були прису-

тні дрібні зернисті включення, збагачені на мідь (показано стрілкою на 

рис. 5.38, д)). Залізо було майже відсутнє за межами перехідної зони, тоді як 

мідь виявлялася у великих кількостях як у перехідній зоні, так і в покритті (див. 

рис. 5.38, д). Вольфрам був сконцентрований переважно в карбідах і значно 

меншою мірою – в багатій на залізо перехідній зоні (див. рис. 5.38, г).  
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Рис. 5.38. ЕДА-мапи розподілу елементів в покритті «Карбіди WC + Брон-

за»: мікроструктура (а), розподіл вуглецю (б), заліза (в), міді (г), вольфраму (д), 

алюмінію (є) 

 

 Покриття було випробувано на сухе тертя ковзанням (навантаження – 

5 Н; контртіло – кулька діаметром 3 мм (ШХ15 або SiC); швидкість ковзання – 
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7 мм/с; шлях ковзання – 8,75 м). Для порівняння випробували сірий чавун СЧ-

35 та технічну мідь. На рисунках 5.39-5.41 зображено доріжки зносу та їх про-

філі. Як видно з рисунків 5.39, а, в, після зношування в контакті із сталевою ку-

лею на покритті «Карбід WC + Бронза» та на міді утворились напливи з обох бо-

ків доріжки, видавлені контртілом під час тертя. Додатковою особливістю доріж-

ки тертя на поверхні міді були досить глибокі (глибиною 3 мкм) розриви між 

напливом і поверхнею (показано стрілками на рис. 5.39, в). Доріжка зношування 

сірого чавуну була досить широкою, але неглибокою з малими напливами (див. 

рис. 5.39, б). Після ковзання в контакті з SiC доріжка тертя на покритті «Карбід 

WC + Бронза» мала як виступи, так і розриви (рис. 5.40, а), тоді як доріжка на міді 

мала лише виступи (див. рис. 5.40, в). Профіль зносу для сірого чавуну був близь-

ким до такого від сталевої кулі за меншої ширини доріжки тертя (див. рис. 5.40, 

б). На рис. 5.41 показано профіль доріжок зносу випробуваних матеріалів. 

Характер зносу оцінювали за допомогою таких параметрів: a) ширина до-

ріжки зносу (W), б) максимальна висота профілю (Rmax), в) об’єм заглиблення 

(VЗ), г) об’єм напливів (Vн), д) різниця в об’ємі V (V= Vз–Vн). Значення VЗ і Vн 

були знайдені відносно базової лінії, як показано на рис. 5.41, б. Різниця V вка-

зує об’єм металу, видаленого з поверхні зразку під час випробування. Результати 

представлені на рис. 5.42. З них випливає, що після тертя по сталевій кульці ком-

позит «Карбід WC + Бронза» мав найменшу ширину доріжки зносу (377 мкм), 

тоді як мідний зразок мав найбільше значення W (567 мкм). Максимальна висота 

профілю також відноситься до мідного зразка (9,6 мкм), а мінімальна – для сіро-

го чавуну (1,1 мкм) (див. рис. 5.42, б). Значення Rmax для композиту «Карбід WC 

+ Бронза» (3,7 мкм) було ближче до сірого чавуну, аніж до міді. Відповідно, сі-

рий чавун показав найменший об’єм заглиблення (5,2·10–4 мкм3), що в 2 рази та у 

7 разів нижче аніж у покриття та міді, відповідно (див. рис. 5.42, в). Примітно, 

що покриття мало у 3,5 рази нижчий об’єм напливів порівняно з міддю (VзCu= 

35,1·10–4 мкм3). Значення Vн для покриття та міді були майже однаковими  

(10,5·10–4мкм3 та 10,2·10–4 мкм3, відповідно), та значно вищими, ніж для сірого 

чавуну (1,3·10–4 мкм3) (див. рис. 5.42, г).  
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Рис. 5.39. Доріжки тертя після випробувань в контакті із ШХ15: покриття 

«Карбіди WC + Бронза» (а), сірий чавун (б), мідь (в) 
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Рис. 5.40. Доріжки тертя після випробувань в контакті із SiC: покриття 

«Карбіди WC + Бронза» (а), сірий чавун (б), мідь (в) 
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Рис. 5.41. Профілі доріжок зносу після ковзання по ШХ15 (а) та SiC (б) 

 

 

 
 

Рис. 5.42. Результати випробувань на зношування покриття «Карбіди WC 

+ Бронза», чавуну СЧ-35 та міді: ширина доріжки тертя (а); максимальна різни-

ця висоти рельєфу (б); об’єм заглиблення (в); об’єм напливів (г); різниця в 

об’ємі (д) 
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Значення Δ було близьким до нуля для покриття (див. рис. 5.42, є); це 

означає, що знос супроводжувався лише видавлюванням металу з канавки у на-

пливи без помітних втрат матеріалу. На відміну від цього, сірий чавун та мідь 

мали позитивні значення V, що відображає видалення металу з поверхні при 

зношуванні. Для міді V=24,9·10–4 мкм3, що становить 71 % від об’єму заглиб-

лення, тобто більша частина видавленого металу була втрачена у вигляді про-

дуктів зношування. 

Зношування в контакті із кулькою SiC змінило характер зносу композит-

ного покриття «карбід WC + бронза». Ширина доріжки тертя значно збільши-

лась, перевищивши майже вдвічі ширину доріжки від сталевої кульки. Це стало-

ся за рахунок утворення двох широких (200-220 мкм) борозен по обидва боки 

основної колії зносу. Варто зазначити, що мідний зразок не мав таких розривів, а 

ширина його доріжки тертя була близькою до випадку тертя по сталевій кульці. 

Збільшення ширини доріжки для покриття подвоїло об’єм заглиблення в порів-

нянні із сталевою кулькою. Натомість, значення VЗ для міді зменшилося втричі, 

що призвело до різкої зміни в ранжуванні сплавів за зносостійкістю (V): в кон-

такті з кулькою SiC саме композит «Карбід WC + Бронза» продемонстрував най-

вищу різницю об’єму (20,7·10–4 мкм3), тобто найнижчу зносостійкість. У цих 

умовах випробування V для міді була близькою до нуля, що означає відсутність 

втрати матеріалу. Показники зношування для сірого чавуну було таким же, як і 

для випробувань в контакті зі сталевою кулькою, що показує стабільність зносу 

сірого чавуну незалежно від матеріалу контртіла. 

Використовуючи модель масопереносу матеріалу катоду ЕАПП, предста-

влену у підрозділі 5.1, було чисельно досліджено процес формування компози-

тного покриття «Карбіди WC + Бронза» при імпульсно-плазмовому нанесенні 

(рис. 5.43). Припускаючи, що в катоді при розряді розплавляється лише бронзо-

ва матриця, то теплофізичні константи для розрахунку були взяті саме для Al-

бронзи: Бр = 8200 кг/м3, TБр = 1070 oC, cБр= 380 Дж·кг/К. З їх урахуванням тов-

щина розплавленого шару на поверхні катода склала 300 мкм, а маса розплав-

леної бронзи – ~0,1 г. Згідно з [177], розпад струменя рідини діаметром h на 

краплі може призвести до утворення крапель діаметром близько 1,89h, отже, з 
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каналу ЕАПП можуть викидатися краплі діаметром до 550 мкм. Крапля такого 

розміру може вмістити десятки нерозплавлених карбідів WC, переносячи їх на 

оброблювану поверхню. 

 

 

Рис. 5.43. Температурні залежності питомої теплоємності (а) та теплопро-

відності (б) для сірого чавуну, пошарова зміна температури в СЧ-35 (в), поша-

рова зміна швидкості нагріву/охолодження в СЧ-35 (г) 

 

Розподіл температури у зразку при нагріванні плазми розраховували, 

прийнявши qo = 1,75·109 Вт/м2, S = 7200 кг/м3 та  = 140 кДж/кг (значення cS та 

S було взято з температурних залежностей для сірого чавуну [203] (див. 

рис. 5.43, а, б)). Результати розрахунків показані на рис. 5.43, в, г. Як видно з 

рис. 5.43, в, контакт підложки з потоком плазми викликає нагрів поверхні зі 

швидкістю, максимум якої сягає 12,3·106 К/с після ~150 мкс нагріву. Через 

440 мкс температура поверхні підвищується до максимуму – 2350 оC, переви-

щуючи температуру ліквідус і солідус для сірого чавуну (1310 oC і 1147 oC від-

повідно); в результаті зразок має плавитися на глибину 15 мкм. На цій глибині 
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температура досягає солідуса через 570 мкс після початку нагрівання, а швид-

кість нагріву доходить до максимуму (4,5·106 К/с) через ~120 мкс. З урахуванням 

двостадійності викиду плазми з ЕАПП (див. підрозділ 5.1) механізм формування 

покриття «Карбіди WC + Бронза» можна представити наступним чином 

(рис. 5.44). В момент розряду, безпосередньо в катодній «плямі» відбувається 

оплавлення та випаровування матеріалів катоду, які потрапляють до плазми в 

атомарному вигляді, або у рідкому стані. Перша порція газового потоку плазми, 

що містить краплі, багаті на атоми W, Cu, C, Al, досягає поверхні сірого чавуну 

через 0,25-0,67 мс після ініціації дугового розряду, викликаючи розігрів та плав-

лення чавунного зразку на глибину до 15 мкм (див. рис. 5.44, а). Графітові плас-

тини, присутні в сірому чавуні, здебільшого диссоціюють, насичуючи рідку фазу 

вуглецем, втім частина пластин не розчиняється повністю, залишаючись у струк-

турі у вигляді кульовидних включень. Завдяки високій кінетичній енергії газовий 

потік плазми забезпечує гідродинамічне перемішування та фрагментацію рідкого 

шару підложки, що призводить до виникнення неоднорідної (дуплексної) струк-

тури біля границі з нерозплавленою основою (див. рис. 5.44, б).  

 

 

а) б) в) г) 

Рис. 5.44. Етапи формування покриття «карбіди WC+ бронза»: плавлення 

підложки при контакті з потоком плазми (а), гідродинамічне перемішування ро-

зплавленого шару (б), осадження крапель WC (в), твердіння покриття (г) (L – 

рідина, Г – графіт, M – мартенсит, WC – карбід вольфраму) 
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Нагрівання, викликане плазмою, швидко змінюється на охолодження вна-

слідок відведення тепла всередину зразка. Згідно з рис. 5.43, г швидкість охоло-

дження розплавлених шарів становить від 9,0·106 К/с (на поверхні) до 2,2·106 К/с 

(на глибині 15 мм). Надшвидка кристалізація розплавленого шару підложки су-

проводжується конденсацією плазмового газу на її поверхні. Фрагменти розп-

лавленої підложки кристалізуються у вигляді світло-жовтих ділянок (див. 

рис. 5.35, в, г), збагачених на залізо (ділянки А та В на рис. 5.38, в). Вміст крем-

нію в цих ділянках (1,5 %) є близьким до його вмісту в сірому чавуні (2,6 %), 

що підтверджує їхнє походження з підложки. Багаті на залізо ділянки містять 

також підвищену кількість вольфраму (10,5 %) і міді (5,5 %), що є результатом 

взаємодії розплаву з плазмовим потоком, насиченим атомами (іонами) W та Cu. 

Деякі фрагменти плазмового потоку імплантувались безпосередньо в розплав 

підложки, утворюючи кулясті включення міді та карбідів WC (див. рис. 5.35, б, 

г). Сферична форма карбідів WC підтверджує, що вони кристалізувалися саме з 

мікрокрапель, збагачених на вольфрам та вуглець, а не були перенесені у не-

розплавленому вигляді. 

Розчинення пластин графіту призвело до пересичення вуглецем багатого на 

залізо розплаву. В результаті, під час кристалізації навколо зерен аустеніту сфор-

мувалась карбідна сітка (М3С), утворюючи коміркову структуру, зображену на 

рис. 5.35, є (наявність карбіду цементитного типу в покритті була підтверджена 

рентгеноструктурним дослідженням). У багатих на залізо ділянках, що примика-

ли до нерозчинених пластин графіту, насичення вуглецем було недостатнім для  

формування цементитної сітки, тому тут утворився високовуглецевий голчастий 

мартенсит (див. рис. 5.35, д). Наявність цементиту та високовуглецевого мартен-

ситу зумовило досить високу мікротвердість світло-сірих (збагачених на залізо) 

ділянок структури (533-807 HV). У проміжках між цими ділянками матриці від-

булася конденсація, збагаченого на мідь, плазмового потоку з формуванням діля-

нок бронзи (помаранчевого кольору), які вміщують 83,6 % Cu з домішками Fe, Al, 

Si та W (наявність заліза та кремнію в цих ділянках пояснюється дифузійним зба-

гаченням при перемішуванні плазмового потоку з розплавом основи). Усі перера-

ховані вище процеси призводять до утворення перехідної зони, що становить пе-
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рший етап формування покриття. 

Другий етап починається приблизно через 5-25 мс після першого етапу, 

коли численні мікрокраплі рідкої бронзи, які містять нерозплавлені включення 

WC, досягають поверхні підложки (див. рис. 5.44, в). У цей момент температура 

поверхні вже є нижчою за 700 oC (див. рис. 5.43, в), тобто краплі падають на тве-

рду поверхню, підплавляють перехідну зону та кристалізуються на ній, утворю-

ючи міцний металургійний зв’язок з підложкою. Перенесені карбіди WC фіксу-

ються всередині бронзової матриці при її кристалізації (рис. 5.44, г). Описаний 

вище двоступеневий механізм повторюється під час кожного плазмового імпуль-

су, забезпечуючи оплавлення попередньо нанесеного шару на глибину 15 мкм. 

Це призводить до ущільнення й кращого зчеплення нанесених шарів із деяким 

закругленням гострих кромок карбідів WC. 

За результатами випробування на зношування в контакті із сталевим 

контртілом композиційне покриття «Карбід WC + Бронза», синтезоване на ча-

вунній поверхні методом імпульсно-плазмового нанесення, показало набагато 

кращі трибологічні властивості порівняно з технічною міддю. Характерним є 

те, що зношування композиту відбувалося, в основному, через видавлювання 

матеріалу з канавки з утворенням бічних навалів майже без видалення матеріа-

лу з поверхні. Це можна пояснити впливом твердих частинок карбіду, які за-

безпечують зміцнюючий ефект і зменшують адгезію між контактуючими пове-

рхнями. На відміну від цього, мідь демонструвала значні втрати металу з най-

вищою шорсткістю доріжки зносу (Rmax) та утворенням тріщин по обидва боки 

канавки. Можливим поясненням цього є інтенсивне схоплювання міді зі стале-

вою поверхнею контртіла, що підтверджувалось різкими стрибками коефіцієн-

ту тертя. Подібна хвилеподібна зміна коефіцієнту тертя була характерна й для 

композиту «Карбід WC + Бронза», хоча в цьому випадку піки  радше були ви-

кликані абразивною взаємодією між карбідами WC та поверхнею сталевої ку-

льки, аніж проявом адгезії. Більше того, тверді включення WC приймали на се-

бе зовнішнє навантаження, захищаючи більш м’яку бронзову матрицю при кон-

такті з поверхнею сталевої кульки. 

Зношування в контакті з SiC характеризувалося однаково низьким коефі-
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цієнтом тертя для всіх випробуваних матеріалів. Це пояснюється малою адгезі-

єю карбіду кремнію до міді та заліза, викликану суттєвою різницею в типі крис-

талічної решітки. В контакті із SiC композит «Карбід WC + Бронза» поступався 

міді за трибологічними характеристиками. Можливим поясненням цього є ви-

сокий рівень модуля Юнга (388-417 ГПа [204] і твердості (2200-3000 HV [205]) 

карбіду SiC, що призводить до високої концентрації напружень у контакті тер-

тя. М'яка мідь реагує на це напруження пластичним перерозподілом металу з 

канавки до напливів без помітних втрат металу через низьку адгезію SiC/Cu. На 

відміну від цього, композит «Карбід WC + Бронза» демонструє меншу пластич-

ність, що призводить до розривів в матриці по обох боках від канавки тертя. 

Концентрація напружень сприяє руйнуванню вздовж границі «WC/матриця», 

призводячи до викришування карбідів WC із відповідною втратою об’єму. Сі-

рий чавун показав найкращі трибологічні властивості в порівнянні з компози-

том «Карбід WC + Бронза» та міддю, що пояснюється, в основному, наявністю 

в його структурі пластинчастого графіту, який забезпечує ефект самозмащу-

вання і зменшення сили тертя. 

Представлені результати показують, що застосований підхід до конструю-

вання катоду ЕАПП дозволяє наносити композиційне («Карбід+Металева мат-

риця») покриття без проведення пост-плазмової термічної обробки, необхідної 

для виділення карбідів. Випробування на знос показали, що композит «Карбід 

WC + Бронза», синтезований методом імпульсно-плазмового нанесення, може 

успішно конкурувати з мідними сплавами, наприклад, при виготовленні повер-

хонь електричних контактів, які працюють в умовах тертя ковзанням. 

5.3.3 Конструкція катоду, особливості мікроструктури та трибологічні 

властивості композитного покриття «Карбіди WC/TiC + Мартенситна 

матриця» 

Для ефективного захисту від абразивного (ерозійного) зношування покрит-

тя повинно мати композитну структуру, в якій роль матриці відіграє тверда мета-

лева матриця, здатна міцно утримувати карбідні включення в умовах ріжучого 

впливу абразивних часток. Таким умовам відповідає сталева матриця зі структу-
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рою високовуглецевого мартенситу. Крім того, формування саме мартенситної 

матриці запобігає утворенню мікротріщин при кристалізації покриття, підвищу-

ючи його надійність в експлуатації. Описане вище покриття на основі бронзи та-

кож забезпечує відсутність тріщин завдяки армуючому впливу карбідів вольфра-

му, які запобігають значній тепловій усадці покриття. Втім, воно не підходить для 

умов абразивного зношування у зв’язку з низькою твердістю бронзової матриці. 

Для отримання абразивностійкого покриття із мартенситною матрицею без дода-

ткової термічної обробки необхідно було вдосконалити конструкцію катоду 

ЕАПП, дотримуючись композиційного принципу поєднанням складових частин 

(фазових компонентів) із великою різницею в температурі плавлення [206]. 

Для рішення поставленої задачі катод ЕАПП було запропоновано вигото-

вляти у вигляді сталевого стрижня, заповненого сумішшю карбідів IV-VI груп, 

зв’язаних епоксидною смолою (рис. 5.45). Стрижень має виготовлятися із неле-

гованої сталі із вмістом вуглецю не вище 0,20 % за співвідношення товщини 

стінки оболонки до діаметру стрижня D/h=0,15-0,25. 

 

 

Рис. 5.45. Схема конструкції аксіального електроду (катоду) ЕАПП: ста-

лева трубка (1), наповнювач (2) 

 

В якості зв’язки запропоновано використовувати епоксидну смолу, яка 

являє собою продукт поліконденсації епихлоргидрина (СH2(O)CH–CH2Cl) із 

фенолом (C6H5OH). Епоксидна смола має високу адгезію до металів, і після 

отвердіння набуває значної міцності, що робить її популярним компонентом 

композиційних матеріалів. Розкладення епоксидної смоли при нагріві почина-

ється за досить низької температури (від 150 оС), що дозволяє використовува-

https://ru.wikipedia.org/wiki/%D0%9F%D0%BE%D0%BB%D0%B8%D0%BA%D0%BE%D0%BD%D0%B4%D0%B5%D0%BD%D1%81%D0%B0%D1%86%D0%B8%D1%8F
https://ru.wikipedia.org/wiki/%D0%AD%D0%BF%D0%B8%D1%85%D0%BB%D0%BE%D1%80%D0%B3%D0%B8%D0%B4%D1%80%D0%B8%D0%BD
https://ru.wikipedia.org/wiki/%D0%A4%D0%B5%D0%BD%D0%BE%D0%BB%D1%8B
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ти епоксидну смолу в якості легкоплавкої зв’язки при виготовленні компози-

ційного електроду ЕАПП. При вигоранні/випаровуванні епоксидної смоли кар-

біди легко випаровуються із суміші, що дозволяє переносити їх плазмовим по-

током на оброблювану поверхню. При згоранні епоксидної смоли вивільняють-

ся атоми вуглецю, які потрапляють у плазмовий потік та насичують металеву 

матрицю покриття, підвищуючи її твердість. Для руйнації міжатомних зв’язків 

у смолі та вивільнення карбідів ініціювання розряду в камері ЕАПП можна 

проводити за значно меншої напруги, аніж при використанні монолітного като-

ду (чавун, сталь). Це дозволить: (а) знизити енерговитрати на проведення обро-

бки; (б) зменшити розплавлення/випаровування карбідів, зберігаючи їх у не-

розплавленому стані.  Застосування епоксидної смоли в якості зв’язки значно 

полегшує процес виготовлення композитного катоду в порівнянні із технологі-

єю порошкової металургії (виготовлення електроду може проводитися вручну 

при мінімальних витрат часу й зусиль без необхідності застосування спеціаль-

ного обладнання).  

Сталева оболонка катоду виконує кілька функцій. Вона: (а) є резервуаром 

для наповнення сумішшю «карбіди/смола», забезпечуючи загальну міцність кон-

струкції електроду; (б) слугує електропровідним елементом ЕАПП, необхідним 

для ініціації дуги в ЕАПП (суміш «карбіди + епоксидна смола» практично не 

проводить електричний струм, а тому сама не може виконувати цю функцію); (в)  

сталева оболонка є джерелом заліза і вуглецю, необхідних для утворення марте-

нситної матриці покриття (матеріал переноситься у вигляді мікрокрапель на об-

роблювану поверхню). Розміри електрода необхідно вибирати таким чином, щоб 

співвідношення товщини стінки оболонки до діаметру стрижня становило 0,15-

0,25. Вказаний інтервал співвідношення забезпечує оптимальне співвідношення 

об’ємних часток карбідів і металевої матриці в структурі композитного покриття. 

Оболонка має виготовлятися із нелегованої сталі із вмістом вуглецю не вище 

0,20 %. Це є необхідною умовою для формування мартенситної матриці високої 

твердості при мінімальному вмісті залишкового аустеніту. Для отримання твер-

дого мартенситу та мінімізації кількості залишкового аустеніту вміст вуглецю в 
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мартенситі не повинен перевищувати 0,50-0,70 %, оскільки вуглець разом із ле-

гуючими елементами (Mn, Cr, Ni, W, Cu) знижує мартенситні точки і підвищує 

вміст залишкового аустеніту. Якщо в якості оболонки катоду використовувати 

низьковуглецеву сталь, то різниця між вмістом вуглецю в оболонці та необхід-

ною кількість вуглецю в матриці покриття (0,50-0,70 %) буде компенсуватися за 

рахунок атомів вуглецю, що вивільнятимуться при горінні епоксидної смоли та 

діелектричних стінок плазмового прискорювача. Якщо оболонка виготовляти-

меться із вуглецевої сталі із більшим вмістом вуглецю, або із легованої сталі, це 

призведе до надмірного зниження мартенситної точки МS із відповідним зрос-

танням кількості залишкового аустеніту, що знизить твердість й зносостійкість 

покриття. Для стінок катоду оптимальним є використання вуглецевих марок ста-

лі (Ст2сп, Ст3сп, сталь 15, сталь 20), в яких легуючі елементи знаходяться на мі-

німальному рівні. 

 Для виготовлення катоду використали сталеву трубку довжиною 60 мм 

зовнішнім діаметром 8 мм з товщиною стінки 0,8 мм (марка сталі – Ст3сп, хімі-

чний склад: 0,15 % С; 0,28 % Si; 0,65 % Mn; 0,010 % S; 0,017 % P). Саме виго-

рання карбідно-епоксидної суміші забезпечує вивільнення карбідних часток, 

необхідних для утворення композитного покриття. Епоксидна зв’язка горить як 

безпосередньо в контакті з дугою (в катодній плямі), так і в контакті з плазмою, 

що рухається всередині каналу ЕАПП й обтікає поверхню катоду. Для збіль-

шення поверхні контакту плазмового потоку з карбідо-епоксидною сумішшю в 

сталевій трубці були зроблені наскрізні отвори для виходу суміші на поверхню 

трубки (як зображено на рис. 5.46, а).  

Суміш порошків карбіду WC і карбіду TiC, взятих у рівних пропорціях, го-

тували шляхом перемішування в млині протягом 4 годин. Карбідний порошок 

ретельно перемішували з рідкою епоксидною смолою в об’ємному співвідно-

шенні «2 (карбіди):1 (смола)» та наповнювали цією сумішшю трубку. Мікро-

структура затверділого наповнювача (карбіди (білі частки) + епоксидна смола 

(темна основа)) показана на рисунку 5.46, б. Об’ємна частка карбідів у наповню-

вачі становила 24,92,0 об. %; розмір карбідів варіювався в діапазоні 0,3-8,5 мкм, 
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при цьому більша частка карбідів мала розмір 1-4 мкм (рис. 5.46, в). Загальний 

вигляд готової витратної частини катоду зображено на рис. 5.46, г.  

 

 
 

a) б) 

 

 

в) г) 

Рис. 5.46. Твердотільна модель корпусу катоду ЕАПП (а), мікроструктура 

наповнювача (б), розподіл карбідів за розмірами в наповнювачі та в покритті 

(в), загальний вигляд виготовленого катоду та катоду, еродованого після 50 ім-

пульсів при ІПО (г) 

 

Імпульсно-плазмове нанесення проводили за таких параметрів: напруга 

розряду – 3,5 кВ, тривалість розряду – 1 мс, відстань між електродами EAПП – 

50 мм; відстань між кромкою EAПП і поверхнею – 50 мм; кількість імпульсів – 

10. Покриття наносили на сталь 45 (0,48 % С; 0,26 % Si; 0,74 % Mn; 0,013 % S; 

0,015 % P). Еродована поверхня катода після 50 імпульсів зображена на 

рис. 5.46, г.  
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a) б) 

  
в) г) 

Рис. 5.47. Мікроструктура покриття: поперечний переріз (а, г), вид зверху 

(б, в) 

 

Отримане покриття мало товщину 24-31 мкм; воно показано на рис. 5.47, а 

(поперечний переріз) та 5.47, б (вид зверху). Тріщини в покритті були відсутні. 

Покриття мало типову композитну структуру, складаючись з включень карбідів 

(об’ємна частка 24,1±3,0 %), розподілених в металевій матриці. Карбіди мали рі-

зну форму (округлі та кутасті), їх розмір коливався в широкому діапазоні від 

0,6 мкм до 12,0 мкм. Більшість частина карбідів мали розмір 1-3 мкм; їх розподіл 

за розмірами відповідав карбідам в катодному наповнювачі (див. рис. 5.46, б). По 

контуру деяких карбідних часток були виявлені оксидні включення; їх об’ємна 

частка склала 2,25±0,5 %. Матриця мала однорідну будову, але в деяких ділян-

ках, де були відсутні карбіди, структура мала рисунок, характерний для голчас-

того мартенситу (див. рис. 5.47, в). При більшому збільшенні у деяких ділянках 



251 

матриці була виявлена тонка карбідна сітка по границях дрібних зерен матриці 

(див. рис. 5.47, г). 

Мікротвердість матриці коливалась від 500 НV20 до 1044 HV20, при цьому 

майже половина вимірювань (41 %) відносилась до інтервалу 700-800 HV20; 

крім того, 67 % значень перевищили 700 HV20, що відповідає твердості голчас-

того мартенситу (рис. 5.48, а). Значення вище 1000 HV20 відносяться до ділянок 

матриці, де були присутні карбідна сітка або дрібні карбідні включення. Мікро-

твердість крупних карбідів склала 1516-2029 HV20 (середнє значення 

1857151 HV20), при цьому більша частина вимірювань попала у діапазон 

1700 HV20, що відповідає твердості карбіду WC. 

 

  

а) б) 

Рис. 5.48. Мікротвердість матриці та карбідів в покритті (а), дифрактог-

рама покриття (б) 

 

На рентгенограмі покриття (див. рис. 5.48, б) були ідентифіковані дифрак-

ційні максимуми матричних фаз (Fe + Fe), а також карбідів (WC і TiC); крім 

того, були виявлено слабкі піки, які можуть бути віднесені як до M3C, так і до 

W2С. Відповідно до співвідношення інтенсивностей піків -Fe та -Fe, аустеніт 

дещо переважав в об’ємі матриці (57 %), а вміст вуглецю в ньому становив 

1,43%.  Таким чином, склад карбідної фази покриття лише частково відповідав 

карбідам катодного наповнювача (WC, TiC): нова карбідна фаза (M3C або W2С), 

вочевидь, утворилася вже під час нанесення. Крім того, в інтервалі малих кутів 
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було виявлено піки, які можна віднести до оксидних фаз TiO2, WO2 та WO3, що 

узгоджується з результатами мікроструктурного аналізу. 

Розподіл хімічних елементів між фазами в межах покриття показаний на 

рисунку 5.49. Крупні карбіди WC і TiC чітко вирізняються на рисунках 5.49, б 

та 5.49, в, відповідно, як білі плями, що означає високу концентрацію в них ос-

новного легуючого елементу. Як видно, розташування білих плям на різних ри-

сунках не співпадає, що вказує на відсутність взаємного збагачення карбідів 

елементами, тобто частки WC і TiC були перенесені на поверхню окремо, а не 

виникли в результаті кристалізації рідини, збагаченої на вольфрам і титан (як 

це спостерігалось при використанні твердосплавного катоду – див. табл. 5.5). 

Залізо було сконцентровано в матриці за відсутності в крупних карбідах (див. 

рис. 5.49, г). Розподіл кисню відповідає розташуванню скупчень оксидів в стру-

ктурі (рис. 5.49, є). 

Отримані результати були підтверджені елементним ЕДА-профілюванням 

(рис. 5.50). На рис. 5.50, а представлені профілі W, Ti, Fe та C вздовж лінії, що 

перетинає як світлі (WC), так і темні карбіди (TiC). Як видно, крупним карбідам 

WC (точка 004) і TiC (точка 009) відповідають сплески концентрації W і Ti, від-

повідно, із різким падінням вмісту заліза. Конгломерату дрібних карбідів (обве-

дено пунктирною лінією) відповідає нижчий рівень вмісту W і Ti та вищий рі-

вень вмісту Fe, що пояснюється присутністю у цьому скупченні карбідів заліза 

M3C. Рис. 5.50, б дає інформацію про розподіл елементів в матриці: в її безкарбі-

дній ділянці (точка 011) і в ділянці із карбідною сіткою (точка 013). На BSE-

зображенні карбідна сітка має світлий колір, що вказує на її збагачення елемен-

том з більш високим атомним номером (W), що підтверджується зростанням 

профілю вольфраму на ділянці з карбідною сіткою. Аналогічний характер має 

розподіл титану. Особливу увагу привертає карбідна частка, обведена пункти-

ром, якій відповідають сплески на профілях як титану, так і вольфраму. Воче-

видь, вона утворилась із рідини, збагаченої цими елементами, а не була перене-

сена на поверхню у нерозчиненому стані. 
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а) б) 

  
в) г) 

  
д) є) 

 Рис. 5.49. «Маппінг» розподілу хімічних елементів в покритті: BSE-

зображення (а), розподіл W (б), Ti (в), Fe (г), C (д), O (є) 
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a)  б) 

Рис. 5.50. Розподіл C, W, Ti та Fe вздовж лінії в двох ділянках покриття 

(BSE-зображення) 

 

Хімічний склад фазових компонентів в покритті було уточнено за допомо-

гою локального ЕДА в точках, позначених на рис. 5.50 (результати наведено в 

табл. 5.6). 

 

Таблиця 5.6 

Хімічний склад фазових компонентів в покритті (мас.%) 

Фаза C Ti W Cu Fe 

WC 7,79±1,9 - 89,53±0,8 - 2,67±0,8 

TiC 17,46±3,7 77,57±6,9 0.72±0,43 - 4,25±3,02 

Матриця  

без карбідів 

5,95±0,9 0,37±0,06 11,26±1,3 0,77±0.2 81,25±1,9 

Матриця  

з карбідною сіткою 

8,76±0,7 3,32±1,1 16,98±2,0 1.06±0.05 74,72±2,9 

  

Включення карбіду вольфраму містили в середньому 89,5 % W, 7,8 % C і 

2,7 % Fe, що є близьким до стехіометричного складу монокарбіду вольфраму 

WC (93,9 % W; 6,1 % C). Включення темного кольору вміщували 77,6 % Ti; 
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17,5 % C; 4,3 % Fe та 0,7 % W, що дозволяє ідентифікувати їх як карбід титану 

TiC (стехіометричний склад цього карбіду – 80 % Ti та 20 % C). Домішки, що 

були виявлені в карбідах (залізо – в WC і TiC; вольфрам – в TiC), імовірно були 

адсорбовані карбідами внаслідок плазмохімічних реакцій, що відбувались в по-

тоці плазми. Матричні ділянки із карбідною сіткою вміщували 75 % Fe, але 

мали більший вміст вуглецю, титану і вольфраму внаслідок присутності карбі-

дів М3С. Безкарбідна матриця мала нижчу концентрацію C, W (в 1,5 рази) і Ti (в 

10 разів) і дещо вищий вміст міді. 

Результати трибологічних випробувань покриття представлені на рис. 5.51. 

Випробовування на сухе тертя проводили в контакті із сталевою (ШХ15) куль-

кою та кулькою із карбіду кремнію (доріжки тертя показані на рис. 5.51, а-г). 

Випробування основи (сталь 45) в контакті із кулькою ШХ15 супроводжувалось 

досить високим коефіцієнтом тертя, який після періоду припрацювання стабілі-

зувався в діапазоні 0,45-0,92 із середнім значенням 0,62 (див. рис. 5.51, д). Пок-

риття мало дещо нижчий коефіцієнт  (0,34-0,79) з середнім рівнем =0,57. Ви-

пробування в контакті із кулькою SiC характеризувалися набагато меншою си-

лою тертя як для основи, так і для покриття (див. рис. 5.51, є): коефіцієнт тертя 

для сталі 45 стабілізувався в межах 0,32-0,57 на останніх 1000 циклах із середнім 

значенням =0,43, а коефіцієнт тертя покриття був стабільним впродовж усього 

випробування, коливаючись від 0 до 0,22 з середнім рівнем =0,10.  

Порівняння профілів доріжок зношування (див. рис. 5.51, ж) показує, що 

тертя зразків в контакті із ШХ15 призвело до формування ширших і більш гли-

боких слідів зносу, аніж при терті в контакті із SiC. Особливо велика доріжка 

(300 мкм завширшки і 0,8 мкм глибиною) виникла на поверхні основи; слід 

зношування на поверхні покриття мав вдвічі меншу глибину. Після тертя основи 

та покриття в контакті із карбідом кремнію доріжки тертя мали глибину 0,17 мкм 

та 0,05 мкм, відповідно. Максимальний об’ємний знос відноситься до основи в 

контакті із ШХ15 11910–3 мкм3 (див. рис. 5.51, з); при застосуванні кульки SiC 

об’ємний знос основи знизився у 3 рази (до 3210–3 мкм3).  
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а) б) в) г) 

 

 
д) є) 

 

 
ж) з) 

Рис. 5.51. Результати випробувань композитного покриття на сухе тертя 

ковзанням: доріжки тертя різних пар: «ШХ15 – основа» (а), «SiC – основа» (б), 

«ШХ15 – покриття» (в), «SiC – покриття» (г). Зміна коефіцієнту  при терті в 

контакті з кулькою ШХ15 (д), зміна  при терті в контакті з кулькою SiC (є), 

профілі доріжок тертя для різних пар тертя (ж), об’ємний знос для різних пар 

тертя (з) 
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Покриття показало набагато вищу зносостійкість: об’ємний знос склав 

27∙10–3 мкм3 при терті в контакті зі сталлю ШХ15 і 2∙10–3 мкм3 – при терті в кон-

такті з SiC. Ці показники є нижчими порівняно з основою в 4,4 рази – при терті 

сталевої кульки і 16 разів – при терті кулькою з карбіду кремнію. Проведені дос-

лідження показали, що, використовуючи запропоновану конструкцію катода та 

параметри імпульсно-плазмового осадження, можливо формувати композитне 

покриття шляхом прямого осадження карбідів без їх плавлення без пост-

плазмової термічної обробки. Це стало можливим завдяки процесам, що відбува-

лися всередині EAПП під час електричного розряду, а саме: (а) вигоранню епок-

сидної зв'язки та вивільнення карбідних часток (що забезпечило їх плазмове пе-

ренесення на поверхню у нерозплавленому стані) та (б) плазмового насиченню 

покриття вуглецем, що забезпечило отримання голчастого (твердого) мартенситу 

в структурі матриці. Утворення 50 % мартенситу та наявність карбідних часток 

запобігли значній деформації покриття при кристалізації та охолодженні, що по-

передило утворення тріщин в покритті. 

Порівняння кількості та розмірів карбідів у наповнювачі катода та в пок-

ритті показує близькість їх об’ємної частки та розподілу за розмірами. Це свід-

чить про те, що карбіди були перенесені на поверхню, в основному, у вихідно-

му, тобто в нерозплавленому, стані. Втім, присутність в матриці титану та во-

льфраму (див. табл. 5.6) свідчить про часткове оплавлення карбідних часток із 

відповідним збагаченням розплаву цими елементами. Іншим джерелом атомів 

Ti та W могли бути карбіди TiC/WC, які сублімували (разом із залізом) у катод-

ній плямі при безпосередньому контакті з електричною дугою. Вивільнені ато-

ми титану, вольфраму та заліза при плазмовому перенесенні частково адсорбу-

вались карбідними включеннями, про що свідчить наявності вольфраму і заліза 

в карбідах TiC, а також заліза – в карбідах WC (див. табл. 5.6). Наявність міді в 

матриці покриття (0,8-1,0%) пов’язано із плазмовим переносом атомів Cu, суб-

лімованих з поверхні мідного кріплення розхідної частини катоду. Крім того, 

відбулося також часткове окислення поверхні карбідів, про що свідчать вклю-

чення оксидів на границі «карбід/матриця». Явище окислення та зневуглецю-
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вання карбідів WC в ході газо-термічного напилення було раніш описано в ро-

боті [207]. 

Висока твердість і голчастий характер матриці вказують на присутність в 

ній високовуглецевого пластинчастого мартенситу. Більшість вимірювань мік-

ротвердості відносяться до діапазону 700-800 HV (60-64 HRC), та характеризує 

твердість матриці покриття як високу. Менша частина вимірювань була нижче 

700 HV, що відповідає ділянкам із підвищеним вмістом залишкового аустеніту. 

Об’ємна частка залишкового аустеніту в покритті становила 57 % внаслідок ло-

кального підвищення вмісту вуглецю до 1,43 % (встановлено за результатами 

рентгеноструктурного аналізу). Співвідношення об’ємів аустеніту і мартенситу 

в матриці залежить від температури MS, яку можна розрахувати за рівнянням 

Payson- Savage [208] наступним чином: 

 

MS=499–308C–32,4Mn–27Cr–16,2Ni–10,8(Si+Mo+W)–16,3Cu+ 10,8Ti (5.30) 

де C, Mn, Cr, Ni, Si, Mo, W, Cu , Ti – вміст елементів (мас. %) в матриці (останні 

два члени адаптовані з рівняння Barbier [209]). 

 

Вміст вуглецю приймали рівним 1,43 %, вміст інших елементів (W, Cu, 

Ti) було взято з таблиці 5.6 для випадку безкарбідної матриці. В результаті роз-

рахунків отримали MS = –82,7 oC, що відповідає повністю аустенітній структурі 

в збагачених вуглецем ділянках матриці. У той же час наявність мартенситу в 

матриці покриття означало, що середнє (для покриття) значення MS перевищу-

вало кімнатну температуру. Це значення можна знайти з рівняння Койстінена-

Марбургера (див. вираз (5.28)). Прийнявши кількість мартенситу як fM = 0,43, се-

редню температуру MS для матриці покриття розрахували як 90,8 oC, що згідно із 

рівнянням (5.30) відповідає середньому вмісту вуглецю 0,87 %. Це означає, згідно 

із матеріальним балансом вміст вуглецю в мартенситі має становити 0,13 % 

(приймаючи до уваги вміст 1,43 % С в аустеніті та відоме об'ємне співвідношення 

аустеніт/мартенсит). Втім, висока мікротвердість певних ділянок матриці вказує 

на набагато більший вміст вуглецю в мартенситі. Це означає, що фактична конце-

https://onlinelibrary.wiley.com/action/doSearch?ContribAuthorRaw=Barbier%2C+David
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нтрація вуглецю в матриці покриття коливалась в досить широких межах, ство-

рюючи гетерогенну матрицю з різним морфологічним типом мартенситу: від ни-

зьковуглецевого рейкового (м’якого) до високовуглецевого пластинчастого (твер-

дого). Можна припустити, що саме ділянки матриці із карбідної сіткою мали пе-

реважно мартенситну структуру за рахунок збіднення твердого розчину на вуг-

лець та легуючі елементи внаслідок пограничного виділення карбідів. І навпаки, 

безкарбідні ділянки матриці мали аустенітну структуру, стабілізовану розчинени-

ми в решітці вуглецем та легуючими елементами. Відповідно до [210, 211] гетеро-

генна матриця є оптимальною для зносостійких матеріалів внаслідок її кращої 

адаптивності та здатності до перерозподілу напружень, що виникають при контак-

ті з абразивними частинками. Крім того, можна припустити, що залишковий аус-

теніт в покритті частково перетворювався на мартенсит при зношуванні, сприяю-

чи підвищенню зносостійкості через реалізацію TRIP-ефекту [212]. 

Зношування основи супроводжувалось інтенсивним тертям з утворенням 

глибоких і широких борозен, при цьому її низька твердість призвела до форму-

вання напливів з обох боків доріжки. Тертя по сталевій кульці призвело до зна-

чно більшого руйнування поверхні в порівнянні з карбідами кремнію (незва-

жаючи на підвищену твердість останнього). Це можна пояснити ідентичністю 

кристалічної структури сталевої кульки та основи, що сприяло утворенню мі-

жатомних зв’язків в місці контакту із проявами адгезії та схоплювання [213, 

214]. Карбід кремнію має гексагональну кристалічну решітку, що зменшувало 

його адгезію до кубічної решітки основи із відповідним зниженням сили тертя 

та об’ємного зносу. Останньому додатково сприяли виявлені в структурі пок-

риття плівки оксидів TiO2, WO2, WO3, наявність яких була підтверджена рент-

генівською дифракцією. Ці оксиди можуть виступати в ролі твердої змазки, 

усуваючи адгезію між поверхнями, що контактують [215]. Втім, коливання ко-

ефіцієнту  все ж таки було достатньо високими, що можна пояснити радше 

абразивною взаємодією між карбідами покриття і поверхнею контртіла, аніж 

феноменом адгезії. Переваги покриття у трибологічних властивостях виявились 

більшою мірою при терті в контакті із SiC: коефіцієнт тертя при цьому знизив-
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ся до 0,1 (див. рис. 5.51, є), а об’ємний знос покриття зменшився у 16 разів від-

носно основи. Такі результати відображають високий потенціал композитного 

покриття «(TiC+WC)/тверда матриця» при трибологічному контакті з абрази-

вом мінерального походження (SiO2, Al2O3, SiC, тощо), що є найбільш пошире-

ним випадком абразивного зношування. 

 

5.4 Комплексна модифікація поверхні сірого чавуну послідовним ім-

пульсно-плазмовим нанесенням покриття та лазерним оплавленням 

 

В рамках виконання роботи було запропоновано використовувати імпу-

льсно-плазмову обробку в технології поверхневого легування нелегованих 

сплавів за допомогою лазерного оплавлення поверхні. Завданням імпульсно-

плазмової обробки є нанесення на оброблювану поверхню покриття заданої то-

вщини та хімічного складу, необхідних для отримання певного хімічного скла-

ду модифікованого шару (з урахуванням ефекту часткового «розчинення» ле-

гуючих компонентів в основі).  

Перевірку ефективності такої комбінованої обробки було здійснено при 

поверхневому легуванні сірого чавуну СЧ-35 (2,95 % С; 1,45 % Si; 0,95 % Mn; 

0,11 % Р, 0,08 % S), який мав структуру «ферит+пластинчастий графіт». Зразки 

чавуну розміром 6  12  25 (мм) попередньо шліфували до Rz=0,2-0,4 мкм, піс-

ля чого проводили імпульсно-плазмове нанесення покриття із застосуванням 

спеченого катоду «50 % WC + 50 % алюмінієвої бронзи». Покриття наносили 

при напрузі розряду 4,0 кВ, відстань між ЕАПП і поверхнею становила 50 мм, 

кількість імпульсів – 10 [216]. 

Після нанесення покриття поверхню піддавали лазерній обробці, для чого 

використали волоконний лазер «TruFiber 400» (TRUMPF) з довжиною хвилі 

1064 нм і фокусною відстанню 20,5 мм. Поверхню зразка з покриттям сканува-

ли лазерним променем в атмосфері повітря в безперервному режимі (потуж-

ність - 400 Вт, діаметр плями лазерного променя - 0,5 мм, швидкість сканування 

-  5 мм/с). Лінії сканування розташовувалися поряд одна до одної без проміжків 
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та перекриття. Під час сканування зразки розташовувалися на мідній пластині 

для відведення тепла від зони впливу лазера. Оброблений лазером зразок охо-

лоджували на спокійному повітрі.  

Рисунок 5.52 ілюструє мікроструктуру нанесеного покриття. Як видно, 

покриття складалося з проміжного та зовнішнього шарів; загальна ширина пок-

риття варіювалася в діапазоні 85-135 мкм. Структура покриття була утворена 

округлими або кутастими карбідними частками розміром 0,1-9,3 мкм, розподі-

леними в металевій матриці. Більшість часток була зосереджена в зовнішньому 

шарі, складаючи 30-50 % від об’єму, тоді як проміжний шар містив лише 5-

10 % карбідів. Як випливає з ЕДА-спектру (рис. 5.53, а), частки являли собою 

карбід WC з хімічним складом, близьким до стехіометрії WC. Крім того, у WC 

було виявлено мідь (2,65 %) та алюміній (0,26 %). Домішки  алюмінію та міді у 

карбіді вольфраму пояснюється збагаченням карбідних часток цими елемента-

ми при плазмовому перенесенні. Матриця покриття мала мідну основу (79 % 

Cu) з додаванням Fe, W, Al та Si (див. рис. 5.53, б) внаслідок переносу бронзо-

вого компоненту катода ЕАПП. Вміст Al у матриці покриття (0,52 %) був приб-

лизно в 10 разів нижчим від вмісту цього елементу в бронзі, що пояснюється 

інтенсивним вигорянням алюмінію в потоці плазми. 

 

 

 

Рис. 5.52.  Мікроструктура покриття «50 % WC+50% Al-бронзи » 
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    а                                         б 

Рис. 5.53. ЕДА-спектри карбіду WC (a), матриці в перехідному шарі (б) 

 

Після лазерного оплавлення в приповерхневих шарах зразку сформувався 

модифікований шар (показано стрілкою на рис. 5.54), ширина якого зростала 

від ~450 мкм до ~830 мкм в напрямку сканування лазерного променя. Це було 

пов’язано із нагріванням зразку при скануванні (рис. 5.55), що зменшувало ін-

тенсивність тепловідводу від поверхні, сприяючи більш глибокому оплавленню 

зразка. 

 

 
 

Рис. 5.54. Поперечний переріз лазерно-оплавленого зразку 
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а                            б                               в 

Рис. 5.55. Нагрівання зразку від початку (а) до закінчення (в) сканування 

лазерним променем 

  

Комплексна обробка поверхні обумовила різку зміну структури сірого ча-

вуну. Поперечний переріз обробленого зразка представлено на рис. 5.56, а (від-

повідає площі, зображеній пунктиром на рис. 5.54). Модифікований шар скла-

дався з чотирьох зон (рис. 5.56, а): переплавленого шару (№ 1), перехідної зони 

(№ 2), зони теплового впливу ЗТВ1 (№ 3) і зони теплового впливу ЗТВ2 (№ 4). 

Зона переплаву мала ледебуритоподібну евтектичну структуру, її ширина ста-

новила 445-595 мкм. Вона складалась із дендритів перлітної будови довжиною 

до 200 мкм та шириною 0,5-2,0 мкм оточених ледебуритною евтектикою (див. 

рис. 5.56, б). В зоні оплавлення, в межах ледебуриту, також було виявлено гло-

були міді діаметром 3-22 мкм з об’ємною часткою 7 %; на поверхні модифіко-

ваного шару також були присутні мідні плівки товщиною до 50 мкм. Крім того, 

в оплавленій зоні спостерігалися окремі, збагачені на вольфрам, карбіди висо-

кої твердості, які слугували зародками аустенітних дендритів (див. рис. 5.56, б). 

Вихідні карбіди WC не було виявлено в структурі модифікованого шару, що 

означає їх повне розчинення при лазерному оплавлення. Також слід відмітити 

повну відсутність графіту в оплавленій зоні. Перехідна зона (шириною 100-

150 мкм) складалась із карбідів та графітових пластин (див. рис. 5.56, в). У цій 

зоні ледебуритоподібна евтектика мала морфологію виродженої евтектики 

[217] з тонкими карбідними волокнами.  
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Рис. 5.56. Мікроструктура модифікованого шару: загальний вигляд (а), 

оплавлена зона (б), перехідна зона (в), ЗТВ1 (г), ЗТВ2 (д)  

 

Поза зонами № 1 та № 2 в структурі був пристуній графіт за повної відсу-

тності ділянок ледебуриту. Шари № 3 та № 4 являли собою зони термічного 

впливу, в яких під час лазерного нагріву відбувалося твердофазне перетво-

рення. Зона ЗТВ1 (шириною 200-230 мкм) мала повністю перлітну структуру 

матриці (рис. 5.56, г), а зона ЗТВ2 (шириною 300-400 мкм) мала ферито-

перлітну матрицю (рис. 5.56 д). Загальна глибина залягання зміненої структури 
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(з урахуванням ширини усіх зон) становила 1050-1250 мкм. 

На рис. 5.57 показано профіль розподілу мікротвердості по глибині мо-

дифікованого шару. Зона переплаву мала високу мікротвердість (900-1000 HV) 

з її подальшим поступовим зниженням до центру зразка. У перехідній зоні мік-

ротвердість коливалась у великих межах (в діапазоні 500-850 HV), що було ви-

кликано різним співвідношенням карбід/графіт всередині зони. У ЗТВ1 мікрот-

вердість становила 320-480 HV. У ЗТВ2 мікротвердість поступово знижується 

від рівня ЗТВ1 до 200 HV, що відповідає вихідній твердості чавуну СЧ-35. Та-

ким чином, комплексна обробка підвищила мікротвердість поверхні сірого ча-

вуну в 5 разів. 

 

 

Рис. 5.57. Розподіл мікротвердості по глибині модифікованого шару 

 

Трибологічну оцінку властивостей модифікованого шару проводили тер-

тям алмазної пірамідки під навантаженням 450 г (всього було зроблено 200 зво-

ротно-поступових рухів через модифікований шар перпендикулярно до поверх-

ні). Як випливає з рис. 5.58, у міру переходу від оплавленої зони до немодифі-

кованої структури доріжка зносу стає ширшою, що відображає інтенсифікацію 

процесу зношування. Профіль доріжки (рис. 5.59) вимірювали вздовж попереч-

них січних 1-4, що відповідають різним зонам модифікованої структури. 
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Рис. 5.58. Вигляд доріжки тертя при ковзанні через різні ділянки модифі-

кованого шару (1 – оплавлена зона, 2 – перехідний шар, 3 – ЗТВ1, 4 – основа сі-

рого чавуну) 

 

 

Рис. 5.59. Профіль доріжки тертя вздовж ліній, позначених на рис. 5.58 

 

Доріжка зносу в оплавленій зоні характеризувалась малою глибиною з 

максимальною висотою профілю 0,33 мкм (див. вставку до рис. 5.59). Висота 

профілю перехідної зони зросла до 0,82 мкм, що відповідає зменшенню твердо-

сті відносно оплавленого шару. В зоні термічного впливу ЗТВ1 висота профілю 

різко зросла до 1,72 мкм, що в 5 разів вище,  аніж в оплавленій зоні. Зносостій-

кість немодифікованої основи була ще нижчою, що виразилось у 15-кратному 

зростанні висоти профілю (до 4,98 мкм). Таким чином, лазерно-леговані шари 
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продемонстрували набагато кращу стійкість до зношування порівняно з ЗТВ1 

та немодифікованою основою.  

Як було показано вище, лазерний переплав викликав значну зміну струк-

тури: відбулось повне розчинення графітових включень, розплав наситився ву-

глецем, після чого прискоренно закристалізувався нерівноважно з утворенням 

цементиту замість графіту. Оскільки лазерному оплавленню передувало імпу-

льсно-плазмове нанесення шару «Бронза+WC», мідь і вольфрам, безумовно, 

вплинули на термодинамічні та кінетичні чинники кристалізації розплавленого 

шару. Прийнявши до уваги середню ширину імпульсно-плазмового покриття 

110 мкм та його структурний стан (25 % WC і 75 % бронзи), а також взявши 

концентрацію міді та вольфраму згідно з рис. 5.53, розрахували приблизний се-

редній вміст вказаних елементів в покритті, який становив 19,3 % W і 59,2 % 

Cu. Загальна глибина плавлення (в середньому 550 мкм) у 5 разів перевищувала 

ширину імпульсно-плазмового покриття, таким чином відбулось розчинення 

міді та вольфраму в розплавленому шарі чавуну. Завдяки цьому середні конце-

нтрації міді та вольфраму в зоні переплаву знизилися до величин, які можна 

приблизно оцінити як 11,7 % та 3,9 % відповідно. 

Вплив міді на структуру сірого чавуну описано в роботах [218-220]. Куляс-

ті включення, збагачені на мідь (див. рис. 5.56, б), імовірно, являли собою -

міддь, яка виділилася із рідини при високій температурі в результаті спінодаль-

ного розшарування рідкої фази [171]. Як випливає з [218], при збільшенні вмісту 

міді понад 6 % теплопровідність рідкої та твердої фаз зростає, що призводить до 

(а) зменшення діапазону температур кристалізації аустеніту (сприяючи утворен-

ню дрібнодисперсного аустеніту у зоні переплаву), (б) прискорення охолоджен-

ня чавуну, що сприяє відбілу (утворенню ледебуриту) [219], та (в) до збільшення 

дисперсності перліту, тобто мікротвердості матриці. Крім того, виділення нано-

розмірних частинок -міді всередині феритових пластин є додатковим фактором 

зміцнення легованих міддю чавунів. Як показано в [220], частинки -міді взаємо-

діють з дислокаціями за механізмом Орована, без реалізації механізму перері-
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зання. Крім того, частки -міді при терті проявляють властивості твердого мас-

тила, збільшуючи зносостійкість в умовах сухого тертя ковзанням [221]. 

Вольфрам є карбідоутворюючим елементом, тобто полегшує відбіл чаву-

ну. Вольфрам зменшує вміст вуглецю в евтектиці, збільшуючи таким чином 

об’ємну частку карбідної фази [222]. При вмісті вольфраму в чавуні до 10 % він 

не утворює спеціальних карбідів (M6C, M2C, MC) [223], замість цього він роз-

чиняється в цементиті, збільшуючи його мікротвердість. Таким чином, вольф-

рам також вносить свій вклад у модифікацію структури та властивостей дослі-

джуваного сірого чавуну. 

Викладені результати показують перспективність використання методів 

інженерії поверхні із застосуванням висококонцентрованих джерел енергії зад-

ля диспергування структури легованих чавунів та нанесення чавуноподібних 

покриттів з високими трибологічними властивостями. 

 

Висновки до розділу 

 

1. Розроблено математичну модель тепло-фізичних процесів формування 

імпульсного-плазмового покриття з використанням електротермічного аксіаль-

ного плазмового прискорювача. Виявлено двохстадійний характер витоку про-

дуктів плазмоутворення із ЕАПП: на першій стадії впродовж 1 мс витікає висо-

котемпературний газ, на другій стадії, через 20 мс, інжектуються мікрокрапельні 

продукти ерозії електродів. Встановлено, що питома ерозія катода ЕАПП зростає 

зі зниженням температури плавлення матеріалу, що вказує на доцільність вико-

ристання катоду із легкоплавких матеріалів для швидкого нарощування товщини 

покриття. 

2. Вперше встановлено, що в процесі плазмового перенесення продукти 

ерозії електродів насичуються вуглецем, який вивільняється при сублімації ре-

човини стінок камери ЕАПП під час електричного розряду. У випадку застосу-

вання чавунного або сталевого катоду це приводить до майже двократного під-
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вищення об’ємної частки карбідів та залишкового аустеніту у покритті віднос-

но матеріалу катоду.  

3. Надшвидка кристалізація продуктів ерозії на поверхні приводить до фо-

рмування імпульсно-плазмового покриття з термодинамічно нерівноважною 

(«замороженою») мікроструктурою, що складається з пересиченого твердого ро-

зчину без крупних карбідних включень. Встановлено, що високий вміст вуглецю 

та легуючих елементів (Cr, W) в матеріалі катоду сприяє отриманню покриття з 

переважно аустенітною структурою, що призводить до його розтріскування при 

кристалізації. При використанні катоду із низьковуглецевої сталі в покритті фо-

рмується мартенситна структура, яка запобігає утворенню тріщин за рахунок 

збільшення питомого об’єму при γFe→αFe поліморфному перетворенні. 

4. Пост-плазмова термічна обробка (витримка при 950 oC, 2 год, охоло-

дження в маслі) супроводжується розпадом пересиченого аустеніту, що утво-

рюється в покриттях, отриманих із використанням катоду з високохромистого 

чавуну з 28 % Cr або сталі Р18. В процесі розпаду відбувається твердофазне 

формування великої кількості карбідів (M7C3, M23C6, або М6С, М2С) з подаль-

шим перетворенням збідненого аустеніту на мартенсит, що забезпечує 2,5-

кратне збільшення мікротвердості покриття (до 1200-1550 HV). Виділення кар-

бідів у покритті з 28 % Cr починається через 5 хв витримки, і протікає за згаса-

ючою кінетикою, сягаючи 63,7 % карбідів після 120 хв. Формування карбідів 

відбувається шляхом карбідного перетворення M3C→ M7C3 →M23C6 in-situ, що 

відповідає досягненню рівноважного стану металу покриття. 

5. Встановлено, що імпульсно-плазмові покриття, нанесені за допомогою 

катоду з високохромистого чавуну або ледебуритної сталі, мають високі трибо-

логічні властивості. Так, армоване карбідами M7C3 і M3C (в кількості 48 %) по-

криття з твердістю 990–1180 HV20, отримане на поверхні сірого чавуну СЧ-35, 

має більш високу (порівняно із основою) зносостійкість: у 3,0-3,2 рази при аб-

разивному зношуванні; у 1,8–3,9 рази – при сухому терті по сталі ШХ15; у 1,2-

1,7 рази –при терті SiC; у 51,8-1208,8 рази – при терті алмазним конусом. 

6. Зміна катоду в процесі ІПО дозволяє отримувати шаруваті композитні 
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покриття з градієнтною структурою «карбіди + матриця» з утворенням компле-

кснолегованих карбідних фаз в перехідних (дифузійних) зонах між шарами. За-

вдяки композитному характеру структури шаруваті імпульсно-плазмові пок-

риття мають більш високу (на 10-20 %) абразивну зносостійкість по відношен-

ню до моношарових покриттів. 

7. Запропоновано та реалізовано принцип використання катодів ЕАПП 

композитного типу (тугоплавкі включення + легкоплавка зв’язка) для прямого 

отримання зносостійких імпульсно-плазмових покриттів без пост-плазмової те-

рмічної обробки для виділення карбідів. Застосування композитів із високим 

вмістом карбідів (на кшталт твердих сплавів) не є раціональним для ЕАПП, 

оскільки мала частка зв’язки призводить до випаровування карбідів, а не їх ви-

вільнення, до того ж відбувається зміщення катодної «плями» з катоду до більш 

електропровідного бронзового кріплення катоду. Все це не дозволяє отримува-

ти покриття з високою об’ємною часткою карбідних часток. 

8. Виготовлено методом спікання композитний катод «50 % карбід WC+ 

50 % Al-бронза». Його використанням дозволило отримати композитне імпуль-

сно-плазмове покриття, синтезоване на поверхні сірого чавуну прямим перене-

сенням карбідів у нерозплавленому вигляді внаслідок легкого оплавлення брон-

зової зв’язки. Покриття продемонструвало підвищені трибологічні властивості 

(зменшення зносу у 200 разів) у порівнянні із міддю при сухому терті в контакті із 

сталевою поверхнею, що робить його перспективних для виготовлення електрич-

них трибоконтактів.   

9. Розроблено конструкцію аксіального катоду ЕАПП у вигляді трубки із 

низьковуглецевої нелегованої сталі, заповненої карбідами TiC та WC на епок-

сидній зв’язці. За допомогою такого катоду отримано (без пост-обробки) імпу-

льсно-плазмове композиційне покриття «карбіди + тверда металева матриця», 

без тріщин. Наявність в покритті 25 % карбідів (WС та TiC), висока твердість 

матриці (500-1044 HV) та її гетерогенний характер, наявність 2 % оксидних 

плівок забезпечили покриттю високий комплекс трибологічних властивостей в 

умовах сухого тертя ковзанням. У порівнянні із сталлю 45 покриття мало більш 
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високу зносостійкість: в 4,4 рази – при терті в контакті із загартованою сталлю 

ШХ15 та у 16 разів – при терті в контакті із карбідом кремнію. 

10. Вперше запропоновано та реалізовано використання імпульсно-

плазмового нанесення покриття, що містить легуючі компоненти, перед лазер-

ним легуванням поверхні сталей та чавунів в режимі оплавлення. Технологічне 

поєднання різних концентрованих джерел енергії (лазерного променю та плаз-

мового імпульсу) опробувано при хімічному та структурному модифікуванні сі-

рого чавуну СЧ-35. Це дозволило отримати в чавуні структуру легованого воль-

фрамом та міддю ледебуриту, що забезпечило 5-кратне збільшення мікротвердо-

сті (до 900-1000 HV) і 15-кратне збільшення зносостійкості порівняно з вихідною 

структурою чавуну. 
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РОЗДІЛ 6 

 РОЗРОБКА ХІМІЧНОГО СКЛАДУ ТА ДОСЛІДЖЕННЯ СТРУКТУРИ Й 

ВЛАСТИВОСТЕЙ МУЛЬТИКОМПОНЕНТНИХ ГІБРИДНИХ  

СПЛАВІВ ТРИБОЛОГІЧНОГО ПРИЗНАЧЕННЯ 

 

 

Попри те, що високолеговані чавуни вже на протязі останніх 80 років вхо-

дять до групи найбільш вживаних сплавів триботехнічного призначення, в світі 

продовжуються інтенсивні дослідження, спрямовані на поліпшення їх експлуа-

таційних властивостей. Причиною цього є необхідність максимального викорис-

тання резервів даних сплавів в плані подовження строку служби виробів, що до-

зволить компенсувати високі затрати на їх виготовлення та отримувати значний 

економічний ефект. Одним з сучасних напрямів вдосконалення хімічного складу 

білих чавунів є використання бору в якості одного з основних легуючих елемен-

тів. Попри досить велику кількість опублікованих за цією темою робіт [224], 

вплив бору на структуру, фазовий хімічний склад та властивості комплексно-

легованих чавунів залишається недостатньо вивченим.  

 

6.1 Вплив мікролегування бором на структуру та твердість хром-

молібденового чавуну 

 

В даній роботі вивчали вплив мікролегування бором на мікроструктуру та 

твердість білого чавуну з високим вмістом хрому (15 %) та молібдену (2 %) 

[225]. Експериментальні чавуни були виготовлені плавленням в 60-кг індукцій-

ній печі з використанням чавуну, сталевого брухту та феросплавів (Fe-Mn, Fe-Si, 

Fe-Cr, Fe-Mo, Fe-Ti та Fe-B). Перед введенням бору розплав послідовно розкис-

лювали алюмінієм та титаном. Розплав перегрівали до 1500 оС і розливали у гра-

фітові форми для формування виливків діаметром 30 мм і довжиною 250 мм. Ро-

зливку сплавів вели фракційно, тобто після виливання першої порції розплаву 

(чавун без бору), в піч вводили Fe-20%B, послідовно збільшуючи його кількість. 
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Хімічний склад отриманих чавунів наведено в таблиці 6.1. 

 

 Таблиця 6.1 

Хімічний склад експериментальних чавунів (мас. %) 

  

Позначення 

чавуну 

C Si Mn Cr Mo Ti B 

A 3,62 0,60 0,72 14,70 1,90 0,07 - 

Б 3,61 0,59 0,70 14,71 1,90 0,07 0,25 

В 3,62 0,59 0,70 14,68 1,90 0,07 0,50 

 

Зображення мікроструктури чавунів в литому стані представлені на 

рис. 6.1-6.3. Чавун без додавання бору відноситься до доевтектичних сплавів і 

має структуру, що складається з аустенітних дендритів і карбідної евтектики 

двох типів: «Аустеніт + М7С3» розеткоподібної морфології (див. рис. 6.1, а, б) та 

евтектики скелетної морфології, характерної для «Аустеніт+Mo2C» (зазвичай 

присутня в чавунах, легованих 2-3 % Mo) (див. рис. 6.1, в). Останнє підтверджу-

ється ЕДА-мапою розподілу молібдену (див. рис. 6.1, г), з якої видно, що «скеле-

тні» карбіди містять високу кількість Mo (мають біло-рожевий колір на мапі), 

тобто вони є карбідами молібдену. В інших карбідах (позначених літерами «А» і 

«B») вміст молібдену є значно нижчим. Також в структурі чавуну А виявлено 

дисперсні (< 5 мкм), рівномірно розподілені в структурі, включення карбіду TiC 

(див. рис. 6.1, д). У литому стані чавун А має переважно аустенітну матрицю; 

перліт присутній в невеликій кількості (див. рис. 6.1, б, д). 

Як видно з рис. 6.2, а, б, структура чавуну, легованого 0,25 % В, повністю 

складається із евтектичних колоній «Аустеніт + М7С3», тобто цей сплав є евтек-

тичним. Він має аустенітну структуру матриці з окремими ділянками перліту, а 

також голчастого мартенситу по контуру евтектичних карбідів (див. рис. 6.2, в). 

Крім того, в структурі спостерігаються в невеликій кількості колонії евтектики 

«Аустеніт+Mo2C» (див. рис. 6.2, г).  
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a) б) 

 

  
в) г) 

 

 
д) 

 

Рис. 6.1. Мікроструктура чавуну A в литому стані (а, б), колонії евтектики 

«Аустеніт+Mo2C» (окреслених колом) (в) та маппінг розподілу молібдену в ме-

жах цієї ділянки (г), перлітні колонії в матриці чавуну (д) 
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a) б) 

 

  
в) г) 

 

Рис. 6.2. Мікроструктура чавуну Б в литому стані: евтектична структура 

«Аустеніт + М7С3» (а, б), ділянки перліту та мартенситу (в), ділянки евтектики 

«Аустеніт+Mo2C» (г) 

 

Збільшення вмісту бору до 0,50 % (чавун В) привело до переходу чавуну 

в заевтектичну область, що проявилось у появі крупних первинних карбідів 

M7C3 гексагональної форми, оточених евтектичними колоніями (рис. 6.3, а, б). 

В структурі сплаву В евтектика «Аустеніт + M7C3» займає приблизно половину 

об’єму сплаву; інша половина зайнята карбідною евтектикою у вигляді грубої 

карбідної сітки. На рис. 6.3, б евтектика «Аустеніт + M7C3» обведена чорним 

пунктиром, тоді як колонії сітчастої евтектики обведені червоним пунктиром. 

На окремих ділянках поряд з первинними карбідами М7С3 виявлено ледебури-

топодібну евтектику «Аустеніт (Перліт)+М3С» сотової морфології (див. рис. 

6.3, г). На відміну від сплаву А і Б, евтектика «Аустеніт+Mo2C» не була виявле-
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на в структурі чавуну В. Матриця цього чавуну складається з аустеніту, перліту 

та мартенситу (див. рис. 6.3, д). 

 
 

  
a) б) 

 

  
в) г) 

Рис. 6.3. Мікроструктура чавуну В в литому стані. (PC – первинний кар-

бід М7С3) 

 

Об'ємна частка карбідів (евтектичних і первинних) була підрахована лі-

нійним методом Розіваля. Встановлено, що зі збільшенням вмісту бору об’ємна 

частка карбіду поступово зросла з 36,53,2 % до 51,84,7 % (рис. 6.4, а). Твер-

дість чавуну відповідно збільшилась з 514 HV (55 HRC) при 0 % B до 672 HV 

(60 HRC) – при 0,50 % B (див. рис. 6.4, б). Вплив вмісту бору на об’ємну частку 

карбідів та твердість чавуну описується регресійними рівняннями:  

 

Об’ємна частка карбіду (%)= 30,6 ∙ [%B] + 36,42 (R2=0,99) (6.1) 

Твердість (HRC) = 10,0 ∙ [% B] + 54,8 (R2=0,99) (6.2) 
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а) б) 

Рис. 6.4. Вплив бору на сумарну об’ємну частку карбідів (а) та твердість 

чавунів (б) в литому стані  

 

Фазовий склад чавунів був визначений рентгеноструктурним методом. Як 

випливає з дифрактограм, представлених на рис. 6.5, усі три чавуни характери-

зувалися дифракційними максимумами, які можуть бути віднесені до Fe, Fe, 

Cr7C3, Fe3C, TiC і M2C. Автентичні піки карбіду Fe3C були знайдені лише в 

сплавів Б і В, що однозначно підтверджує присутність цього карбіду в структу-

рі чавунів. Піки боридів виявлені не були в жодному зі сплавів. Порівняння ін-

тегральних інтенсивностей піків (111)Fe та (110)Fe дозволило встановити, що 

при збільшенні вмісту бору об’ємна частка аустеніту в матриці чавунів змен-

шилась з 58,7 % (чавун А) до 32,3 % (чавун В) (рис. 6.6).   
 

 
Рис. 6.5. Дифрактограми досліджених чавунів в литому стані (CuKα) 
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Був досліджений вплив бору на структуру і твердість чавуну в загартова-

ному стані. Для цього зразки піддали дестабілізаційній термічній обробці за ре-

жимом: нагрів до 950 оС, витримка 2 год, охолодження – масло. Така обробка 

призвела до суттєвої зміни мікроструктури: в усіх експериментальних чавунах 

відбулось виділення великої кількості дисперсних вторинних карбідів різної фо-

рми (зернистої, кутастої або голчастої) (рис. 6.6). Збіднена вуглецем та легуючи-

ми елементами (дестабілізована) аустенітна матриця при охолодженні перетво-

рилась на дрібноголчастий мартенсит. Довжина мартенситних голок контролю-

ється середньою відстанню між вторинними карбідами, тобто становить лише 

кілька мікрометрів. В процесі термообробки відбулась деяка сфероідизація евте-

ктичних та первнних карбідів, про що свідчать їх закруглені кути та ребра (див. 

рис. 6.6, б, є).  

Описані зміни структури забезпечили різке підвищення твердості чавунів 

відносно литого стану. Cередня твердість загартованих чавунів склала 898 HV 

(66,8 HRC) – в чавуні А, 954 HV (68,5 HRC) – в чавуні Б та 1038 HV (71,0 HRC) 

– в чавуні С. Така твердість характеризується як дуже висока для сплавів на Fe-

C основі, наближаючись до нижньої границі твердості металокерамічних твер-

дих сплавів. Рентгеноструктурні дослідження показали різьке зниження вмісту 

аустеніту в матриці загартованих чавунів відносно литого стану: вміст аустені-

ту становив 28,1 % в чавуні А, 12,1 % – в чавуні Б і 8,7 % – в чавуні В (рис. 6.7). 

Дослідження групи сплавів А, Б і В показало, що введення навіть невели-

кої кількості бору (недостатньої для утворення боридів) в високохромистий ча-

вун суттєво збільшує об’ємну частку карбідів завдяки зміщенню евтектичної 

точки чавуну в бік меншої концентрації вуглецю під впливом бору, внаслідок 

чого відбувся перехід від доевтектичного до заевтектичного типу структури. 

Такий вплив бору підтверджується також аналізом фазових діаграм стану висо-

кохромистого чавуну для різних концентрацій бору, отриманих термодинаміч-

ним моделюванням за допомогою програми «Thermo-Calc». Видно, що в чавуні 

без бору евтектична точка відповідає 3,55 % С (рис. 6.8, а), а при додаванні 

0,5 % В вона зміщується до 3,00 % С (див. рис. 6.8, б). Збільшення кількості ка-
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рбідів під впливом бору призводить до збіднення матриці карбідоутворюючими 

елементами, що знижує вміст залишкового аустеніту, сприяючи додатковому 

підвищенню твердості загартованого чавуну. 

 

  
а) б) 

  
в) г) 

  
д) є) 

Рис. 6.6. Мікроструктура чавунів після термічної обробки: чавун А (а, б), 

чавун Б (в, г), чавун В (д, є) 
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Рис. 6.7. Дифрактограми досліджених чавунів після термічної обробки 

(CuKα) 

 

  

а) б) 

Рис. 6.8. Діаграми фазового стану «M-Fe-C» (а) та «M-Fe-C-0,5 % B» (б) 

(де M – вміст легуючих елементів в чавуні, тобто 14,7 % Cr, 1,90 % Mo, 0,6 % 

Si, 0,70 % Mn, 0,07 % Ti) 

 

Таким чином, додавання бору в комплексно-легований білий чавун є до-

датковим ресурсом підвищення його механічних та експлуатаційних властивос-

тей. Цей підхід був реалізований при розробці нової групи зносостійких спла-

вів, результати якої представлені нижче.   
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6.2 Концепція розробки «гібридних» зносостійких сплавів  

 

В даній роботі вперше запропоновано «гібридну» концепцію розробки 

трибологічних сплавів з високою абразивною зносостійкістю (рис. 6.9) [226, 

227]. Ця концепція поєднує три різні підходи до дизайну зносостійких сплавів 

на Fe-C основі, а саме: (а) застосування багатокомпонентного легування (ком-

плексне введення кількох сильних карбідоутворюючих елементів – W, Mo, V, 

Cr) [86, 87]; (б) часткову заміну вуглецю на бор для формування твердих бори-

дних та карбоборидних фаз [92]; (в) застосування карбідів сильних карбідоут-

ворюючих елементів (Ti, Nb, Zr, Ta) для створення РММС – «Particulate Rein-

forced Metal Matrix Composite» (зміцнених дисперсними частками композитів з 

металевою матрицею) [95, 229]. Крім того, відомо введення названих елементів 

(найчастіше Ti та Nb) для модифікації структури легованих чавунів через утво-

рення дисперсних карбідів/карбонітридів, які слугують зародками при криста-

лізації сплавів. 

 

 

Рис. 6.9. Схема концепції розробки гібридних зносостійких сплавів 

 

Відповідно до названої концепції було обрано базовий склад сплавів, 

який передбачав введення однакової кількості сильних карбідоутворюючих 

елементів – W, Mo, V – (по 5 % кожного) для формування комплекснолегова-

них боридних фаз підвищеної твердості [108,112]. Хром вводили з метою: (а) 
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підвищення в’язкості руйнування боридів [109, 112], (б) зв’язування вуглецю 

(який може бути «вільним» після утворення боридів) з утворенням зносостійко-

го карбіду M7C3, і (в) контролю структури та твердості матриці за рахунок час-

ткового розчинення в ній хрому [1]. Вміст хрому (10 %) був подвоєний віднос-

но вмісту W, Mo та V з урахуванням його меншої спорідненості до вуглецю 

(бору) задля створення можливості для конкуренції хрому з іншими елемента-

ми в процесах формування карбідних/боридних фаз. Титан був введений для 

утворення високотвердих карбідів і карбоборидів титану (28-35 ГПа для TiC 

[229] і 25 ГПа для TiB2 [230]) та для подрібнення евтектичної структури сплавів 

[128]. Вміст титану був обраний нижчим за інші карбідоутворюючі елементи 

(2,5 %), щоб запобігти утворенню ливарних дефектів, які виникають внаслідок 

реакції титану з газами повітря (O2, N2, H2) при плавці без захисної атмосфери. 

Згідно з [231, 232], додавання до 2 % Ti є достатнім для покращення структури 

високохромистого чавуну, при цьому ливарні дефекти не виникають. Крім того, 

титан зв’язує вуглець в пропорції 4:1, що збіднює розплав на вуглець та приз-

водить до суттєвого зменшення об’ємної частки евтектичного карбіду, що може 

погіршити зносостійкість сплаву [232]. Вміст марганцю та кремнію в сплавах 

складав близько 1 % кожного елемента, що є звичайним для легованих білих 

чавунів. 

 Для вибору вмісту вуглецю і бору в сплавах застосували математичне 

планування експерименту згідно з матрицею повного факторного плану 32 (див. 

розд. 2). Дві незалежні величини – вміст вуглецю (фактор F1) і вміст бору (фак-

тор F2) – варіювали на трьох рівновіддалених рівнях. Номінальні значення вміс-

ту С становили 0,3 % («нижній» рівень), 0,7 % («середній» рівень) та 1,1 % 

(«верхній» рівень). На кожному з цих рівнів вміст бору становив 1,5 %, 2,5 % і 

3,5 %. Таким чином, загальна кількість сплавів (у відповідності до обраного 

плану експерименту) становила 32=9. Усі сплави мали однаковий номінальний 

хімічний склад (Fe-5%W-5%Mo-5%V-10%Cr-2.5%Ti-1%Mn-1%Si), але відріз-

нялися за вмістом бору та вуглецю. 
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Матриця експерименту та номінальний вміст бору та вуглецю в сплавах 

наведені в табл. 6.2. Експериментальні сплави були виплавлені за процедурою, 

описаною в підрозділі 6.1. Хімічний склад отриманих сплавів наведено в 

табл. 2.1.  

 

Таблиця 6.2  

Матриця експерименту та номінальний вміст вуглецю та бору в сплавах  

Позначення 

сплаву 

Матриця Вміст елементів (мас.%) 

F1 (С) F2 (B) С В 

0,3C-1,5B –1 –1 0,3 1,5 

0,3C-2,5B –1 0 0,3 2,5 

0,3C-3,5B –1 1 0,3 3,5 

0,7C-1,5B 0 –1 0,7 1,5 

0,7C-2,5B 0 0 0,7 2,5 

0,7C-3,5B 0 1 0,7 3,5 

1,1C-1,5B 1 –1 1,1 1,5 

1,1C-2,5B 1 0 1,1 2,5 

1,1C-3,5B 1 1 1,1 3,5 

 

6.3 Термодинамічне моделювання процесу кристалізації гібридних 

сплавів  

 

На рис. 6.10 представлено фазові діаграми «M (базовий склад) – C – B», 

отримані за допомогою програмного забезпечення «Thermo-Calc» з викорис-

танням бази даних «TCFE12: TCS Steel and Fe-alloys (2022)». Діаграми характе-

ризують зміну структури в базовому сплаві (Fe-5%W-5%Mo-5%V-10%Cr-

2.5%Ti-1%Mn-1%Si) з різним вмістом вуглецю в залежності від концентрації 

бору. 

У всіх сплавах кристалізація починається з утворення первинних вклю-

чень, тобто карбіду TiC або бориду WB. Первинні фази формуються при темпе-



284 

ратурах вище температур евтектичних перетворень в сплавах. Вуглець збіль-

шує максимальну концентрацію бору, за якої карбід титану кристалізується пе-

ршим: від 1,7 % В (при 0,3 % С) до 3,1 % В (при 1,1 % С). При перевищенні цієї 

концентрації кристалізація починається з утворення первинного бориду вольф-

раму WB; при більш низьких температурах разом з WВ виділяється карбід TiC. 

 

 

 

Рис. 6.10. Фазові діаграми стану для сплавів «М(Fe)-С-В» для різного вмі-

сту вуглецю: (а) 0,3 % С, (б) 0,7 % C і (в) 1,1 % C. Вертикальні сині лінії позна-

чають вміст бору в досліджуваних сплавах (М: 5%W, 5%Mo, 5%V, 10%Cr, 

2.5%Ti, 1%Mn, 1%Si) 

 

Вміст бору в сплавах 0,3C-1,5B, 0,7C-1,5B та 1,1C-1,5B є близьким до ев-

тектичного (позначений на рис. 6.10 червоним колом), тобто ці сплави можуть 

мати повністю евтектичну структуру. При 2,5-3,5 % B сплави відносятся до в 

заевтектичної області; їх кристалізація починається з виділення первинного бо-
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риду WB. У сплавах з 0,3-0,7 %C і 3,5 % B, в міру зниження температури, за 

боридом WB кристалізуються інші первинні фази:  WB→TiC→TiB2→MoB. За 

більш низьких температур відбуваються послідовні евтектичні (перитектичні) 

перетворення, під час яких кристалізуються ферит та евтектичні бориди або ка-

рбіди. Більш детальний аналіз кристалізації розглянуто нижче на прикладі де-

яких сплавів. 

6.3.1  Кристалізація сплаву 0,7С-2,5В 

Згідно з діаграмою (див. рис. 6.10, б), кристалізація цього сплаву починаєть-

ся при 1472 оС виділенням із рідини первинних включень тетрагонального бориду 

вольфраму WB за реакцією (рис. 6.11): 

 

Рідина → Рідина + WB (1472-1460 оС) (6.1) 

 

 

Рис. 6.11. Зміна фазового складу сплаву 0,7С-2,5В при кристалізації 

 

Рівноважний вміст вольфраму в бориді WB становить 94,45 % (табл. 6.3). 

Вслід за ним, при 1460 оС починає кристалізуватися карбід TiC, і в достатньо ши-

рокому інтервалі температур (1472-1126 оС) ці дві фази формуються одночасно 

із зростанням їх сумарної об’ємної частки до 6 %. 
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Рідина + WB → Рідина + WB + TiC (1460-1126 оС) (6.2) 

 

Таблиця 6.3  

Рівноважний хімічний склад фаз в сплаві 0,7С-2,5В при 500 К та 105 Па 

 

Фаза 

Вміст елементів (мас. %) 

C B W Mo Ti Cr Mn Si Fe 

WB - 5,55 94,45 - - - - - - 

TiC 16,46 - - - 83,54 - - - - 

MоB - 10,10 - 89,90 - - - - - 

Ферит 

8,5× 

10–13 

3,13× 

10–6 

2,92× 

10–6 
- 

6,7× 

10–8 
0,29 1,59 1,70 96,42 

M7C3  

 (Cr, Mn)7С3 
8,99 - - - - 88,20 2,81 - - 

Cr4B - 4,94 - - - 95,06 - - - 

Fe2B - 8,81 - - - - - - 91,19 

 

Формування WB та TiC збіднює рідину відповідними хімічними елемен-

тами (С, В, W, Ti), що викликає каскад послідовних евтектичних реакцій з кри-

сталізацією заліза у вигляді фериту. При кристалізації карбідів та боридів кре-

мній та марганець відтісняються у рідину,  внаслідок чого ці елементи накопи-

чуються в фериті, де при 500 К їх вміст становить 1,70 % та 1,59 % відповідно, 

що більше ніж у півтора рази перевищує їх загальну концентрацію у сплаві. Рі-

вноважний вміст інших елементів в фериті є дуже низьким, особливо вуглецю 

та титану.  

В інтервалі температур 1126-1000 оС формується евтектика «фе-

рит+MoB», паралельно з цим продовжується виділення первинних бориду WB 

та карбіду TiC: 

 

Рідина + WB + TiC → Рідина + ферит + MoB + TiC+WB (1126-1000 оС) (6.3) 
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Формування карбідів та боридів Ti, W, Mo загальним об’ємом біля 17 % та 

виділення 35 % фериту різко збільшує вміст хрому у рідині, яка залишається на 

кінець реакції (6.3). Це створює умови для виділення багатого на хром гексаго-

нального карбіду М7С3 (а точніше (Cr, Mn)7С3 (див. табл. 6.3), який кристалізу-

ється в інтервалі 1000-978 оС за евтектичною реакцією:  

 

Рідина → Ферит + M7C3 (1000-978 оС) (6.4) 

 

Як випливає з рис. 6.12, в температурному інтервалі 978-475 оС саме ди-

борид титану TiB2 має найменшу енергію Гіббса з усіх фаз, тому при 978 оС по-

чинається його кристалізація за евтектичною реакцією (6.5): 

 

Рідина →  Ферит + TiB2 (978-945 оС) (6.5) 

 

 

Рис. 6.12. Температурні залежності енергії Гіббса для різних фаз сплаву 

0,7С-2,5В 

 

По завершенню реакції (6.5) рідина є дуже збідненою на легуючі елемен-

ти, а тому залишок бору пов’язується з залізом у борид Fe2B в ході евтектичної 

реакції, яка відбувається в інтервалі 984-923 оС: 
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Рідина → Ферит + Fe2B (945-923 оС) (6.6) 

 

Нижче 923 оС формування структури сплаву відбувається за твердофазни-

ми реакціями. В інтервалі температур 923-891 оС структура металевої матриці 

складається із фериту та аустеніту, а нижче 891 оС – тільки з фериту. В інтервалі 

563-333 оС утворюється борид хрому Cr2B (за рахунок дисоціації дибориду тита-

ну), а при температурі нижче 333 оС Cr2B перетворюється на більш багатий на 

хром борид Cr4B (95,05 % Cr). Останнім (нижче 120 оС) формується борид мар-

ганцю Mn4B. Згідно з результатами моделювання, після повного охолодження 

сплав має дві карбідні (TiC, M7C3) та п’ять боридних  (WB, MoB, Fe2B, Cr4B, 

Mn4B) фаз, а металева матриця має бути повністю феритною. Сумарна об’ємна 

частка карбідів та боридів має становити 45,05 %. За характером структури 

сплав є заевтектичним, оскільки його кристалізація починається з утворення 

первинних боридів вольфраму.  

6.3.2 Кристалізація в сплавах, що вміщують 1,1 % С 

Кристалізація в сплавах із вмістом вуглецю 1,1 % С починається з утво-

рення первинних включень (рис. 6.13): карбіду TiC (в сплаві 1,1С-1,5B при 

1521 оC та в сплаві 1,1С-2,5B при 1514 оC) та бориду WB (в сплаві 1,1С-3,5В при 

1536 оC). За більш низьких температур кристалізуються інші первинні фази: (а) у 

сплаві 1,1С-1,5B – первинний борид WB (при 1381 оC): 

 

Рідина 1381
oC → Рідина + TiC + WB (6.6) 

 

(б) у сплаві 1,1С-2,5B – первинні бориди WB (при 1470 ◦C) та MoB (при 

1120 оC): 

 

Рідина1120
oC → Рідина + TiC + WB + MoB (6.7) 

 

(в) у сплаві 1,1С-3,5B: первинний карбід TiC (при 1503 оC) та MoB (при 

1235 оC) 
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Рідина1235
oC → Рідина + WB + TiC + MoB 

 

(6.8) 

 

Рис. 6.13. Фазова діаграма стану для сплаву М-Fe-1,1%C-B (а) 1,1С-1,5B, 

(б) 1,1С-2,5B, (в) 1,1С-3,5B (г) 

 

За більш низьких температур в сплавах відбувається низка нонварінтних 

перетворень: 

 (а) у сплаві 1,1С-1,5В: 

 

 Рідина1120
oC → Рідина + TiC + WB + MoB (6.9) 

                                 Рідина → Ферит + WB (1207-1102 оC) (6.10) 

  Рідина → Ферит + MoB (1102-1080 оC) (6.11) 

 

(б) у сплаві 1,1С-2,5B: 

 

Рідина → Ферит + WB + MoB (1109-1056 оC)   (6.12) 
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У сплаві 3,5B евтектичні реакції, що призводять до утворення WB та/або 

MoB, відсутні. Значне збіднення рідини W, Mo та B під час кристалізації бори-

дів збагачує рідину хромом, що викликає утворення карбідних фаз на основі Cr 

шляхом евтектичних реакцій (6.13) (при 1080-1058 оC в сплаві 1,1С-1,5В та при 

1056-1038 оC в сплаві 1,1С-2,5В) та (6.14) (при 1058-936 оC в сплаві 1,1С-1,5В; 

при 1038-950 оC в сплаві 1,1С-2,5В; при 1044-984◦C в сплаві 1,1С-3,5В): 

 

Рідина →  Ферит + M7C3 (6.13) 

Рідина →  Ферит + Cr3C2 (6.14) 

 

Карбід Cr3C2 є нестабільною фазою і під час реакції (6.14) перетворюється 

на більш стабільний карбід М7С3 [233, 234]. Решта розплаву кристалізується 

шляхом утворення бориду заліза відповідно до евтектичних (6.16, 6.18, 6.19, 

6.22) і перитектичних (6.15, 6.17, 6.20, 6.21) реакцій: 

(а) у сплаві 1,1С-1,5В: 

 

Рідина + Ферит → Аустеніт + Fe2B (936-934 оC)   (6.15) 

 

(б) у сплаві 1,1С-2,5В: 

 

Рідина → Ферит +Fe2B (950-945 оC) (6.16) 

Рідина + Cr3C2 → Fe2B (945-924 оC) (6.17) 

 

(в) у сплаві 1,1С-3,5В: 

 

Рідина → Ферит + TiB2 (984-965 оC) (6.18) 

Рідина → Ферит + Fe2B (965-960 оC) (6.19) 

Рідина + Fe2B → M7C3 (960–957 оC) (6.20) 

   Рідина + Cr3C2 → M7C3 (957–948 оC) (6.21) 
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Рідина → Ферит + TiB2 (948–928 оC) (6.22) 

 

У твердому стані відбувається декілька фазових перетворень із зміною 

комбінацій утворених фаз і співвідношення їх об'ємних часток. У сплаві 1,5В 

аустеніт повністю перетворюється за евтектоїдною реакцією: 

 

Аустеніт → Ферит + M7C3 (934–844 оC)   (6.23) 

  

При зниженні температури в усіх сплавах відбуваються такі твердофазні 

перетворення: Fe2B → TiB2 → Cr2B → Cr4B. Останньою фазою, яка кристалізу-

ється при 100–115 оC, є борид марганцю Mn4B. Таким чином, всі три сплави із 

1,1 % С містять при кімнатній температурі однаковий набір фаз: TiC, WB, MoB, 

M7C3, Fe2B, Cr4B, Mn4B, ферит. Загальна частка твердих фаз зростає зі збільшен-

ням вмісту бору з 34,8 % (при 1,5 % B) до 45,4 % (при 2,5 % B) і до 57,5 % (при 

3,5 % B) (табл. 6.4). У всіх сплавах первинний борид WB кристалізується до по-

чатку евтектичних реакцій, тому всі вони мають відноситись до заевтектичних 

ливарних сплавів. Виходячи з температурного інтервалу первинної кристалізації 

WB (1,5B: 1381–1207 oC, 2,5B: 1470–1109 oC, 3,5B: 1536–1044 oC), можна зроби-

ти висновок, що сплав 1,5B міститиме найменшу кількість первинних включень 

WB , тобто його структура буде найбільш наближеною до повністю евтектично-

го стану. 

Результати термодинамічного моделювання були перевірені експеримен-

тально, проведенням диференційної сканувальної калориметрії (ДСК). На 

рис. 6.14 показано ДСК-криві для сплавів 1,1С-1,5В та 1,1С-2,5В. В сплаві 1,1С-

1,5В (див. рис. 6.14, а) при охолодженні (зі швидкістю 10 К/хв.) фіксуються два 

інтервали виділення скритої теплоти кристалізації, що свідчать про утворення 

двох типів евтектик: перший – в інтервалі 1200-1174,3 оС, другий – в інтервалі 

1157,1-1149,6 оС. В сплаві 1,1С-2,5В (див. рис. 6.14, б) при охолодженні перший 

діапазон виділення тепла (евтектичного перетворення) фіксується в інтервалі 

1200-1169,2 оС, а другий – в інтервалі 1142-1121,7 оС. 
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Таблиця 6.4 

Рівноважні фази, температурні діапазони їх стабільності та об’ємна частка   

(VFRT) при кімнатній температурі 

 

Фазові 

складові 

Температура, оС 

Сплав 1,1С-1,5 B Сплав 1,1С-2,5 B Сплав 1,1С-3,5 B 

початок кінець VFRT початок кінець VFRT початок кінець VFRT 

Рідина >1521 934 - >1514 924 - >1536 928 - 

TiC 1521    RT 4.95 1514 RT 4,80 1503 RT 4,62 

WB 1381   RT 4,33 1470 RT 4,20 1536 RT 4,03 

Ферит 1207    RT 65,21 1109 RT 54,6 1044 RT 42,5 

MoB 1102   RT 8,30 1125 RT 8,02 1235 RT 7,72 

M7C3 1080    RT 8,95 1056 RT 8,67 960 RT 8,39 

Cr3C2 1058        934 - 1038 945 - 1044 948 - 

Аустеніт 936  844  - - - - - - - 

Fe2B 936   RT 2,53 950 RT 14,04 965 RT 27,25 

TiB2 783    477 - 918 470 - 984 464 - 

Cr2B 477       341 - 470 328 - 470 317 - 

Cr4B 341  RT 4,95 333 RT 4,83 317 RT 4,67 

Mn4B 101   RT 0,78 115 RT 0,83 120 RT 0,80 

 

Таким чином, було підтверджено наявність в експериментальних сплавах 

евтектичних перетворень, передбачених моделюванням. Втім, реальні темпера-

тури їх протікання приблизно на 200 оС перевищували інтервали існування рід-

кої фази, визначені моделюванням (див. табл. 6.4). Причиною невідповідності 

може бути те, що умови кристалізації реальних зразків при ДСК-дослідженні не 

відповідали умовам досягнення термодинамічної рівноваги в даних сплавах. 
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а) 

 

б) 

Рис. 6.14. Результати диферінційної сканувальної калориметрії сплавів  

1,1С-1,5В (а) та 1,1С-2,5В (б). Червоний колір – нагрів, синій колір – охоло-

дження 
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6.4 Структура гібридних мультикомпонентних сплавів в литому 

стані 

 

Мікроструктура гібридних сплавів представлена на рис. 6.15 в режимі 

«Back scattered electron» (BSE), що дозволяє кращє ідентифікувати фазові скла-

дові через різницю в їхньому хімічному складі. У цьому режимі карбоборидні 

фази мають світлий колір завдяки легуванню елементами з великим атомним 

номером (W, Mo), а тому добре вирізняються на фоні темної матриці. При мі-

німальному вмісті вуглецю та бору мультикомпонентний сплав 0,3C-1,5B мав 

повністю евтектичну структуру без дендритів твердого розчину або крупних 

первинних карбоборидних фаз (рис. 6.15, а). Структура сплаву 0,3C-1,5B скла-

дається з віялоподібних евтектичних колоній у вигляді волокон твердої фази, 

розгалужених в металевій матриці. Волокна радіально розходяться під кутом 

приблизно 90о або 120о від центру колонії, що має вигляд «квадрату» з дуже 

дрібними включенням всередині (показано червоними стрілками на рис. 6.16, а, 

б). З віддаленням від центру волокна потовщуються та розгалужуються в біч-

них напрямках, утворюючи специфічний рисунок, який нагадує китайські ієро-

гліфи (див. рис. 6.16, в, г). Подібна будова евтектики спостерігається в евтекти-

чних литих сплавах Al-Mg-Si і має назву «Chinese-script» (CS)  [235, 236].   

Збільшення вмісту бору до 2,5 % (сплав 0,3C-2,5B) змінили структурний 

стан із евтектичного на заевтектичний, про що свідчила поява грубих первин-

них включень видовженої призматичної форми (див. рис. 6.15, б). Первинні 

призми мають довільну просторову орієнтацію, їх розміри сягають 150-200 мкм 

в довжину і 25-100 мкм в поперечному перерізі (рис. 6.17, а). Деякі з них мають 

поздовжній отвір, діаметр якого доходить до половини розміру в поперечному 

перерізі (див. рис. 6.17, б). Ділянки структури між первинними включеннями 

заповнені волокнами евтектики «Chinese-script».  
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Рис. 6.15. Мікроструктура гібридних мультикомпонентних сплавів: 0,3С-

1,5В (а), 0,3С-2,5В (б), 0,3С-3,5В (в), 0,7С-1,5В (г), 0,7C-2,5B (д), 0,7C-3,5B (є), 

1,1C-1,5B (ж), 1,1C-2,5B (з), 1,1C-3,5B (i) 
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Рис. 6.16. Будова евтектики «Chinese-script» в сплавах: 1,1С-1,5 % В (а, б), 

0,7С-1,5В (в, г) 

 

  

  

Рис. 6.17. Первинні включення призматичної форми (а, б) та рівноосні 

включення (карбоборид титану) (в, г) в сплаві 1,1С-3,5В 
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Введення бору в кількості 3,5 % (сплав 0,3C-3,5B) підвищило кількість 

первинних призматичних включень порівняно зі сплавом 0,3C-2,5B, а замість 

евтектики «Chinese-script» в структурі зформувалась евтектика іншого морфо-

логічного типу (див. рис. 6.15, в). Колонії цієї евтектики складаються з довгих 

(десятки мікрометрів в довжину) пластин, які розходяться в матриці від центру 

колонії (рис. 6.18, а). В міру віддалення від центру пластини потовщувалися та 

розгалужувалися в латеральних напрямках, утворюючи своєрідний «скелет», 

який в поперечному перерізі має «розеткоподібну» морфологію (характерну 

для евтектики на базі карбіду хрому M7C3 [1, 2]) або морфологію «Fish-bone» 

(характерну для чавунів з високим вмістом W та Мо [237], див. рис. 6.18, б). 

Сплав 0,7C-1,5B має евтектичну структуру, подібну до сплаву 0,3C-1,5B. 

Здебільшого вона складається з евтектичних колоній «Chinese-script» (див. 

рис. 6.15, г), в проміжках між якою виявлено окремі ділянки, зайняті «розетко-

подібною» або ледебуритоподібною евтектиками. Колонія останньої являє со-

бою масивну пластину карбобориду, в якій розгалужені ділянки матричної фази 

(див. рис. 6.18, в) (така морфологія характерна для евтектики на основі цемен-

титу в білих нелегованих чавунах [238]). В сплаві 0,7С-2,5В структура має заев-

тектичний характер: вона складається з первинних призматичних включень 

(подібних до сплаву 0,3C-2,5B), оточених колоніями евтектики «Chinese-script» 

та «розеткоподібної» евтектики (див. рис. 6.15, д). В сплаві 0,7С-3,5В спостері-

гається підвищена об’ємна частка первинних призматичних включень (див. 

рис. 6.15, є), а замість евтектики «Chinese-script» в структурі присутні «розет-

коподібна» євтектика та евтектика у вигляді карбоборидної суцільної сітки то-

вщиною 1,0-8,5 мкм навколо зерен матричної фази (див. рис. 6.15, г) (останній 

вид евтектики отримав назву «Coarse-net»). На певних ділянках пластин 

«Coarse-net» евтектики спостерігаються зони з різним BSE-забарвленням – від 

темно-сірого до білого – що вказує на суттєву різницю в їх хімічному складі 

(див. рис. 6.18, д). 
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Рис. 6.18. Колонії карбоборидних евтектик в гібридних сплавах: «розет-

коподібна» (0,7С-2,5В) (а), «Fish-bone» (0,3С-3,5В) (б), ледебуритна (1,1С-1,5В) 

(в), «Coarse-net» (1,1С-3,5В) (г, д) 

 

В сплавах з максимальною кількістю вуглецю (1,1 %) структура мала, в 

основному, ті ж самі характерні ознаки, які було відзначено для сплавів із 

0,7 % C. Як випливає з рис. 6.15, ж, сплав 1,1C-1,5B демонстрував свій евтекти-

чний статус, складаючись із колоній евтектики «Chinese-script» та окремих ді-

лянок, зайнятих «розеткоподібною» евтектикою або ледебуритом. Сплави 1,1С-
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2,5В та 1,1C-3,5B мали заевтектичний характер (див. рис. 6.15, з, і), вміщуючи 

первинні призматичні включення, оточені колоніями евтектик «Chinese-script» 

та «Coarse-net» (1,1С-2,5В), або тільки «Coarse-net» (у сплаві 1,1C-3,5B). 

Окрім перерахованих структурних складових у всіх сплавах було виявле-

но присутність дисперсних рівноосних часток (вказані стрілками на 

рис. 6.15, в), розподілених відносно рівномірно в межах сплаву (включаючи ев-

тектичні колонії та внутрішню частину призматичних включень) із деяким ску-

пченням вздовж границь призм включень та на периферії евтектичних колоній. 

Частки мають кутасту форму, характерну для включень із кубічною ґраткою 

типу NaCl, із довжиною сторони до 8 мкм (див. рис. 6.17, в, г).  

Крім твердих сполук, до складу фазових складових сплавів входила мета-

лева матриця як базовий компонент евтектичних колоній; вона була присутня 

всередині аксіальних порожнин первинних призматичних включень. В залеж-

ності від вмісту С та В в сплаві матриця мала різну структуру, складаючись з 

фериту, перліту та мартенситу в різних комбінаціях. Повністю феритна матриця 

спостерігалась в сплавах, які вмішували 0,3 % С та 1,5 % В. Сплави 0,7С-2,5В 

та 1,1С-2,5В мали мартенситну матрицю змішаної морфології (рейкова та гол-

часта) з розподіленими в ній вторинним включеннями діаметром 0,05-1,5 мкм 

(рис. 6.19, а). Матриця сплаву 1,1С-3,5В являла собою суміш фериту і перліту 

(міжпластинчаста відстань в перлиті коливалась в межах 0,1-1,5 мкм (див. 

рис. 6.19, б). У сплаві 0,7C-3,5B спостерігалась триплексна матриця, яка скла-

далась з фериту, перліту та мартенситу. Аустеніт як структурний елемент не 

був виявлений в сплавах. Втім, він був ідентифікований (в незначній кількості) 

при проведенні рентгеноструктурного аналізу (результати наведено нижче). 

Перелік структурних складових та їх об’ємні частки у кожному сплаві предста-

влені в табл. 6.5. 
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Рис. 6.19. Структура металевої матриці: мартенсит із вторинними карбо-

боридами (0,7С-3,5В) (а), перліт (1,1С-3,5В) (б)  

 

Таблиця 6.5 

Об’ємні частки (об.%) структурних складових в гібридних сплавах (РК 

- рівноосні кутасті частки, Ф - ферит, П - перліт, M - мартенсит, T - загаль-

на об’ємна частка первинних і евтектичних часток) 

Сплави 

 

Первинні Евтектика Мат-

риця 

T ,% 

РК Призма-

тичні 

“Chinese-

script” 

«Розетко-

подібна» 

Леде-

бурит 

«Coarse

-net» 

0.3C-1,5B 1,7±0,7 – 98,3±4,8 – – – Ф  29 

0,3C-2,5B 2,2±0,3 17,7±6,5 80,1±12,3 – – – Ф   38,5 

0,3C-3,5B 2,0±0,2 25,8±3,0 – 72,3±0,5 

(Fish-bone)  

– – Ф 42,8 

0,7C-1,5B 7,5±1,1 – 89,8±17,2 1,7±0,7  1,0±0,2  – Ф   32,6 

0,7C-2,5B 7,3±0,4 17,6±6,0 71,2±16,0 2,5±1,4 1,4±0,3  – M 46,3 

0,7C-3,5B 6,50,6  28,13,2 – 52,8±2,3 

(Fish-bone)   

– 12,6±1,1 Ф+П+

M 

60,5 

1,1C-1,5B 8,6±0,6 – 79,0±9,4 2,1±0,4 10,3±1,2  – Ф 34,7 

1,1C-2,5B 9,3±1,1 15,9±3,4 57,5±7,5 – – 17,3±3,4 M 49,2 

1,1C-3,5В 8,7±0,8 26,3±1,0 – – – 65,0±5,3 Ф+П 65,7 
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6.5 Твердість, мікротвердість та результати рентгноструктурних 

досліджень гібридних сплавів 

 

Результати вимірювання макротвердості сплавів (за методом Роквела) на-

ведено на рис. 6.20, а. Як видно, твердість сплавів варіювалсь від 27 HRC до 

53,5 HRC. Підвищення вмісту бору приводило до зростання твердості в межах 

кожної групи сплавів з однаковим вмістом вуглецю. Ця тенденція стає більш 

вираженою зі збільшенням концентрації вуглецю: від 31,5 HRC до 36, HRC 

(при 0,3 % C), від 31 HRC до 48 HRC (при 0,7 % C) і від 34 HRC до 53,5 HRC 

(при 1,1 % C). Таким чином, було встановлено, що і вуглець, і бор підвищують 

твердість сплавів. 

Значення мікротвердості структурних складових, наведені на рис. 6.20, б, 

показують, що найвища мікротвердість характерна для первинних призматич-

них включень: її значення коливалися в діапазоні 2514-2560 HV (для сплавів з 

0,3 % С), 2571-2797 HV (0,7 % С) і 2404-2426 HV (1,1 % С). Мікротвердість ев-

тектики «Chinese-script» з феритною матрицею була досить низькою (426-

477 HV), що пояснюється наявністю досить широких прошарків м’якої матриці 

між тонкими волокнами твердої фази, які знижували інтегральну твердість ко-

лоній в цілому.  

За наявності мартенситної матриці мікротвердість евтектики «Chinese-

script» підвищилася до 557-693 HV, тобто мікротвердість цієї евтектики була 

досить чутливою до структури матричної фази. На відміну від цього, мікротве-

рдість «розеткоподібної» евтектики не залежить від структурного стану матри-

ці: вона становить 667-900 HV для феритної матриці та 745-817 HV – для мар-

тенситної матриці. Така особливість пояснюється більшими розмірами пластин 

«розеткоподібної» евтектики та їх щільним розташованням в межах колонії, що 

зменшувало товщину матричних прошарків і, відповідно, внесок матриці в тве-

рдість евтектичної колонії. Це ж стосується й евтектики «Coarse-net»: її мікрот-

вердість становила 730-906 HV при матриці «Ферит+Перліт» і ~903 HV – при 

мартенситній матриці. 
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Рис. 6.20. Твердість і об’ємна частка залишкового аустеніту (a) та мікрот-

вердість структурних складових (б) в гібридних сплавах 

 

Фазові складові сплавів ідентифікували методом рентгенівської дифрак-

ції; відповідні дифрактограми представлені на рис. 6.21. На кожній з дифракто-

грам було виявлено множинні дифракційні максимуми, які можуть відноситися 

до (а) матричних фаз (γFe і αFe), (б) боридних фаз (W2B5, Mo2B5, V3B4, Ti2B, 

TiB2, Ti2B5) та (в) карбідних фаз (Cr7C3, TiC, Fe3C). Ідентифікація конкретних 

боридних і карбідних сполук ускладнювалася близкістю міжплощинних відста-

ней для різних фаз, внаслідок чого окремі піки могли відповідати різним фазам. 

Наприклад, сильні піки при кутах 2θ=(35,1-35,5)о і 2θ=(46,0-46,2)о, а також сла-

бкі піки, що лежать в діапазоні 2θ=(70-80)о, можна віднести до боридних фаз 

W2B5, Mo2B5, V3B4, Ti2B5 і TiB2. Зі збільшенням вмісту вуглецю в сплаві різко 
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зросла кількість цементиту (Fe3C), про що свідчили сильні аутентичні піки Fe3C 

в сплаві 1,1C-2,5B при 2θ=46,0о ((112)Fe3C) і в сплаві 1,1C-3,5B при 2θ=59,7о (лі-

нія (311)Fe3C). Судячі зі співвідношення інтегральної інтенсивності піків αFe та 

γFe, в матриці всіх сплавів переважає саме α-фаза.  

 

 

 

Рис. 6.21. Дифрактограми сплавів з різним вмістом бору: 1,5 % В (а), 

2,5 % В (б), 3,5 % В (в) (CuKα) 
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6.6 Міжфазовий розподіл хімічних елементів в гібридних сплавах 

 

Для більш надійної ідентифікації фазових складових рентгеноструктур-

ний аналіз був доповнений енерго-дисперсійними дослідженнями, виконаними 

в режимах «Маппінг» та локального мікроаналізу. Нижче, в якості прикладу, 

наведено докладний опис міжфазового розподілу хімічних елементів в сплавах, 

що вміщують  1,1 % С. 

На рис. 6.22-6.24 представлені ЕДА-мапи розподілу хімічних елементів в 

межах певної ділянки мікроструктури. Мапи дають якісне уявлення про зміну 

концентрації елементу відповідно до кольорової шкали, показаної ліворуч кож-

ного зображення. На рис. 6.22, а зображена структура сплаву 1,1С-1,5B, що 

складається з  евтектики «Chinese-script» (має світлий контраст), «розеткової» 

евтектики (темний контраст) і рівноосних кутастих часток. Як випливає з 

рис. 6.22, б, бор був переважно зосереджений у волокнах CS та рівноосних час-

тках, тоді як вуглець був переважно сконцентрований в рівновісних включен-

нях та в «розетковій» евтектиці (див. рис. 6.22, в).  

«Розеткова» евтектика була збагачена на хром (див. рис. 6.22, г) і меншою 

мірою – на залізо (див. рис. 6.22, д), молібден (див. рис. 6.22, ж) і ванадій (див. 

рис. 6.22, з); втім, вона не містила вольфраму (див. рис. 6.22, є) і титану (див. 

рис. 6.22, і). На відміну від «розеткової» евтектики, волокна евтектики CS були 

збагачені на W, Mo, V та меншою мірою – на Cr. Таким чином, аналіз мап пока-

зав, що евтектичні волокна «Chinese-script» являють собою комплексно-

леговані бориди, які вміщують певну кількість вуглецю. З iншого боку, пiдви-

щений вмiст хрому та вуглецю у «розеткових» пластинах дає підставу характе-

ризувати їх як карбіди хрому Cr7C3. Залізо було нерівномірно розподілено у во-

локнах CS: його вміст був вищим на переферії (по контуру) волокон (показано 

стрілками на рис. 6.22, д) і незначним в центральній частині волокон. Титан був 

сконцентрований лише в рівноосних кутастих включеннях (див. рис. 6.22, і), що 

у сукупності з розподілом С та В дозволяє ідентифікувати їх як карбобориди 

титану (ці частки також містять у досить високій кількості W, Mo і V за відсут-
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ності Cr і Fe). Матричні ділянки між евтектики мали високий вміст Fe і помір-

ний вміст хрому і ванадію; концентрація Mo, W і Ti в матриці була незначною.  

 

   

   

   

Рис. 6.22. ЕДА-маппінг сплаву 1,1С-1,5B: BSE-зображення мікрострукту-

ри (а); ЕДА-мапи розподілу B (б), C (в), Cr (г), Fe (д), W (є), Mo (ж), V (з) і Ti 

(i); білі стрілки на (д) вказують на збагачені залізом переферійні ділянки евтек-

тичних волокон «Chinese-script» 

 

На рис. 6.23 представлени ділянки мікроструктури сплаву 1,1С-2,5В, на 

якій присутні наступні складові: первинне призматичне включення, евтектика 

«Chinese-script», рівноосні кутасті частки та евтектика «Coarse-net» (остання на 

рис. 6.23, а обведена пунктиром). Розподіл елементів в межах евтектики CS і 

рівноосних часток був таким же самим, як і в сплаві 1,1С-1,5В. Характер розпо-

ділу елементів в «Coarse-net» евтектиці є близьким до такого в «розетковій» ев-

тектиці у сплаві 1,1С-1,5B. Велике первинне включення має підвищений вміст 
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бору (див. рис. 6.23, б), вольфраму (див. рис. 6.23, є), молібдену (див. рис. 6.23, 

ж), ванадію (див. рис. 6.23, з), та більш низьку концентрацію хрому (див. 

рис. 6.23, г) та титану (див. рис. 6.23, і). Концентрація вольфраму в первинних 

частках є вищою за волокна CS евтектики, а вміст молібдену та ванадію в них є 

таким же високим, як й у волокнах CS. Первинні частки були збіднені на Fe 

(див. рис. 6.23, д) і C (див. рис. 6.23, в). Рівноосні частки мали високий вміст 

титану (див. рис. 6.23, к) та вуглецю; вони також були збагаченими вольфрамом 

і ванадієм. З рис. 6.23, к випливає, що рівноосні частки мають дуплексну будо-

ву, складаючись із збагаченої на W/Mo оболонки та, збагаченого на титан, ядра; 

в той же час ванадій був відносно рівномірно розподілений в об’ємі частки. На 

BSE-зображеннях мікроструктури збагачене на титан ядро мало темний конт-

раст у порівнянні зі світлою оболонкою. 

На рис. 6.24, а зображена мікроструктура сплаву 1,1С-3,5В, яка  предста-

влена великими первинними включеннями призматичної форми та ділянками 

«Coarse-net» евтектики. Первинні призматоїди вміщують усі карбідоутворюючі 

елементи, присутні в сплаві, при цьому концентрація W, Mo та V є вищою за  

Cr та Ti. Особливістю цих часток є збіднення на W, Mo і V по контуру на гли-

бину до 10 мкм та відповідне збагачення на Cr (позначені стрілками зелений 

контур на рис. 6.24, є-з і рожевий контур на рис. 6.24, г). Розподіл елементів в 

межах пластин «Coarse-net» евтектики також є нерівномірним, хоча різниця в 

концентрації не є настільки суттєвою (показано стріками рис. 6.24, к). Бор є 

присутнім і рівномірно розподіленим, як у призматичних, так і рівноосних пер-

винних включеннях (див. рис. 6.24, б), в той час, як вуглець здебільшого скон-

центрований у рівноосних частках (див. рис. 6.24, в). Останні мають високий 

вміст Ti (див. рис. 6.24, і) і помірний вміст W, Mo та V; концентрація Cr та Fe в 

них є низькою. 



307 

   

   

   

 

Рис. 6.23. ЕДА-маппінг сплаву 1,1С-2,5B: зображення структури у вто-

ринних електронах (а), ЕДА-мапи розподілу B (б), C (в), Cr (г), Fe (д), W (є), Mo 

(ж), V (з) і Ti (і); розподіл Ti, W, Mo та V у рівноосних частках (к)  

 

Розподіл елементів в «Coarse-net» евтектиці є також нерівномірним. На 

рис. 6.24, к показано збільшене зображення прямокутної області, позначеної на 

рис. 6.24, г. Видно, що різні частини евтектичної сітки відрізняються за вмістом 

Fe, Cr і Mo, при цьому спостерігаються як ділянки, багаті на Cr і Fe, але збідне-

ні на Mo, так і ділянки збагачені молібденом і збіднені на Cr і Fe. 
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Рис. 6.24. ЕДА-маппінг сплаву 1,1С-3,5B: BSE-зображення структури (а); 

ЕДА-мапи розподілу B (б), C (в), Cr (г), Fe (д), W (є), Mo (ж), V (з) і Ti (i); збі-

льшене зображення квадрата на (г), що демонструє неоднорідний розподіл Fe, 

Cr і Mo всередині «Coarse-net» евтектики (к). Одиночні стрілки на (г-з) вказу-

ють на контури включень, збагачених на Cr та збіднених на W, Mo, V. Подвійна 

стрілка на (к) вказує на контури евтектичного включення, збагачені на Mo та 

збіднені на Cr/Fe 
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ЕДА-маппінг був доповнений лінійним скануванням, результати якого 

представлені на рис. 6.25. Як видно з рис. 6.25, a (сплав 1,1С-2,5B), найвищі пі-

ки W, Mo, V і Cr відповідають евтектичним волокнам «Chinese-script» евтекти-

ки. Евтектичним пластинам «Coarse-net» (у сплаві 1,1С-3,5B) відповідають, в 

основному, сплески концентрації Cr та Fe (див. рис. 6.25, б). Первинні призма-

тичні включення характеризуються високим вмістом карбідоутворюючих еле-

ментів, подібно до волокон евтектики CS. Зниження інтенсивності розподілу W 

і Mo по контуру первинних часток (показано стрілкою на рис. 6.25, a та 6.25, б) 

вказує на збіднення їх оболонки на ці елементи, що підтверджує результати 

ЕДА-маппінг на рис. 6.25, є, ж. Найвищі піки Ti відповідають рівноосним кута-

стим включенням. 

 Лінія сканування на рис. 6.25, б перетинає перлітні області, де фіксують-

ся помірні піки Cr за відсутності піків сильних карбідоутворюючих елементів 

(W, Mo, V або Ti). 

 

    

Рис. 6.25. Розподіл елементів при скануванні через: волокна евтектики CS 

і первинне включення в сплаві 1,1С-2,5B (а), і евтектику «Coarse-net» та пер-

винні включення в сплаві 1,1С-3,5B (б) 
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В таблиці 6.6 наведено результати локального ЕДА, виконаного в точках 

044–049, показаних на рис. 6.25, б. В таблиці відсутній вуглець, оскільки ЕДА 

метод дає велику похибку у визначенні вмісту вуглецю. Це пов’язано із низькою 

енергію K-лінії рентгенівського випромінювання вуглецю та, як наслідок, його 

легким поглинанням, в тому числі – через забруднення вуглеводнями поверхонь 

зразку та внутрішньої камери мікроскопу [239]. Згідно з даними таблиці 6.6, при-

зматичне первинне включення є карбоборидом, що вміщує (W, Fe, V, Mo, Cr, Ti); 

серед цих елементів максимальну концентрацію має вольфрам (23,2 %) (спектр 

044). Рівноосна частка (спектр 047) є карбоборидом титану (62,5 %), легованого 

вольфрамом (16,4 %) та іншими карбідоутворюючими елементами (W, Fe, Mo, 

Cr). Пластини евтектики «Coarse-net» (спектри 045 і 048) являють собою боро-

цементит, тобто борокарбід заліза (72-74 % Fe) із домішками хрому (14-16 %) та 

інших легуючих елементів. Феритна матриця (спектр 049) вміщує 5,4 % Cr і біля 

1 % V, Мо і Mn (кожного). Концентрація хрому та молібдену в перліті є вдвічі 

вищою за ферит внаслідок того, що ці елементи присутні в евтектоїдних карбі-

дах перлітної колонії. 

Результати ЕДА пластин, що належать до «розеткової», ледебуритної та 

«Coarse-net» евтектик в сплавах з 1,1 % С, представлені в таблиці 6.7. Загальний 

вміст сильних карбідоутворюючих елементів (Cr, W, Mo, V, Ti) в пластинах «ро-

зеткової» евтектики становить 55,5 %, серед яких найбільша частка припадає на 

хром (31,8 %) та ванадій (14,0 %). У пластинах ледебуриту сумарний вміст вка-

заних елементів є удвічі нижчим завдяки наявності 59 % Fe. Характерно, що ле-

дебурит і «Coarse-net» евтектика вміщують досить значну кількість хрому, кон-

центрація якого в пластинах цих евтектик складає від ~16 % до ~23 %. Основним 

хімічним елементом у складі цих пластин є залізо (~60-75 %). Пластини «Сoarse-

net» евтектики відрізняються дуже неоднорідним розподілом молібдену, концен-

трація якого коливається від 1,0 % у «темно-сірих» ділянках до 30,8 % – у «бі-

лих» ділянках (див. рис. 6.18, д). Крім того, «білі» ділянки «Coarse-net» евтекти-

ки містять досить високу концентрацію W і V (11 % кожного елементу) за пов-
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ної відсутності бору. Це дає підставу ідентифікувати їх карбід М2С, що утворю-

ється в сплавах з високим вмістом вольфраму та молібдену. 

 

Таблиця 6.6 

Хімічний склад (мас. %) фазових складових у  сплаві 1,1С-3,5B у точках, 

показаних на рис. 6.25, б 

Номер 

точки 

B W Mo V Ti Fe Cr Mn 

Первинні призматичні включення 

044 10.0±0.6 23.2±2.7 15.1±0.8 15.6±0.7 2.4± 0.3 21.3±0.9 12.3±1.3 0.1±0.05 

Рівноосні кутасті включення 

047 4.1±0.4 16.4±1.5 4.0±0.7 10.3±0.9 62.5±5.4 1.8±0.2 0.9±0.1  – 

Евтектичні пластини «Coarse-net»  

045 2.5±0.7 1.4±0.3 2.6±0.2 4.2±0.4 0.4±0.1 72.3±3.1 15.8±0.5 0.8±0.1 

048 2.8±1.0 1.2±0.2 2.8±0.6 4.1±0.2 0.2±0.1 74.1±2.7 14.1±0.7 0.7±0.1 

Ферит 

049 – – 0.6±0.3 1.1±0.2 – 92.0±3.9 5.4±1.8 0.9±0.3 

Перліт 

050 – 0.4±0.1 1.5±0.3 1.0±0.3 0.1±0.05 86.5±2.8 9.6±2.3 0.9±0.2 

 

Таблиця  6.7 

Хімічний склад (мас. %) евтектичних пластин в гібридних сплавах, що 

вміщують 1,1 % С  

Евтектика B Cr W Mo V Ti Mn Fe Ratio 

Сплав 1,1С-1,5B 

«Розеткова» 3,31,2 31,84,0 3,80,9 4,50,2 14,03,6 1,40,3 1,30,2 40,05,0 1,39 

Ледебурит 1,80,8 23,31,5 4,00,3 5,50,9 4,70,6 - 1,70,3 59,04,7 0,64 

Сплав 1,1С-2,5B (ділянки із різним BSE-контрастом) 

“Coarse-net” 

(світло-сірі) 

3,91,5 17,91,8 1,20,3 2,60,7 3,30,5 0,30,1 1,10,2 69,83,4 0,43 

Сплав 1,1С-3,5B (ділянки із різним BSE-контрастом) 
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Продовження табл. 6.7 

“Coarse-net” 

(темно-сірі) 

3,71,3 21,90,6 1,20,1 1,00,3 3,90,2 0,30,1 0,70,1 67,31,0 0,49 

“Coarse-net” 

(світло-сірі) 

2,60,8 12,70,7 1,50,4 3,30,6 3,60,2 0,20,1 0,80,2 75,32,7 0,33 

“Coarse-net” 

(білі) 

- 16,24,0 10,91,6 30,80,9 11,01,1 0,20,1 0,40,1 30,61,5 2,27 

 

Аналогічні ЕДА-дослідження були проведені для різних фазово-

структурних складових усіх дослідних сплавів; усереднені дані представлені в 

табл. 6.8 (вони не вміщують вуглець з наведених вище причин, хоча вуглець 

був присутній в результатах кожного вимірювання). Аналіз таблиці показав, що 

первинні призматичні включення, які спостерігаються в усіх сплавах з 2,5-3,5 % 

В, є комплекснолегованими (W-Mo-V-Fe-Cr-Ti) сполуками з високим вмістом 

W (20,1-26,7 %), Mo (15,9-18,9 %) та V (15,3-17,1 %). Вміст заліза в них прибли-

зно дорівнює вмісту молібдену; Cr і Ti також присутні у включеннях, але в 

менших кількостях. У міру збільшення загальної концентрації бору в сплавах з 

1,5 % до 3,5 %, вміст W та Мо у первинних включеннях зменшується на 3-5 % 

та 1,5-2 %, відповідно, при одночасному підвищенні концентрації хрому (кон-

центрація V залишається незмінною).  

У всіх сплавах у хімічному складі первинних включень виявлено бор у 

кількості 6,3-9,5 %. Встановлено, що волокна евтектики «Chinese-script» за еле-

ментним складом є близькими до призматичних включень: вони вміщують W, 

Mo, V, Fe, Cr, Ti, причому концентрація  Mo та V становить 14,2-18,4 % і 15,1-

18,1 %, відповідно. Вміст вольфраму в волокнах SC змінюється в значно біль-

ших межах (12,2-29,7 %), де знижені значення відносяться до сплавів з 3,5 % B; 

у цьому випадку в волокнах зростає вміст  хрому (17,3-24,2 %) та заліза (24,0-

26,8 %). Концентрація бору в евтектичних волокнах «Chinese-script» є в 1,2-

1,7 рази нижчою, ніж у призматичних включеннях.  
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Таблиця 6.8  

Хімічний склад (мас. %) фазових компонентів в дослідних сплавах  

(усереднені дані) 

Фазові 

складові 

Елеме-

нти 

Сплави 

0,3C- 

1,5B 

0,3C-

2,5B 

0,3C- 

3,5B 

0,7C-

1,5B 

0,7C- 

2,5B 

0,7C- 

3,5B 

1,1C- 

1,5B 

1,1C- 

2,5B 

1,1C- 

3,5B 

 

Первинні 

включення 

призматич-

ної форми 

W  

 

 

- 

26,7 23,6  23,2 20,1  

 

 

- 

25,1 20,5 

Mo 18,0 16,4  18,9 16,0 18,4 15,9 

V 15,8 15,3  15,6 17,1 16,9 15,8 

Cr 9,7 12,1 - 11,2 14,4 11,7 14,0 

Ti 3,0 3,2  3,3 2,7 2,0 1,8 

Fe 17,4 19,5  19,0 20,6 19,1 22,0 

B 9,5 9,4  6,3 9,2 6,5 9,5 

 

Евтектичні 

волокна 

«Chinese-

script» 

W 25,8 12,6  21,3 12,2  24,1 12,8  

Mo 14,8 18,4  18,1 17,6  16,2 16,1  

V 15,9 17,2  18,1 17,2  17,1 16,8  

Cr 10,5 17,3 - 15,9 21,2 - 13,5 21,1 - 

Ti 3,0 4,8  0,9 1,1  0,8 0,9  

Fe 23,8 24,0  20,3 25,0  22,9 26,8  

B 5,5 5,4  5,2 5,1  5,3 5,3  

 

 

Рівноосні 

кутасті 

включення  

W 4,8 10,2 7,52 13,2 10,0 9,8 20,7 20,9 20,3 

Mo 3,2 3,9 6,5 4,5 3,1 4,1 2,1 4,5 4,2 

V 4,3 6,4 7,4 7,7 7,2 6,9 11,3 9,4 10,2 

Cr 1,6 0,7 1,3 1,3 0,6 0,8 0,9 0,5 1,0 

Ti 72,5 70,2 68,6 65,1 72,0 71,9 54,4 58,1 58,8 

Fe 8,46 2,0 2,8 3,3 2,2 2,1 5,2 1,7 1,6 

B 5,1 6,5 5,9 4,9 4,8 4,4 5,3 4,5 3,5 

Евтектичні 

пластини 

(«розеткова», 

ледебурит, 

«Coarsе-

net»)(а,б) 

W  

 

 

- 

 

 

 

- 

0,4  1,9 0,7 0,9  3,8/4,0 1,2  1,2  

Mo 1,0  4,7 1,8  1,2  4,5/5,5 2,4  1,0  

V 3,6  11,5 3,8  3,8  14,0/4,7 3,3  3,9  

Cr 25,1  40,2 29,7  21,6  31,8/21,4 19,9  21,1  

Ti 0,4  0,2 0,1  0 1,4/1,7 0,3  0,2  

Fe 64,7 36,4 58,2  68,3  40,0/59,0 68,9  68,2  

B 3,6  3,9 4,1  3,3  3,3/1,8 3,9  3,7  

 

 

Евтектичні 

ділянки, 

збагачені 

на Mo 

W   4,6  7,6 8,0  11,3 10,9 

Mo   26,6  16,4 27,1  28,3 30,8 

V   12,8  17,1 15,9  10,9 11,0 

Cr - - 17,8 - 26,0 16,1 - 15,0 16,2 

Ti   5,8  1,0 0  1,0 0,3 

Fe   31,6  27,2 31,9  33,5 30,6 

B   0,0  4,3 0,0  0,0 0,0 
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Продовження табл. 6.8 

 

 

 

Матриця(в) 

Si 1,3 1,4 1,6 1,4 1,5 2,0/1,5 1,3 1,5 1,8 

Mn 0,5 0,3 0,2 0,7 0,5 0,4/1,9 0,3 0,2 0,1 

W 1,2 0 0 0 0,1 0/0,1 0,6 0,1 0,1 

Mo 1,6 0,5 0,5 1,3 0,8 0,7/1,3 1,0 0,9 0,7 

V 3,7 1,8 0,8 1,3 0,8 0,6/1,5 1,3 1,3 0,9 

Cr 11,0 9,3 5,7 10,3 8,8 5,1/9,8 8,9 7,4 5,0 

Fe 80,4 86,5 91,0 85,0 87,4 91,3/ 

83,8 

86,6 87,1 91,4 

(а) У сплаві 1,1C-1,5B представлені дані щодо «розеткоподібної» евтекти-

ки/ледебуриту; 

(б) у сплавах 1,1C-2,5B та 1,1C-3,5B наведено дані щодо евтектики «Coarsе-

net»; 

(в) у сплаві 0,7C-3,5B хімічний склад матриці наведено для фериту/перліту. 

 

З аналізу табл. 6.8 випливає, що рівноосні кутасті включення є сполукою 

на основі титану із додаванням W (4,8-13,2 %), V (4,3-7,7 %), B (3,5-6,5 %), а та-

кож Mo, Cr, і Fe. Концентрація титану в частках становила 65,1-72,5 % (в сплавах 

з 0,3-0,7 % С); в сплавах з 1,1 % С вміст Ti був помітно нижчим (54,4-58,8 %) при 

підвищеній кількості вольфраму (20,3-20,9 %) та ванадію (9,4-11,3 %). 

Пластини «розеткоподібної» евтектики мали хімічний склад, характерний 

для карбідів на М7С3. Їх основними хімічними складовими є хром і залізо. Зі 

збільшенням загального вмісту бору в сплавах вміст хрому в евтектичних плас-

тинах «розеткоподібної» евтектики зменшується (ця тенденція спостерігається 

в групах сплавів з однаковим вмістом вуглецю). Так, для сплавів з 0,7 % C вона 

має таку послідовність: 40,2 % Cr (1,5 % B) → 29,7 % Cr (2,5 % B) → 21,6 % Cr 

(3,5 % B); для сплавів з 1,1 % C: 31,8 % Cr (1,5 % B) →19,9 % Cr (2,5 % B) → 

21,9 % Cr (3,5 % B). Окрім хрому, пластини «розеткоподібної» евтектики містять 

W, Mo і V (< 5 % кожного елементу), а також Fe, яке є основним елементом спо-

луки (36,4-68,9 %). В пластинах ледебуриту (сплав 1,1С-1,5В) вміст Cr становить 

21,4 %, а вміст Мо (5,5 %) та V (4,7 %) є підвищеним порівняно з «розеткоподіб-

ною» евтектикою. Як зазначалося вище, периферійні ділянки пластин «розетко-

подібної» та «Coarse-net» евтектик мають різний BSE-контраст (див. рис. 6.8, д). 
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Білі ділянки мають високий вміст  Mo (16,4-30,8 %), W (4,6-11,3 %) та V (10,9-

17,1 %), при цьому вміст хрому в них (15,0-26,0 %) є у 1,5-2,5 рази зниженим ві-

дносно його максимальних значень в евтектичних пластинах. Дані щодо хіміч-

ного складу матриці (наведені в табл. 6.8) у більшості випадків були отримані у 

феритних або мартенситних ділянках структури. Відмінності в хімічному скла-

ді різних фаз ілюструються типовими ЕДА-спектрами, показаними на рис. 6.26.  

 

  

  

Рис. 6.26. Репрезентативні ЕДА-спектри фазових складових: первинних 

призматичних включень (а), равноосних кутастих включень (б), пластин «розе-

ткової» евтектики (в), феритної матриці (г) 

 

У всіх випадках матриця містить (у порядку зниження концентрації): Fe, 

Cr, V, Mo, Si, Mn, W (вміст Ti не перевищує 0,1 %). Основним легуючим еле-

ментом матриці є хром, вміст якого коливається в межах 5,0-11,0 % (концент-



316 

рація V, Mo та W не перевищує 3,7 %, 1,6 % та 1,2 %, відповідно). Простежу-

ється чітка тенденція до зменшення вмісту карбідоутворюючих елементів (Cr, 

V, Mo, W, Mn) і зростання вмісту Si із збільшенням загальної концентрації B і 

C в сплаві (при цьому бор впливає сильніше). Перлітні ділянки містять у 2-5 ра-

зів більшу кількість карбідоутворюючих елементів порівняно з феритними об-

ластями через наявність пластинчастих карбідів у перлітних колоніях.  

 

6.7 Вплив вуглецю та бору на фазово-структурний стан 

експериментальних сплавів 

 

Концепція «гібридних» мультикомпонентних чавунів спрямована на 

отримання багатофазної структури із комплексними нестехіометричними кар-

боборидами на основі конкуруючої взаємодії різних карбідоутворюючих еле-

ментів при їх зв’язуванні з вуглецем і бором. В рамках цього підходу експери-

ментальні сплави містили ряд карбідоутворюючих елементів, які можна згру-

пувати за спорідненістю до вуглецю (бору) наступним чином: (а) низька спорі-

дненість (Mn і Fe), (б) помірна спорідненість (Cr), (в): висока спорідненість (W, 

Mo, V) і (г) максимальна спорідненість (Ti) [240]. При цьому концентрація кар-

бідоутворюючих елементів в сплавах зменшували пропорційно зростанню їх 

спорідненості до вуглецю, з тим, щоб різні елементи мали приблизно рівну 

спроможність конкурувати між собою за зв’язування з вуглецем та бором при 

кристалізації. В результаті в сплавах сформувалися різні карбідні та карбобори-

дні фази, що випливає з аналізу результатів рентгеноструктурного та ЕДА дос-

ліджень. 

Вольфрам, молібден та ванадій входять до відомої тріади, яка традиційно 

використовується при легуванні інструментальних сталей та мультикомпонент-

них чавунів. Вольфрам і молібден мають схожий вплив на структуру та власти-

вості сталей; вони утворюють гексагональний карбід типу М2С та кубічний η-

карбід М6С [241]. Таким чином, при введенні в гібридні сплави очікувалась їх 

спільна участь в утворенні карбоборидів. Ванадій також формує карбід з кубіч-
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ною граткою (VC), що могло сприяти утворенню комплексних (W, Mo, V)-

легованих сполук. Оскільки сумарний вміст W, Mo і V в сплавах склав 15 %, це 

зумовило провідну роль вказаних елементів в процесі структуроутворення. На 

відміну від результатів термодинамічного моделювання («Thermo-Calc»), яке 

передбачило формування різних боридних фаз, в реальних умовах кристалізації 

дія W, Mo та V привела до утворення одніє фази – гексагонального бориду 

M2B5 (де M=W, Mo, V, Cr, Fe, Ti) [242]. Цей висновок було зроблено на основі 

результатів рентгеноструктурного аналізу, який виявив можливість присутності 

різних боридних фаз із подібним типом гратки та східною стехіометрією (W2B5, 

Ti2B5, Mo2B5, VB2). Аналіз мікроструктури у поєднанні з ЕДА-дослідженнями 

показали, що лише волокна евтектики «Chinese-script» та первинні призматичні 

включення можна віднести до боридних фаз, які утворилися в сплавах на основі 

W(Mo,V). Евтектичні волокна CS і первинні частки мають близький хімічний 

склад (включаючи присутність вуглецю), що дозволяє припустити, що вони яв-

ляють собою одну фазу – комплексний карбоборид M2(B,C)5, який утворюється 

в усіх досліджених сплавах замість окремих боридів вольфраму, молібдену і 

ванадію, прогнозованих моделюванням. Утворення M2(B,C)5 можна розглядати 

як результат конкуренції різних елементів за зв'язування з бором і вуглецем при 

утворенні твердих сполук. Можна припустити, що кристалізація нестехіомет-

ричного комплексного борокарбіду була кінетично більш вигідним варіантом, 

аніж формування боридів окремих елементів, оскільки вона відбувалася шля-

хом приєднання до зародка атомів різних елементів, присутніх біля зростаючо-

го включення, та не потребувала дифузії на великі відстані. Про той факт, що 

кристалізації карбобориду М2(В,С)5 проходила саме за таким сценарієм, свід-

чить наявність в його решітці 10-21 % Cr і 20-27 % Fe, які мають набагато мен-

шу спорідненість до вуглецю/бору порівняно з W, Mo та V. Таким чином, кар-

боборид М2(В,С)5, можна розглядати як метастабільну фазу, на відміну від бо-

ридних фаз, що відповідають термодинамічно рівноважному стану системи 

(наведені в табл. 6.4). Можливість появи бориду M2B5 замість M2B була раніше 

обґрунтована Frotscher та ін. [242] для сплавів Fe-B-W(Mo). Карбоборид 
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М2(В,С)5 кристалізувався із рідини як первинні включення призматичної форми 

(за присутності 2,5-3,5 % В в складі сплаву) та (або) шляхом евтектичної реакції 

«Рідина→Ферит+M2(B,C)5» з утворенням евтектики «Chinese Script» (при 1,5-

2,5 % B). З урахуванням результатів ЕДА-аналізу хімічна формула карбобориду 

M2(B,C)5 може бути представлена як: 

а) евтектичні волокна CS – (Fe0,6-0,7V0,45-0,5Cr0,4-0,5Mo0,2-0,25W0,1-0,2Ti0,05)(B,C)5;  

б) первинні включення – (Fe0,6V0,5Cr0,35-0,4Mo0,25-0,3W0,2Ti0,05)(B,C)5. 

 Згідно з «Thermo-Calc» моделюванням, у сплавах із 1,5 % В має  форму-

ватися евтектика за реакцією «Рідина→Ферит+M7C3». Результати моделювання 

повністю підтверждіються наявністю в сплавах евтектики «розеткової» морфо-

логії, характерної для високохромистих чавунів із карбідами хрому М7С3. Без-

посередня ідентифікація цього карбіду в дослідних сплавах за результатами ре-

нтгеноструктурного аналізу була ускладнена близьким розташуванням ліній від 

різних фаз, хоча достатньо інтенсивний пік при 2θ ~30ο з великою вирогідністю 

можна віднести саме до карбіду М7С3 (див. рис. 6.21). Наявність цього карбіду в 

сплавах підтверджується також високим вмістом хрому (32-40 %) в пластинах 

«розеткової» евтектики, який, втім, був трохи нижчим від концентрації хрому в 

карбіді M7C3, присутньому в  високохромистих чавунах (39-53 % [193, 225]). 

Трохи знижений вміст хрому в «розеткових» евтектичних пластинах був зумо-

влений присутністю в них ванадію, вольфраму і молібдену в сумарній кількості 

~20 %. Це дозволило сформувати гексагональний карбід М7С3 навіть за концен-

трації хрому, нижчої за зазначеної вище. Наявність вуглецю та бору в евтекти-

чних «розеткових» пластинах дозволяє ідентифікувати їх як карбоборид 

M7(C,В)3 з формулою (Fe2,9Cr2,5V1,1Mo0,2W0,1Ti0,1Mn0,1)(C,B)3 (згідно результатів 

ЕДА). 

Зі збільшенням вмісту бору до 2,5-3,5 % об’ємна частка первинного карбо-

бориду M2(B,C)5 суттєво зросла, що зменшило концентрацію вольфраму в рідині. 

Внаслідок цього вміст вольфраму в волокнах «Chinese-script» евтектики, яка 

кристалізується після первинних включень знизилась майже вдвічі. Брак вольф-

раму компенсувався зростанням вмісту Cr та Mo в евтектичних волокнах, що 
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збіднювало рідину на ці елементи. Дефіцит хрому призвів до заміни карбіду 

M7C3 на більш багатий залізом орторомбічний карбід M3C (цементит) із відпові-

дною зміною морфології карбідної евтектики від «розеткової» до ледебуритної 

та «Сoarse-net» евтектики при збільшенні вмісту бору в сплаві до 2,5-3,5 %. Кон-

центрація Cr в пластинах «Coarse-net» евтектики становила лише 12,7-21,9 %, 

тоді як загальний вміст (V, Mo, W) був утричі нижчим порівняно із «розетко-

вою» евтектикою. Це вказує на домінуючу роль заліза в формуванні М3С, вміст 

якого зріс до 60-70 %. Присутність досить сильних дифракційних максимумів 

цементиту на рентгенограмах, що відносяться до сплавів з 0,7-1,1 % С та 2,5-

3,5 % В, а також фазовий хімічний склад (до якого входять вуглець і бор) підтве-

рджують припущення про те, що тверда фазова складова ледебуриту та «Сoarse-

net» евтектики являє собою бороцементит M3(C,B) з формулою 

(Fe1,85Cr0,8V0,15Mo0,1W0,05Mn0,05)(C,B)3. Він є нерівноважною фазою, яка утвори-

лась за евтектичною реакцією «Рідина → Аустеніт+M3C» замість прогнозованих 

реакцій (6.12) та (6.13), що б мали привести до утворення карбідів M7C3 та Cr3C2. 

В ділянках пластин евтектики «Сoarse-net», які мають світлий BSE-

контраст, сумарний вміст Mo, W та V становить 40-50 %, що свідчить про утво-

рення в цих місцях спеціального карбіду, відмінного від бороцементиту. Вихо-

дячи з високого вмісту Mo і W і відсутності бору цих зонах, можна вважати, що 

вони являють собою карбід М6С або M2C [237]. Ця фаза також є нерівноваж-

ною; вона не була виявлена рентгеноструктурним аналізом через її незначну 

об’ємну частку в структурі. 

Рівноосні частки кутастої форми, які фіксуються в структурі всіх сплавів, 

містять 54-72 % Ti і 4,4-6,5 % B при співвідношенні [C]:[B]3 (мас. %). Це вка-

зує на те, що вони є карбоборидом M(C,B), який має кубічну решітку аналогіч-

ну TiC (згідно з результатами рентгеноструктурного аналізу). M(C,B) кристалі-

зувався як первинна фаза до початку евтектичних реакцій, як і було передбаче-

но моделюванням (див. рис. 6.2). Участь титану в утворенні інших карбобори-

дів (M2(B,C)5, M7(C,B)3, M3(C,B)) була дуже обмеженою, в той час як W, Mo та 

V активно заміщували титан в решітці M(C,B): їх загальний вміст в M(C,B) ста-
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новив близько 20 % у сплавах з 0,3-0,7 % С, зростаючи до 35 % у сплавах 1,1 %. 

Відповідно, це привело до зменшення концентрації титану максимально до 

54 %, при тому що стехіометричний вміст цього елементу в карбіді TiC дорів-

нює 80 мас. % (83 ат. %). Формула карбобориду M(C,B) може бути представле-

на як (Ti0,7-0,75V0,1W0,1Fe0,05-0,1Mo0-0,05)(C,B) (хром не включено у формулу через 

його низький вміст). Більшість включень M(C,B) мають дуплексну будову 

складаючись із збагаченого на титан «ядра» та збідненої на титан «оболонки». 

Можна припустити, що формування цих часток йшло у дві стадії: на першій 

формувалось ядро, що збіднювало навколишню рідину на титан; на другій ста-

дії включення зростало за рахунок контакту зі збагаченою вольфрамом та молі-

бденом рідиною з приєднанням атомів цих елементів до зародку, що сформува-

ло бідну на титан (багату на W, Mo) «оболонку». Слід також зазначити, що ок-

рім карбобориду M(C,B) деяка частина титану може бути присутньою у вигляді 

карбобориду M(C,B)2, про що свідчать слабкі піки на рентгенограмах, які мо-

жуть належати дибориду титану TiB2. Згідно з термодинамічними розрахунка-

ми, утворення TiB2 відбувається в сплавах за евтектичною реакцією (6.17) при 

температурі нижче виділення ТiC. 

Згідно з результатами термодинамічного моделювання, в сплавах з 1,5-

2,5 % В включення ТiC першими формуються із розплаву при температурі вище 

1500 оC. Після кристалізації вони рівномірно розподілені в рідині та мають діяти 

як центри гетерогенного зародження для первинних карбоборидів вольфраму та 

евтектичних колоній [228]. Однак, як показав ЕДА-маппінг, включення M(C,B) в 

основному сконцентровані по переферії евтектичних колоній (рис. 6.27, a) або по 

контуру первинних призматичних включень (див. рис. 6.27, б, в). Таке розташу-

вання часток M(C,B) дозволяє припусти, що в міру зростання первинних карбо-

боридів (або евтектичних колоній) карбобориди титану віддтіснялися фронтом 

кристалізації до рідини, що залишилась (відтіснення зафіксовано не тільки 

наззовні первинних включень, але й всередину, до границі осьового отвору, як 

показано на рис. 6.27, в білими стрілками. Таким чином, включення M(C,B) ви-

явились сконцетрованими в місцях кристалізації останніх порцій рідкої фази. Ча-
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стково, частки M(C,B) фіксуються всередині евтектичних колоній та первинних 

включень (показані чорною стрілкою на рис. 6.27, в). Автори роботи [243] пояс-

нюють це різницею у теплопровідності та критичній швидкості фронту затвер-

діння. Дрібні частки легко набувають температури розплаву завдяки їх низькому 

тепловмісту; до того моменту, коли фронт кристалізації досягає дрібних части-

нок TiC, їх температура знижується до такого рівня, що вони можуть бути охоп-

лені фронтом кристалізації та інкапсульовані в твердій фазі. 

 

  

 

Рис. 6.27. Розташування часток M(C,B) в сплавах 1,1С-1,5B (а) та 1,1С-

2,5B (б, в) 

 

Витрата значної кількості W, Mo, V і Ti при кристалізації M(C,B) і 

M2(B,C)5 є причиною низької концентрації цих елементів в матриці (див. 

табл 6.8). На відміну від цього, хром був більш рівномірно розподілений між 

карбоборидами і матрицею, де його вміст сягав 8,8 % (в сплаві 1,1С-1,5В), ак-

тивно впливаючи на структуру матриці. Згідно з термодинамічним моделюван-
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ням (див. рис. 6.10), при температурі нижче 500 oC всі сплави мають феритну 

матрицю. Це обумовлено присутністю великої кількості α-стабілізаторів (W, Cr, 

Mo, V, Ti, Si) і незначного вмісту гамма-стабілізаторів (C, Mn) в хімічному 

складі сплавів.  

Повністю феритна матриця спостерігалася тільки в сплавах, що вміщува-

ли 0,3 % С та 1,5 % B при більш високому вмісті вуглецю та бору матриця змі-

нювалася на «мартенсит», «ферит+перліт» або «ферит+перліт+мартенсит». Як 

відомо, ці структури виникають внаслідок γFe→αFe перетворення, хоча γFe-

фаза не входила до числа рівноважних фаз сплавів з 0,7-1,1 % С та ≥1,5 % В 

(див. табл. 6.4). Очевидно, аустеніт в них утворився нерівноважним шляхом за-

вдяки бору, який активно зв’язував карбідоутворюючі елементи при утворенні 

первинних включень M2(B,C)5. В результаті в розплаві з'явилися локальні нері-

вноважні зони, збіднені на карбідоутворюючі елементі. В цих зонах вміст віль-

ного вуглецю виявився підвищенним, оскільки вуглець не був повною мірою  

зв'язаний в карбобориди М7(С,В)3 та М3(С,В) внаслідок дефіциту легуючих 

елементів. Оскільки вуглець розширює γ-область, ці зони кристалізувалися у 

вигляді первинного аустеніту з подальшим його перетворенням в перліт або 

мартенсит при охолодженні відливки. Такий сценарій структуроутворення є для 

сплавів з більш високим вмістом вуглецю, що й підтверджується структурою 

матриці в сплавах з 0,7-1,1 % C. Перетворення аустеніту в сплавах, легованих 

2,5 % B, відбувалося шляхом виділення з аустеніту вторинних часток карбобо-

ридів з подальшим перетворенням збідненого аустеніту на мартенсит при охо-

лодженні. За вищого вмісту бору (3,5 % B) легуючі елементи були, більшою мі-

рою, витрачені на формування первинних карбоборидів M2(B,C)5; це призвело 

до збіднення аустеніту на хром і ванадій, що зменшило його стабільність до пе-

рлітного перетворення (в матриці цих сплавів утворився перліт). Слід відзначи-

ти, що первинний аустеніт частково зберігся в структурі всіх сплавів у вигляді 

залишкового аустеніту. Це випливає з результатів рентгеноструктурного дослі-

дження, яке виявило у всіх сплавах залишковий аустеніт, вміст якого в матриці 

коливався в межах 6,0-24,7 % (див. рис.  6.21). Присутність залишкового аусте-
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ніту можна пояснити його стабілізацією внаслідок локального пересичення ву-

глецем та легуючими елементами. Максимальна кількість залишкового аустені-

ту (24,7 %) зафіксована в сплаві 1,1C-2,5B, що підтверджує наведене вище мір-

кування про вирішальну роль вуглецю в формуванні перлітної або мартенсит-

ної матриці в досліджених сплавах. 

На рис. 6.28, а представлена структурна мапа сплавів, на якій позначено 

області з різним набором карбоборидних фаз в залежності від вмісту вуглецю і 

бору. Границі областей на мапі визначено приблизно на основі результатів рен-

тгеноструктурного та енергодисперсійного досліджень.  

 

  

Рис. 6.28.  Структурна мапа (а) та тенденції зміни структури в дослідних 

сплавах (б) в залежності від вмісту вуглецю та бору. (РВ – рівноосні включен-

ня, «первинні» – первинні призматичні включення) 

 

При аналізі мапи було виявлено наступні тенденції щодо впливу бору та 

вуглецю на структуру сплавів (див. рис. 6.28, б): 

а) вплив бору (рис. 6.29). Саме бор визначає структурний статус дослі-

джуваних сплавів, змінюючи його (незалежно від вмісту вуглецю) від евтекти-

чного (при 1,5 % B) до заевтектичного (при 2,5-3,5 % В).  
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Рис. 6.29. Вплив бору на об’ємну частку структурних складових в сплавах 

(а); на вміст W у первинних призматичних включеннях та евтектичних волокнах 

CS та на вміст Cr в пластинах евтектик, збагачених на Cr та Fe, (б); на вміст Ti і 

W в рівноосних частках (в); на вміст Cr і V в матриці (ферит або мартенсит) (г) 

 

Зі збільшенням вмісту бору від  2,5 % до 3,5 % в структурі зростає 

об`ємна частка первинних включень карбобориду M2(B,C)5 (див. рис. 6.29, а). 

Для їх утворення бор інтенсивно зв’язує W, Mo, V, Cr, Ti, збіднюючи розплав 

на вказані елементи. Це зменшує об’ємну частку евтектики «Chinese-script», 

оскільки на її утворення витрачаються ті ж самі легуючі елементи (W, Mo, V). 

Крім того, зменшується вміст вольфраму як у первинних частках М2(В,С)5, так і 

у волокнах евтектики «Chinese-script» (див. рис. 6.29, б). Збіднення розплаву 

вольфрамом активізує карбідоутворюючу роль Cr і Fe, які заміщують W в реші-

тці M2(B,C)5. Крім того, замість збагаченої на (W, Mo, V) евтектики «Chinese-

script» в структурі виникають інші, збагачені на Cr та Fe, евтектики.  Це приз-
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водить до того, що евтектика «Chinese-script» не фіксується в структурі сплавів 

з 3,5 % B.  

Збільшення вмісту бору в сплаві призводить до зниження концентрації 

хрому в евтектичних пластинах евтектик, збагачених на Cr та Fe, внаслідок йо-

го часткового (10 %) зв’язування в первинному карбобориді M2(B,C)5. Відпо-

відно, зменшується співвідношення [Cr]:[C] у рідині, що призводить до заміни 

карбобориду M7(C,B)3 на бороцементит M3(C,B). Таким чином, бор сприяє зміні 

типу карбоборидів хрому та заліза та заміні «розеткової» евтектики на ледебу-

рит або евтектику «Coarse-net». Паралельно з цим суттєво знижується вміст 

хрому в матриці (див. рис. 6.29, в). В той же час бор майже не впливає ані на кі-

лькість рівноосних кутастих включень, ані на хімічний склад карбоборидів ти-

тану М(С,В) (див. рис. 6.29, а, в). 

б) вплив вуглецю (рис.6.30). Вуглець справляє інший, відмінний від бору, 

вплив на процеси формування карбоборидних фаз. По-перше, вуглець різко збі-

льшує об’ємну частку карбобориду титану M(C,B) (рис. 6.30, a), вказуючи на 

те, що титан переважно зв’язується саме з вуглецем, а не з бором (про подібне 

формування карбіду TiC замість TiB2 в Fe-C-B-Ti сплаві раніше повідомлялося 

в роботі [26]). Підвищення вмісту вуглецю від 0,3-0,7 % до 1,1 % у сплавах 

зменшило концентрацію титану в M(C,B) з 65-72 % до 54-59 % (див. рис. 6.30, 

г);  цей брак титану в карбобориді був компенсуваний подвоєнням вмісту в 

ньому вольфраму. По-друге, вуглець практично не впливає на об’ємну частку 

та хімічний склад первинних карбоборидів M2(B,C)5 (див. рис. 6.30, б), утво-

рення яких контролюється бором.  
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Рис. 6.30. Вплив вуглецю на об’ємну частку структурних складових в 

сплавах (а); на вміст W у первинних призматичних включеннях та евтектичних 

волокнах CS та на вміст Cr в пластинах евтектик, збагачених на Cr та Fe, (б); на 

вміст Ti і W в рівноосних частках (в); на вміст Cr і V в матриці (ферит або мар-

тенсит) (г) 

 

Зі збільшенням вмісту вуглецю об’ємна частка евтектики «Chinese-script» 

зменшується (див. рис. 6.30, а), а евтектик, збагачених на Cr та Fe, навпаки, збі-

льшується (див. рис. 6.30, а), тобто вуглець сприяє заміщенню карбоборида 

M2(B,C)5 на карбобориди M7(C,B)3 та M3(C,B). Збільшення об’ємної частки ев-

тектичних карбоборидів M7(C,B)3 та M3(C,B) під впливом вуглецю супроводжу-

ється зниженням в них вмісту хрому в 1,5 рази (див. рис. 6.30, б), що відповідає 

заміні карбобориду М7(С,В)3 на бороцементит М3(С,В). У сплавах з 3,5 % В ву-

глець практично не впливає на концентрацію хрому в евтектичних пластинах, 

оскільки в данному випадку хром значною мірою вже був витрачений на утво-
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рення первинного карбобориду M2(B,C)5. Нарешті, як показано на рис. 6.30, г, 

вуглець зменшує вміст хрому та ванадію  в матриці. Це пояснюється 

зв’язуванням цих елементів в карбоборидах M7(C,B)3 та M3(C,B). Така тенден-

ція має місце в сплавах з 1,5-2,5 % B, де хром і ванадій ще не повною мірою по-

глинені первинними карбоборидами M2(B,C)5. 

Оцінюючи загальний вплив бору та вуглецю, слід зазначити, що обидва 

елементи сприяли збільшенню кількості твердих включень у структурі. Дані 

щодо сумарної об’ємної частки первинних та евтектичних карбідів наведено в 

табл. 6.5. Вони показують, що зі збільшенням вмісту С і В у досліджених межах 

сумарна об’ємна частка карбоборидів (Т) зросла з 29 % (сплав 0,3С-1,5В) до 

65,7 % (сплав 1,1С-3,5B). Вплив вмісту бору та вуглецю на Т з високою надій-

ністю описується рівнянням регресії: 

 

T (об. %) = 17,5· [%C] + 12,8·[%B] (R2=0,99)   (6.23) 

 

Відповідно зростанню кількості карбоборидних фаз, вуглець та бор збі-

льшують твердість сплавів, що описується рівнянням: 

 

Твердість (HRC) = 18,0·[%C] + 9,9·[%B] (R2=0,99)  (6.24) 

 

6.8 Вплив вуглецю та бору на абразивну зносостійкість сплавів 

 

 Експериментальні сплави були випробувані на абразивне зношування за 

схемою «Three-body abrasion» [244]. Результати втпробувань у вигляді значень 

швидкості зношування (Wear Rate – WR) представлені на рис. 6.31. Як видно, 

значення WR різних сплавів варіюються в межах (2,31-5,69) 10–6 г(ммс)–1, 

тобто відрізняються більше ніж в два рази. В межах кожної групи сплавів з од-

наковим вмістом вуглецю вплив бору на швидкість зношування має однаковий 

характер: зростання WR при збільшенні вмісту бору до 2,5 %, зниження WR 

при подальшому підвіщенні вмісту бору до 3,5 %. Таким чином, за будь-якого 

вмісту вуглецю найвища швидкість зношування відповідає сплаву із 2,5 % B. 
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Найбільшу зносостійкість продемонстрували два сплави, які мали близкі зна-

чення WR: сплав 1,1C-3,5B (WR=2,3110–6 г(ммс)–1) та сплав 1,1C-1,5B 

(WR=2,4210–6 г(ммс)–1). Мінімальна зносостійкість зафіксована в сплаві 0,3C-

2,5B (WR=5,6910–6 г(ммс–1)).  

 

 

Рис. 6.31. Швидкість абразивного зношування гібридних сплавів 

 

Комплексне легування, використане в дослідних сплавах, мало на меті 

утворення твердих фаз, здатних ефективно протистояти ріжучому впливу абра-

зивних часток. На рис. 6.32, а та 6.32, б показані випадки зіткнення абразивних 

часток (SiC) з мікроструктурними складовими сплаву 0,3С-3,5В. Як видно з цих 

рисунків, частка карбіду кремнію (має високу твердість – 24,5-28,2 ГПа [191]) 

не залишила жодних слідів на поверхні ані первинного включення, ані евтекти-

чної пластини, що свідчить про їх високу абразивну стійкість. З іншого боку, на 

матричних ділянках між карбоборидними включеннями спостерігається глибо-

кий слід від абразивної частки. У деяких місцях, безпосередньо за включенням, 

слід переривається і потім з’являється знову, тобто на певному відрізку матри-

ця залишається неушкодженою (ці ділянки обведені колом на рис. 6.32, б).  
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Рис. 6.32. Взаємодія абразивних часток з фазовими складовими сплавів (а, 

б). Рельєф зношеної поверхні сплавів: 0,3C-1,5B (в), 0,3C-2,5B (г), 1,1C-1,5B (д, 

ж), 1,1C-3,5B (є, з). (б-є – оптичні зображення; a, ж, з – електронні зображення, 

СN – «Coarse-net»)    
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Очевидно, що при переході від твердого включення до мякої матриці аб-

разивна частка не одразу, а лише на деякій відстані від включення заглиблю-

ється в матрицю, утворюючи специфічну «тіньову зону», захищену від зношу-

вання [245]. Різна зносостійкість карбоборидних включень і матриці має приз-

водити до переважного зношування матричних ділянок з утворенням специфіч-

ного рельєфу на поверхні. 

Характерні типи рельєфу на зношеній поверхні досліджених сплавів 

представлені на рис. 6.32, в-є. Рельєф був утворений частками карбоборидів, які 

внаслідок переважного зносу матриці виступають над її рівнем. Тут можна ви-

ділити два основні типи рельєфу поверхні. Перший відповідає евтектичним 

сплавам (тобто тим, що містять 1,5 % B): рельєф утворений карбоборидними во-

локнами M2(B,C)5, що належать до евтектики «Chinese-Script» (див. рис. 6.32, в, 

д). Матриця навколо них вкрита подряпинами, відколів і піттінгів на поверхні не 

спостерігається. Рельєф характеризується незначним перепадом висот між окре-

мими елементами. 

Другий тип рельєфу зношеної поверхні спостерігався в заевтектичних 

сплавах (тобто тих, що містять 2,5-3,5 % В). Їх рельєф відрізнявся наявністю 

грубих первинних карбоборидів у вигляді виступів над зношеною матрицею 

(рис. 6.32, г, є). На первинних включеннях спостерігаються множинні сколи; 

також в матриці присутні ямки (піттінги), які утворились в результати викри-

шування карбоборидних часток. На рис. 6.32, ж представлено збільшене зобра-

ження зношеної поверхні евтектичного сплаву 1,1C-1,5B. Поверхня має негли-

бокі подряпини в матричних ділянках, мікротріщини та невеликі піттінги, що є 

результатом розтріскування карбоборидних волокон. На поверхні присутні 

продукти зносу у вигляді дрібних округлих часток розміром <0,5 мкм. Вздовж 

країв подряпин фіксуються ділянки деформованого металу («lips») (див. встав-

ку до рис. 6.32, ж), які є місцями переважного склювання перенакльопаних мік-

рооб`ємів матриці [247]. Основними характерними ознаками зношеної поверхні 

заевтектичних сплавів є борозни змінної довжини і ширини, «lips», глибокі ям-
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ки, утворені відколовшимися карбоборидами та мікротріщини на первинних 

включеннях (див. рис. 6.32, з). 

 

6.9 Моделювання впливу вуглецю та бору на абразивну 

зносостійкість сплавів 

 

Результати випробувань на абразивне зношування були опрацьовані згід-

но з методикою повного факторного експерименту 32 (див. розд. 2), в результаті 

чого отримали регресійне рівняння [133]: 

 

y = 3,48 – 0,788X1 + 0,292X2 – 0,335X1X2 + 0,035Z1 – 0,478Z2 –0,050Z1Z2 

+ 0,163X1Z2 – 0,011X2Z1. 
(6.25) 

 

При зворотному переході від Zi до Xi було отримано остаточний варінт 

рівняння регресії: 

 

WR (× 10–6 г(ммс)–1) = 4,170 – 1,115X1 + 0,315X2 – 0,335X1X2 + 

0,405X1
2 – 1,135X2

2 – 0,450X1
2X2

2 + 0,490X1X2
2 – 0,035X2X1

2.          
(6.26) 

 

За перевіркою по F-критерію гіпотеза про адекватність рівняння критерію 

(6.26) відхилена не була. 

Від’ємні значення коефіцієнта Х1 у формулі (6.25) вказують на зменшення 

інтенсивності зношування при збільшенні вмісту вуглецю, що пояснюється 

зростанням загальної кількості твердих включень (карбоборидів М(С,В), 

М7(С,В)3 та борцементиту М3(C,B)). Додатні значення коефіцієнта Х2 свідчать 

про збільшення швидкості зношування під впливом бору, що пов’язано з утво-

ренням грубих первинних включень. Взаємодії змінних величин різного ступе-

ню (квадратичного, третього і четвертого) дають додатні або від’ємні значення 

відповідних коефіцієнтів. Вуглець та бор взаємно впливають на дію один на 
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одного, що зумовлює складний нелінійний характер їх сумісного впливу на 

швидкість зношування сплавів. 

Графічна інтерпретація моделі (6.25) показує (рис. 6.33, а), що модель 

описує нелінійну поверхню відгуку з перегином, який приблизно відповідає 

вмісту 2,5 % В. На рис. 6.33, б представлена проєкція поверхні відгуку на коор-

динатну площину «% C – % B» у вигляді набору рівновіддалених ізоліній, що 

відповідають різним значенням WR (див. позначки біля ліній). Як випливає з 

рис. 6.33, б, максимальне значення WR (5,7 × 10–6 г(ммс)–1) відноситься до 

області з координатами 0,3 % C і 2,7 % B. Зі збільшенням (або зменшенням) 

вмісту бору відносно цього значення швидкість зносу зменшується за будь-якої 

концентрації вуглецю. Таким чином, крива WR=f(%В) проходить через макси-

мум, висота якого зменшується зі збільшенням вмісту вуглецю. Поверхня дося-

гає свого мінімуму WR=2,7×10–6 г(ммс)–1 за різних концентрацій вуглецю та 

бору, а саме: (0,85 % С+1,5 % В) та (1,1 % С+3,5 % В). Тобто, ці варіанти хіміч-

ного складу забезпечують максимальну абразивну зносостійкість досліджених 

гібридних сплавів. 

 

  

Рис. 6.33. Поверхня відгуку моделі (6.25) (a) і її проекція на координатну 

площину «% C – % B» (б). Числа біля кривих на (б) вказують значення WR (× 

10–6 г(ммс)–1) 
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Як видно з рис. 6.34, а, вуглець монотонно знижує WR за будь-якого 

вмісту бору (крім 1,5-1,7 % B, коли спостерігається незначне підвищення WR 

при вмісті вуглецю ≥0,85 % C). При збільшенні вмісту бору до 2,5 % крива 

WR=f(% C) зміщується вгору (до вищих значень WR), а потім опускається вниз, 

відображаючи зниження рівня WR, при вищих концентраціях бору. На відміну 

від вуглецю, бор діє немонотонно за будь-якої концентрації вуглецю: всі криві 

WR=f(% B), представлені на рис. 6.34, б, проходять через максимум при 2,5-

2,7 % B. Зі збільшенням вмісту вуглецю криві зміщуються в бік менших зна-

чень WR, тоді як різниця в значеннях зносу зменшується.  

Для пояснення описаного впливу вуглецю та бору на зносостійкість слід 

врахувати такі фактори, як твердість та загальна частка карбоборидних вклю-

чень. Як видно на рис. 6.35, a, твердість сплавів (НRC)  тісно пов’зана з 

об’ємною часткою твердих сполук (T,%), цей взаємозв’язок апроксимується ви-

разом: 

 

НRC =19,9·exp(0,015·T). (6.27) 

  

  

Рис. 6.34. Роздільний вплив вуглецю (а) та бору (б) на швидкість зношу-

вання сплавів (згідно з рівнянням (6.26)) 
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Рис. 6.35. Вплив загальної об’ємної частки карбоборидів на твердість (а) і 

швидкість зношування сплавів (б). Вплив твердості на швидкість зношування 

сплавів (в) 

 

Втім, між Т та WR відсутні пряма залежність: криві WR=f(T) проходять 

через максимум, величина якого зростає зі збільшенням вмісту вуглецю (див. 

рис. 6.35, б). Такий самий немонотонний характер має залежність «Твердість-

WR» (див. рис. 6.35, в). Таким чином, збільшення кількості карбоборидів (і, 

відповідно, об’ємної твердості) може в певних випадках погіршувати зносо-

стійкість, що вказує на складність процесу зношування досліджуваних багато-

фазних сплавів. Роздільний вплив вуглецю і бору на об'ємні частки карбобори-

дних включень різних типів представлений на рисунках 6.36 і 6.37. З цих рису-

нків випливає, що і вуглець, і бор збільшують загальну об’ємну частку карбо-

боридних включень, синергічно посилюючи дію один одного. 
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Рис. 6.36. Вплив (а) вуглецю та (б) бору на загальну кількість карбобори-

дів у сплавах 

 

Вуглець підвищує кількість карбобориду титану M(C,B) (рис. 6.37, a), а 

також евтектичних карбоборидів хрому M7(C,B)3 та заліза M3(C,B) (див. 

рис. 6.37, б). Водночас вуглець практично не впливає на кількість первинних 

включень карбобориду М2(В,С)5 (див. рис. 6.37, в), оскільки в утворенні цього 

включення основну роль відіграє саме бор (карбоборид М2(В,С)5 сформувався 

на базі бориду М2В5). Водночас, вуглець зменшує кількість евтектичних вклю-

чень M2(B,C)5, що належать до евтектики «Chinese-Script» (див. рис. 6.37, г). 

Останнє пояснюється тим, що вуглець сприяє утворенню збагачених хромом та 

залізом евтектик («розеткоподібної», «Coarse-net», ледебуриту), звязуючи при 

цьому частину легуючих елементів (Cr, W, Mo та V), які приймають участь у 

формуванні M2(B,C)5. Це є проявом конкуренції між бором і вуглецем в утво-

ренні карбоборидних фаз.  

Бор зменшує об’ємну частку евтектичних карбоборидів M2(B,C)5 

(«Chinese-Script») з одночасним збільшенням частки первинних включень 

M2(B,C)5 (рис. 6.38, а і 6.38, б). Крім того, бор (при 3,5 %) збільшує кількість 

багатих на (Cr/Fe) евтектичних карбоборидів (див. рис. 6.38, в) і не впливає на 

кількість карбобориду титану M(C,B) (див. рис. 6.38, г). 
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Рис. 6.37. Вплив вуглецю на об’ємну частку включень: карбобориду тита-

ну (а), карбоборидів M7(C,B)3 та M3(C,B) (належать до «розеткоподібної», 

«Coarse-net» та ледебуритної евтектик) (б), первинних карбоборидів M2(B,C)5 

(в), евтектичних  карбоборидів M2(B,C)5 (евтектика «Chinese-Script») (г) 
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Рис. 6.38. Вплив бору на об’ємну частку включень: евтектичних  карбобо-

ридів M2(B,C)5 («Chinese-Script») (а), первинних карбоборидів M2(B,C)5 (б), кар-

боборидів M7(C,B)3 і M3(C,B) (належать до «розеткоподібної», «Coarse-net» та 

ледебуритної евтектик) (в), карбобориду титану (г) 

 

Враховуючи вищезазначене, можна запропонувати наступне пояснення 

неоднозначного впливу бору на зносостійкість сплавів. В дослідних мультиком-

понетних сплавах роль бору в основному полягає в утворенні карбобориду  

M2(B,C)5, мікротвердість якого є досить високою (~2500 HV), що має сприяти 

підвищенню зносостійкості сплавів. При вмісті бору 1,5 % борокарбід M2(B,C)5 

кристалізується у вигляді евтектики «Chinese-Script», в якій тонкі карбоборидні 

волокна, розгалужені у більш м’якій металевій матриці. Така будова евтектики є 
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сприятливою з точки зору зносостійкості, оскільки рівномірно розподілені дис-

персні волокна ефективно захищають матричні прошарки від зношування за ра-

хунок «тіньового» ефекту. Близьке розташування евтектичних карбоборидних 

волокон збільшує протяжність «тіньові зони», таким чином зменшуючи можли-

вість заглиблення абразивної частки в матриці та, відповідно, знижуючи знос 

(рис. 6.39, а). При цьому волокна не розтріскуються, що запобігає їх легкому ви-

крашуванню. 

 

 

Рис. 6.39. (а) «Тіньові зони» у випаках близького та розрідженого розта-

шування евтектичних карбоборидів. (б) Стадії руйнування первинного призма-

тичного включення при зношуванні навколишніх ділянок матриці (початкова 

стадія, поверхневе сколювання з утворенням дрібних уламків, об’ємне руйну-

вання з утворенням великих уламків) 

 

Зі збільшенням вмісту бору до 2,5 % досліджувані сплави набувають зае-

втектичного стану, тобто перед евтектичними перетвореннями в них кристалі-

зуються масивні первинні включення карбобориду М2(В,С)5. Ці включення по-

глинають значну частину W, Mo та V, таким чином зменшуючи об’ємну частку 

евтектичних карбоборидів M2(B,C)5 в евтектиці «Chinese-Script» із відповідним 
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збільшенням відстані між евтектичними колоніями. Внаслідок цього зростає 

площа матричних прошарків, які лежать за межами  «тіньових зон» і є не захи-

щеними від ріжучого впливу абразивних часток (див. рис. 6.39, а). З іншого бо-

ку, крупні первинні включення M2(B,C)5 внаслідок крихкості є схильними до 

руйнування при навантаженнях (відколи і розтріскування на їх поверхні фіксу-

вали навіть під час приготування зразків для мікроаналізу). При випробуванні 

на зношування крихкість первинних включень стає основним фактором, що ви-

значає зносостійкість заевтектичних сплавів: вона прискорює руйнування пове-

рхні при зіткненні з абразивними частками. Первинні включення зазнають ін-

тенсивного сколювання (рис. 6.32, б-г), що різко збільшує швидкість зношу-

вання сплавів. Підвищена крихкість боридних фаз пов’язана із значною част-

кою ковалентного звязку у кристалічній решітці [102-105]. Крім того, крихкість 

посилюється через великий розмір первинних включень, що сприяє формуван-

ню в них внутрішніх мікротріщин під дією кристалізаційних напружень. Такі 

тріщини показані на рис. 6.17, б; вони виникли внаслідок кристалізації матриці 

всередині осьового отвору первинного карбобориду, що призвело до розтягую-

чих напружень в стінках включення. Мінімальна зносостійкість була зафіксо-

вана в сплаві 0,3C-2,5B, в структурі якого первинні призматичні включення бу-

ли оточені дуже розрідженими колоніями «Chinese-Script» з великою відстанню 

між евтектичними волокнами (див. рис. 6.17, б). Розріджені евтектичні карбо-

бориди не захищали належним чином м’яку феритну матрицю, що спричиняло 

її інтенсивне зношування з оголенням та подальшим сколюванням первинних 

включень з утворенням піттінгів на поверхні (див. рис. 6.32, г). Збільшення вмі-

сту бору до 3,5 % збільшило об’ємну частку первинних включень M2(B,C)5 (на 

8 %), що призвело до заміни евтектики «Chinese-Script» на «розеткоподібну» 

евтектику. Остання характеризувалась більшою кількістю евтектичних карбо-

боридних включень з їх більш тісним розташуванням в межах евтектичних ко-

лоній. Це покращило захист матриці в проміжках між первинними частками, 

що забезпечило зниження швидкості зношування сплаву 0,3С-3,5 % В відносно 

сплаву 0,3C-2,5B. 
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Таке ж саме пояснення можна дати щодо впливу бору на зносостійкість 

сплавів із більшим вмістом вуглецю (0,7-1,1 %). Єдина особливість полягає в 

тому, що різниця у значеннях WR між 2,5 % В (максимум) і 1,5 % В (мінімум) є 

значно нижчою, аніж у сплавах із 0,3 % C. Ця обставина вказує на важливість 

вуглецю, який підвищує зносостійкість мультикомпонентних високобористих 

сплавів за будь-якого вмісту бору. Такий вплив вуглецю пояснюється: (а) збі-

льшенням кількості твердого карбобориду титану M(C,B), (б) збільшенням 

об’ємної частки евтектичних карбоборидів M7(C,B)3 і M3(C,B), які ефективно 

захищають матричні ділянки між первинними включеннями M2(B,C)5, (в) замі-

ною м’якого фериту (при 0,3 % C) на більш тверді «ферит+перліт» або мартен-

сит (при 0,7-1,1 %) в структурі матриці. Твердість і зносостійкість матричної 

фази є важливими факторами в контексті запобігання викрашуванню карбобо-

риду після зношування навколишньої матриці. 

Отримані результати дозволяють сформулювати деякі висновки щодо 

зв’язку між структурою та абразивною зносостійкістю гібридних мультиком-

понентних сплавів. В цілому їх зносостійкість визначається не стільки сумар-

ною часткою карбоборидів, скільки кількістю карбоборидних включень, їх роз-

мірами і рівномірністю розподілу в об’ємі сплаву. У цьому сенсі евтектичні 

включення є більш прийнятними, оскільки вони забезпечуть краще «покриття» 

поверхні із зменшенням відстані між частками, що збільшує протяжність «ті-

ньових зон» в матриці. Крім того, завдяки малому розміру евтектичні включен-

ня є менш схильними до відколів і викрашування. Поява первинних призматич-

них включень M2(B,C)5 в структурі супроводжується зменшенням кількості ев-

тектичних часток «Chinese-Script», що погіршує захист матриці від зношування. 

Найважливішим є те, що великі включення полегшують руйнування поверхні 

через їх високу крихкість. Введення вуглецю певною мірою виправляє ситуа-

цію, оскільки вуглець збільшує кількість евтектичних включень через утво-

рення евтектик, збагачених залізом та хромом («розеткова», «Coarse-net», леде-

буритна). Це підвищує захист матриці від зношування, тобто гальмує викришу-

вання первинних включень. Відповідно, у досліджених кількостях (0,3-1,1 %) 
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вуглець покращує абразивну зносостійкість як евтектичних, так і заевтектичних 

високобористих сплавів.  

Збільшення вмісту бору від 1,5 % до 2,5 % знижує зносостійкість внаслі-

док кристалізації первинних карбоборидів за рахунок зменшення кількості ев-

тектичних. При 3,5 % бор зв’язує основну частину карбідоутворюючих елемен-

тів у первинні включення M2(B,C)5, внаслідок чого частина вуглецю залишаєть-

ся незв’язаною. Цей «вільний» вуглець реагує із залізом, утворюючи багаті на 

залізо (зі зниженим вмістом Cr та інших легуючих елементів) ледебуритну та 

«Coarse-net» евтектики, в яких твердою фазою є бороцементит. Це підвищує 

зносостійкість відносно сплаву 2,5 % В, але вона все ж залишається нижчою, 

аніж у сплаві із 1,5 % В (див. рис. 6.34, б). Лише за вмісту вуглецю 1,1 %, спла-

ви з 1,5  % В та і 3,5 % В мають приблизно однаковий рівень зносостійкості, 

який є максимальним для дослідженої групи сплавів (див. рис. 6.33). Мульти-

компонентний гібридний сплав, що містить 1,1 % С і 1,5 % В можна вважати 

більш перспективним для практичного застосування, оскільки наявність вели-

ких включень у сплаві з 3,5 % B погіршує оброблюваність сплаву різанням, а 

також різко підвищує його схильність до розтріскування під час лиття, термоо-

бробки або експлуатації.   

 Для визначення рівня трибологічних властивостей експериментальних 

сплавів відносно відомих матеріалів було проведено порівняльне дослідження, 

в ході якого випробували на абразивне зношування високохромистий чавун 

300Х13 (3,3 % С, 13 % Cr, 1,5 % Mn) та мультикомпонентні сплави, що показа-

ли кращі результати – 1,1С-1,5В та 1,1С-3,5В. Всі три сплави були піддані гар-

туванню, що дозволило отримати в них максимально високу твердість (65-

67 HRC). Як випливає з рис. 6.40, швидкість зношування експериментальних 

сплавів виявилась значно нижчою за високохромистий чавун: у 1,6 разів – для 

сплаву 1,1С-3,5В та у 2,7 разів – для сплаву 1,1С-1,5В. Останнє значення є дуже 

високим, оскільки такий приріст зносостійкості (170 %), що робить викорис-

тання гібридних сплавів економічно вигідним, незважаючи на їх більш високу 

вартість порівняно із високохромистим чавуном. 
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Рис. 6.40. Порівняльна абразивна зносостійкість високохромистого чаву-

ну 300Х13 та гібридних мультикомпонентних сплавів 

 

Проведені дослідження показали, що гібридні мультикомпонентні сплави 

є перспективним матеріалом для екстремальних умов абразивного зношування. 

Подальше вдосконалення хімічного складу гібридних сплавів дозволить роз-

ширити сферу їх застосування в тому числі, для тертя при високих температу-

рах, що є характерним для експлуатації змінних деталей металургійного облад-

нання та штампувально-пресового інструменту.  

 

Висновки до розділу 

 

1. Встановлено, що бор справляє сильну модифікувальну дію на структу-

ру й властивості легованих чавунів. Додавання невеликої (0,25-0,5 %) кількості 

бору в чавун з 15 % Cr та 2 % Мо не приводить до утворення боридних фаз, але 

зменшує евтектичний вміст вуглецю та підвищує об’ємну частку за рахунок 

М3С, який входить до складу  евтектики «Аустеніт+М3С». Це супроводжується 

зниженням вмісту залишкового аустеніту, що в комплексі дозволяє досягти ви-

сокої твердості чавуну (67-71 HRC) після проведення дестабілізуючої термічної 

обробки. 
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2. Вперше запропонована концепція розробки нового класу зносостійких 

сплавів – «гібридних» мультикомпонентних чавунів, які поєднують переваги 

комплексного легування сильними карбідоутворюючими елементами та част-

кової заміни вуглецю на бор. Конкуренція елементів при кристалізації сплавів 

приводить до формування багатофазної структури, що вміщує різні комплекс-

нолеговані карбоборидні фази високої твердості (до 2700 HV) та зносостійкості. 

3. З використанням планування повного факторного експерименту 32 

проведені систематичні дослідження фазово-структурного стану, межфазового 

розподілу хімічних елементів та властивостей «гібридних» мультикомпонент-

них сплавів на Fe-5W-5Mo-5V-10Cr-2,5Ti основі із додаванням 0,3-1,1 % С та 

1,5-3,5 % В. Встановлено, що в цих сплавах в залежності від вмісту вуглецю та 

бору можуть бути присутні наступні фазово-структурні складові: (а) збагачений  

карбоборид M2(B,C)5 на основі W, Mo, V (у вигляді первинних призматичних 

включень або волокон евтектики «Chinese-script»); (б) карбоборид титану 

M(C,B) (дисперсні включення); (в) карбоборид M7(C,B)3 на основі Fe та 

Cr(пластини «розеткоподібної» евтектики); (г) легований бороцементит 

M3(C,B) (у вигляді пластин ледебуриту та евтектики «Coarse-net»); (д) збагачені 

молібденом карбіди (M2C, M6C), (є) матриця (ферит, аустеніт, перліт і мартен-

сит у різних сполученнях). 

4. Показано, що бор головним чином контролює формування включень 

M2(B,C)5, тоді як вуглець контролює утворення карбобориду M(C,B). Бор та ву-

глець практично не впливають на об'ємні частки та хімічний склад карбобориду 

титану та борокарбіду M2(B,C)5, відповідно. Підвищення вмісту обох елементів 

сприяє послідовній зміні типів евтектики наступним чином: евтектика 

«Chinese-script» на основі M2(B,C)5 → «розеткова» евтектика на основі M7(C,B)3 

→ евтектика на основі M3(C,B) (ледебуритна, «Coarse-net»). 

5. Визначено характер впливу бору і вуглецю на фазовий хімічний склад 

карбоборидних фаз. Показано, що бор зменшує вміст вольфраму у карбобори-

дах M2(B,C)5 і вміст хрому у карбоборидах M7(C,B)3, не впливаючи на хімічний 

склад карбобориду M(C,B). Вуглець зменшує вміст хрому у M7(C,B)3, а також 
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вміст титану в M(C,B), не впливаючи на хімічний склад M2(B,C)5. Збіднення 

металевої матриці на хром внаслідок його зв’язування вуглецем і бором в кар-

боборидні фази приводить до зміни її структурного стану з фериту на перліт та 

мартенсит. 

6. В межах дослідженого діапазону концентрації (0,3-1,1 %) вуглець під-

вищує абразивну зносостійкість гібридних мультикомпонентних чавунів за 

будь-якого вмісту бору завдяки збільшенню кількості карбобориду титану та 

утворенню різних евтектик на основі збагачених хромом та залізом карбобори-

дів M7(C,B)3 та M3(C,B). Крім того, вуглець підвищує твердість матриці форму-

ванням перлітної або мартенситної структури. Бор неоднозначно впливає на 

абразивну зносостійкість, різко знижуючи її за концентрації 2,5 %, що 

пов’язано із переходом сплаву в заевтектичний стан та появою в структурі гру-

бих первинних включень M2(B,C)5. При збільшенні концентрації бору понад 

2,5 % зносостійкість зростає.   

7. Найбільш сприятливим для абразивної зносостійкості типом структури 

для «гібридних» мультикомпонентних сплавів є евтектична структура, що 

складається з евтектик на основі карбоборидів M2(B,C)5 та M7(C,B)3 (спостері-

гається в сплавах 0,7 % С-1,5 % В та 1,1 % С-1,5 % В). Така структура зношу-

ється рівномірно, без викришувань та сколів, забезпечуючи максимально повну 

реалізацію «тіньового» ефекту, за якого ділянки матриці екрануються (захища-

ються) від зношування карбоборидними включеннями. 

 8. «Гібридний» мільтикомпонентний сплав 1,1С-1,5В продемонстрував 

2,7-кратну перевагу в абразивній зносостійкості перед відомим сплавом – висо-

кохромистим чавуном 300Х13, загартованим на твердість 66 HRC. Це показує 

високий потенціал досліджених «гібридних» сплавів як триботехнічних матері-

алів нового покоління.  
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РОЗДІЛ 7 

ТЕХНОЛОГІЧНІ СХЕМИ ТА ПАРАМЕТРИ ПРОЦЕСІВ  

ПОВЕРХНЕВОЇ ТА ОБ’ЄМНО-ПОВЕРХНЕВОЇ ЗМІЦНЮВАЛЬНОЇ 

ОБРОБКИ ЛЕГОВАНИХ БІЛИХ ЧАВУНІВ ТА СТАЛЕЙ 

ЛЕДЕБУРИТНОГО КЛАСУ З ВИКОРИСТАННЯМ ПЛАЗМОВОГО 

НАГРІВУ 

 

 

7.1 Доцільність застосування плазмової обробки для підвищення 

зносостійкості чавунів і сталей  

 

Представлені вище результати досліджень, показали, що плазмову по-

верхневу обробку доцільно застосовувати для підвищення експлуатаційної дов-

говічності білих легованих чавунів та сталей ледебуритного класу. Втім, ефек-

тивність цієї обробки залежить від хімічного складу сплава та його мікрострук-

турного стану перед проведенням поверхневого зміцнення. Максимальний при-

ріст зносостійкості ВХЧ в результаті плазмової обробки без оплавлення може 

сягати 17-22 %. Втім, плазмове гартування недоцільно використовувати для чаву-

нів, які зі структурою стабільного аустеніту (яка часто спостерігається в литому 

стані): в цьому випадку ПО не забезпечує дестабілізації аустеніту за рахунок ви-

ділення вторинних карбідів, внаслідок чого аустеніт не перетворюється на марте-

нсит. В результаті твердість та зносостійкість плазмовообробленого чавуну за-

лишаються низькими, крім того, в поверхневому шарі виникають тріщини. Перед 

плазмовою обробкою необхідно термічно «підготувати» мікроструктуру, тобто 

забезпечити збіднення аустеніту виділенням з нього вторинних (або евтектоїд-

них) карбідів. Це дозволить реалізувати мартенситне перетворення та збільшити 

твердість в результаті плазмової обробки. Така підготовка структури може бути 

досягнута наступними обробками: 

1. Дестабілізація+відпуск: витримка в аустенітній області (зазвичай при 

900-950 оС, 2-4 год) з наступним прискореним охолодженням (масло, повітря). 
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Ця обробка є оптимальною, оскільки за рахунок виділення карбідів концентра-

ція вуглецю в аустеніті знижується, точка МS підвищується до 200-250оС, тобто 

стає можливим отримання переважно мартенситної структури при охолоджен-

ні. Після дестабілізації проводять відпуск,  частіше за все низький, він формує в 

матриці чавуну структуру «відпущений мартенсит + вторинні карбіди». При 

плазмовому нагріві мартенсит перетворюється в аустеніт, але внаслідок високої 

швидкості нагріву вуглець значною мірою залишається у вторинних карбідах, 

які не встигають розчинитися в аустеніті. Тобто, не відбувається стабілізація 

аустеніту, і він перетворюється на мартенсит при охолодженні. Такі перетво-

рення відбуваються в ВХЧ при плазмовій обробці по режимам № 1 і № 2, тобто 

при температурі нагріву не вище 1200 оС. Високий відпуск після дестабілізації 

доцільно проводити у випадку механічної обробки відливок. При високому від-

пуску відбувається повне виділення вуглецю із твердого розчина, внаслідок чо-

го в матриці формується структура «ферит + зернисті карбіди». Якщо потім 

проводити плазмову обробку із невеликою температурою нагріву, то карбіди не 

встигатимуть розчинятися в аустеніті, що призведе до утворення  відносно 

м’якого низьковуглецевого мартенситу. В цьому випадку для отримання зміц-

нювального ефекту необхідно підвищувати температуру плазмового нагріву 

поверхні до 1000-1200 оС (що відповідає режиму № 2); це дозволить розчинити 

вторинні карбіди і наситити аустеніт вуглецем перед мартенситним перетво-

ренням. 

2. Двостадійна витримка у субкритичному інтервалі температур для евтек-

тоїдного перетворення аустеніту та подальшої коагуляції та сфероїдизації евтек-

тоїдних карбідів (така обробка рекомендується для підвищення оброблюваності 

чавунів різанням). На першій стадії, яка виконується при температурі максима-

льної швидкості евтектоїдного перетворення, формується перлітна матриця ча-

вуну. На другій стадії, що проводиться при температурах, максимально набли-

жених до точки Ас1, відбувається коагуляція і сфероїдизація евтектоїдних карбі-

дів, внаслідок чого формується структура «Ферит + Зернисті карбіди». Плазмову 

обробку чавунів з такою структурою доцільно проводити за режимами, що за-
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безпечують підвищену температуру нагріву, достатню для часткового розчинен-

ня евтектоїдних карбідів та насичення аустеніту вуглецем і отримання високову-

глецевого (твердого) мартенситу.  

Якщо плазмова обробка є завершальною операцією, то її режим не пови-

нен призводити до оплавлення поверхні.  В цьому випадку відбуається розчи-

нення карбідів, включаючи евтектичні, що стабілізує аустеніт до фазових пере-

творень при охолоджені. Після оплавлення матриці ВХЧ має аустенітну структу-

ру і, відповідно, чавун набуває низької твердості та зносостійкості. Якщо завер-

шальною операцією є дестабілізаційний нагрів, то плазмове оплавлення може 

бути доцільним, оскільки воно забезпечить значне (на порядок) подрібнення 

структурних складових – дендритів, карбідів, евтектичних колоній. Така модифі-

кація структури позитивно впливає на в’язкість чавуну, знижуючи негативний 

вплив карбідної фази на опір ВХЧ крихкому руйнуванню. Пост-плазмова деста-

білізація викличе виділення вторинних карбідів із пересиченого аустеніту оплав-

леного шару та забезпечить його перетворення в мартенсит. В сукупності із по-

дрібненням структурних складових ці зміни структури забезпечать підвищення 

абразивної стійкості ВХЧ на 30 %.  

Аналогічні висновки і результати отримано по застосуванню плазмової об-

робки до легованих V-Cr чавунів із високим вмістом ванадію (SCI-чавуни). Пла-

змова обробка без оплавлення підвищила абразивно-ерозійну зносостійкість SCI-

чавунів (≤4,5 % Cr) на 29 %; при застосуванні плазмового оплавлення з пост-

термообробкою зносостійкість зросла на 36 %. В SCI-чавунах із 9 % Cr цей ефект 

був меншим (13 и 18 %, відповідно) внаслідок того, що хром стабілізує аустеніт 

до мартенситного перетворення.  

Закономірності впливу режиму плазмової обробки на зносостійкість лего-

ваних чавунів знайшли своє підтвердження і по відношенню до литих комплекс-

но-легованих сталей ледебуритного класу. Найбільший приріст абразивної зно-

состійкості (55 %) зафіксовано для заевтектичної сталі після комплексної оброб-

ки (плазмове оплавлення + термічна пост-обробка). Плазмове гартування без 

оплавлення також дає високий результат (47 %), але його слід застосовувати ли-
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ше для сталей, структура яких вміщує вторинні карбіди. Якщо в структурі сталі 

присутній стабільний аустеніт, то плазмова обробка має невеликий ефект (16 %). 

Таким чином, ПО є недоцільною для ледебуритних сталей або чавунів із підви-

щеним (>6,0 %) вмістом аустенітоутворюючих елементів (Mn, Ni).  

 

7.2 Схеми і параметри технологічних процесів зміцнювальної обробки 

легованих чавунів та сталей ледебуритного класу з використанням сталого 

плазмового струменю 

 

Поведені дослідження дозволили розробити та запатентувати [247-251] ряд 

технологічних схем поверхнево-об’ємного зміцнення чавунів та сталей. 

Для практичного використання у виробництві пропонується використову-

вати наступні технологічні процеси і відповідні технологічні параметри. 

1. Поверхневе гартування плазмовим струменем постійної дії без оплав-

лення поверхні (захищено патентом України № 114978) (рис. 7.1). Технологія 

складається із наступних операцій: 

а) попередня термічна обробка. Мета – підготовка мікроструктури до плаз-

мового гартування шляхом дестабілізації аустеніту при виділенні вторинних кар-

бідів. Різновиди: витримка (впродовж 2-3 год) при температурі вище точки Ас1 

(tд1) з охолодженням в маслі (високотемпературна дестабілізація) (рис. 7.1, а, б); 

субкритична обробка – евтектоїдне перетворення з подальшою коагуляцією та 

сфероїдизацією евтектоїдних карбідів (рис. 7.1, в). Температура дестабілізації tд′ 

відповідає максимальній швидкості та повноті виділення вторинних карбідів з ау-

стеніту (знаходиться експериментально для сплаву конкретного хімічного скла-

ду). Можливо виконувати дестабілізуючу обробку в дві стадії (див. рис. 7.1, б), 

причому температура першої стадії (tд″) має бути максимально наближеною до 

температури солідус. Це забезпечить глибоке зневуглецювання поверхні, що пок-

ращить обробку ВХЧ лезвійним інструментом. На другій стадії чавун додатково 

витримується при tд′ для виділення вторинних карбідів і дестабілізації аустеніту. 

Після дестабілізації виконується відпуск (низький або високий). Перед плазмо-
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вою обробкою структура сплаву повинна складатися із зернистих карбідів та фе-

ритної (або мартенситної) матриці;  

 

  
а) б) 

1000-1200 оС

Ас1
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Т
е
м

п
е
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, 
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в) 

Рис. 7.1. Схеми об’ємно-поверхневої термічної обробки із нагрівом пове-

рхні плазмовим струменем постійної дії. Типи попередньої термообробки: ви-

сокотемпературна дестабілізація (а, б), субкритична обробка (в) (tд – температу-

ра дестабілізації)  

 

б) плазмове гартування. Виконується сталим плазмовим струменем за ре-

жимом, що забезпечує нагрів поверхні без оплавлення до 1000-1200 оС. Після 

плазмової обробки проводиться низький відпуск для зняття напружень. 

2. Комбіноване поверхнево-об’ємне термічне зміцнення із використанням 

плазмового струменя постійної дії з оплавленням поверхні (рис. 7.2).  
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Рис. 7.2. Схема поверхнево-об’ємної термічної обробки із оплавленням 

поверхні сталим плазмовим струменем та пост-плазмовою термообробкою 

 

Плазмова обробка чавуну виконується за режимом, що забезпечує нагрів 

поверхні до 1500-1550 оС та її оплавлення. Після ПО проводиться пост-

плазмова обробка за схемою, наведеною на рис. 7.2. Оскільки після плазмового 

оплавлення буде застосовуватися пост-плазмова дестабілізація аустеніту, чаву-

нні виливки можуть піддаватися обробці в литому стані. В разі наявності  в ли-

тій структурі значної кількості аустеніту для запобігання виникнення тріщин 

при ПЗ можливо застосування підігріву виробу не вище 500 оС. Розроблено 

проекти відповідних технологічних інструкцій, які наведено у додатках А та Б. 

 

7.3 Параметри технологічних процесів зміцнювальної обробки з 

використанням електротермічного плазмового прискорювача 

 

В табл. 7.1 представлені розроблені технологічні схеми ІПО металевих по-

верхонь з використанням ЕАПП, захищені патентами України на винахід 

(114678, 119082, 121045, 119011).  

Для практичного використання у виробництві пропонується використову-
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вати наступні технологічні процеси і відповідні технологічні параметри: 

1. Поверхневе модифікування (загартування) плазмовим імпульсом 

без оплавлення поверхні. Мета – підвищення твердості і зносостійкості поверх-

невих шарів сталевих та чавунних виробів формуванням структури дрібногол-

частого мартенситу та наведенням напружень стиснення. Обладнання – елект-

ротермічний плазмовий прискорювач. Матеріал катоду – вольфрам. Кількість 

імпульсів – 1. 

2. Нанесення захисного покриття. Мета – підвищення твердості і зносо-

стійкості (абразивної, адгезійної), відновлення зношеної поверхні. Катод – моно-

літний (сталь, чавун), або композитний (виготовлений спіканням, епоксі-

композиція). Кількість імпульсів – не менше десяти. При використанні моноліт-

ного катоду із легованих сталі/чавуну необхідно проведення пост-плазмової тер-

мічної обробки (витримка при 950 оС, охолодження – масло, низький відпуск 

при 200 оС). При використанні катоду із низьковуглецевої нелегованої сталі (або 

композитного катоду) пост-термообробка не проводиться.  

Усі операції імпульсно-плазмової обробки виконуються із застосуванням 

електротермічного плазмового прискорювача за наступних параметрів: відстань 

між електродами - 50 мм; відстань до поверхні – 50 мм, робочий газ – повітря, 

тиск – атмосферний. Напруга, що подається на електроди ЕАПП, матеріал ка-

тоду та кількість імпульсів вибираються  в залежності від технології ІПО (див. 

табл. 7.1).  

Проекти технологічних інструкцій для імпульсно-плазмового модифіку-

вання поверхні і нанесення захисних покриттів наведені в додатках В, Г. 
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Таблиця 7.1  

Технологічні схеми ІПО з використанням електротермічного плазмового прискорювача 

 

Призна-

чення опе-

рації 

 

Матеріал (конструкція)  

катоду  

Параметри розря-

ду в ІПО 

Пост-

плазмова 

термооб-

робка 

 

Структура,  

наявність тріщин 

 

Твердість  

матриці, 

HV 
U, кВ Трива-

лість,мс 

Модифіку-

вання 

структури 

 

Вольфрам 

 

3,0-4,5 

 

0,5-0,6 

 

відсутня 

Дрібноголчастий високовуг-

лецевий мартенсит (сталь), 

ледебурит (сірий чавун) 

 

650-1000 

 

 

 

Нанесення 

зносостій-

кого пок-

риття 

Низьковуглецева сталь 4,0-4,5 0,5-0,6 відсутня Високовуглецевий мартенсит 800-900 

Евтектичні сплави (висо-

кохромисті чавуни, муль-

тикомпонентні чавуни з 

високим вмістом бору, 

сталі ледебуритного класу) 

 

 

4,0 

 

 

0,5-0,6 

Витримка 

при 950 оС, 

охоло-

дження - 

масло  

Карбіди/карбобориди (М6C, 

МC, М7C3, М23C6, МВ2, 

М(С,В), М5(B,C)2, тощо), ма-

ртенситна матриця. Мікрот-

ріщини 

 

1000-

1200 

Спечені композиції: мат-

риця (Cu, Al, бронза, тощо) 

+ включення (WC, TiC, 

Сr3С2, W2B, Ti2B, В4С, то-

що) 

 

 

4,0 

 

 

1,0 

 

відсутня 

Карбіди/карбобориди (М6C, 

МC, М7C3, М23C6, МВ2, 

М(С,В), М5(B,C)2, тощо), ма-

триця на основі Cu (Al) 

 

 

150-200 

Епоксі-композиції – стале-

вий корпус, наповнений 

сумішшю включень  (WC, 

TiC, Сr3С2, W2B, Ti2B, В4С, 

тощо) та епоксидної смоли 

 

 

4,0 

 

 

1,0 

 

відсутня  

 

Карбіди/карбобориди (М6C, 

МC, М7C3, М23C6, МВ2, 

М(С,В), М5(B,C)2, тощо), ма-

ртенситно-аустенітна матри-

ця 

 

 

500-1044 
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Розроблені технічні рішення були опробувані на виробництві. Так, на 

ПАТ «Новокраматорський машинобудівний завод» (м. Краматорськ) було 

опробувано технологію поверхневого гартування робочої поверхні направля-

ючих металообробляючих верстатів (зі сталі Х12Ф), що підвищило їх строк 

служби на 25-31 % (Додаток Д, Ж, К). На підприємстві «Енергомашспецсталь» 

(м. Краматорськ) застосування плазмової обробки забезпечило підвищення 

експлуатації довговічності штампу для холодної виштамповки 210 × 425 мм зі 

сталі Х12Ф1 в 1,23 рази відносно серійного інструменту (Додаток Л). На ма-

шинобудівному підприємстві ТОВ «ТВІНС-СЕРВІС ЛТД» (м. Запоріжжя) бу-

ло опробувано технологію імпульсно-плазмового зміцнення лопаток змішува-

ча для приготування сумішей ливарних форм зі сталі 12Х18Н9Т (рис. 7.3) 

(Додаток М).  

 

 

Рис. 7.3. Змішувач для виготовлення холодних твердіючих сумішей ли-

варних форм 

 

Нанесення імпульсно-плазмового покриття (високохромистий чавун) на 

кромки лопаток підвищило їх стійкість при виготовленні холодних твердіючих 

сумішей на 31-39 %, що збільшило показники використання обладнання за ра-

хунок зменшення ремонтних простоїв. За результатами опробувань розроблені 

в дисертації технологічні рішення були впроваджені у виробництво на маши-

нобудівних та металургійних підприємствах України: ПАТ «Новокраматорсь-

кий машинобудівний завод», ПАТ «Енергомашспецсталь», ТОВ «ТВІНС-

СЕРВІС ЛТД», про що складені відповідні акти, наведені в додатках. На підп-
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риємстві «RBS-SOLUTIONS Sp.zo.o» (Польща) результати роботи будуть ви-

користовуватися для підвищення експлуатаційної стійкості змінного інструме-

нту для гарячої штамповки сталевих молольних куль діаметром 40-80 мм (До-

даток Н). 

 

Висновки до розділу 

 

1. Розроблено загальні схеми та запропоновані технологічні параметри 

технологій поверхневого модифікування чавунів та сталей та нанесення компо-

зитних чавуноподібних покриттів із застосуванням плазмового нагріву. 

2. Розроблені технічні рішення успішно апробовані та впроваджені у ви-

робництво на машинобудівних та металургійних підприємствах України та 

Польщі. 
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ВИСНОВКИ 

 

 

В дисертації наведене теоретичне узагальнення і нове рішення актуальної 

науково-технічної проблеми підвищення ефективності використання високоле-

гованих ливарних сплавів на Fe-C основі – білих чавунів та сталей ледебуритно-

го класу – шляхом підвищення їх зносостійкості вдосконаленням хімічного 

складу та застосуванням зміцнювальних обробок з використанням концентрова-

них джерел енергії, що має важливе значення для підприємств різних галузей 

промисловості України. 

За результатами дисертації зроблені наступні висновки. 

1. Показана ефективність використання плазмового сталого струменю для 

модифікування поверхні високохромистих та високованадистих чавунів. Ви-

значено оптимальний вихідний стан мікроструктури чавунів, що забезпечує ма-

ксимальне підвищення твердості та зносостійкості чавуну при плазмовій обро-

бці без оплавлення. Показана можливість суттєвого (до 10 разів) подрібнення 

структурних складових чавуну (дендритів, карбідів, евтектичних колоній) шля-

хом плазмового оплавлення поверхні та пост-плазмової термічної обробки. Ви-

значено оптимальний хімічний склад чавуну із сфероідальними карбідами ва-

надію, що забезпечує максимальний ефект підвищення зносостійкості в резуль-

таті плазмової обробки. 

2. Вперше досліджено і встановлено перспективність застосування імпу-

льсно-плазмової обробки із застосуванням електротермічного аксіального пла-

змового прискорювача для модифікації поверхні легованих чавунів та нанесен-

ня захисних покриттів. Вперше запропоновано використовувати леговані чаву-

ни та сталі ледебуритного класу в якості катоду прискорювача для формування 

зносостійких покриттів із чавуноподібною структурою «Карбіди + матриця».  

3. Розроблено математичні моделі, за допомогою яких визначено харак-

тер зміни температурного поля в металевій поверхні при імпульсно-плазмову 

модифікуванні та нанесенні покриттів. Встановлено механізм утворення імпу-
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льсно-плазмових чавуноподібних покриттів, визначено характер фазово-

структурних перетворень та особливості кристалічної будови й хімічного скла-

ду структурних складових, що формуються в покриттях при пост-плазмовій те-

рмічній обробці в залежності від матеріалу катоду. Показано, що утворення ка-

рбідної фази в таких покриттях відбувається шляхом твердофазних реакцій ро-

зпаду пересичених твердих розчинів, які формуються внаслідок високої швид-

кості охолодження матеріалу катоду, що переноситься плазмовим потоком. 

Вперше виявлено ефект підвищення вмісту вуглецю в покриттях за рахунок на-

сичення продуктів ерозії катоду атомами вуглецю, які потрапляють в плазмо-

вий потік внаслідок сублімації стінок плазмового прискорювача при високо-

струмовому розряді. 

4. Сформульовано технологічні підходи для отримання зносостійких ім-

пульсно-плазмових покриттів композитного типу «Карбіди металів IV-VI груп 

+ металева зв’язка» без необхідності проведення пост-плазмової термічної об-

робки для формування оптимальної мікроструктури. Розроблена та апробовані 

варіанти конструкції аксіального електроду електротермічного плазмового при-

скорювача, які дозволяють отримувати композитні покриття з різним типом ма-

триці (бронза, мартенсит) прямим перенесенням карбідів у нерозплавленому 

вигляді, та експериментально підтверджено високий рівень трибологічних вла-

стивостей сформованих покриттів.   

5. Показана перспективність поєднання імпульсно-плазмового нанесення 

покриття та оплавлення лазерним променем в процесах поверхневого легування 

сірих чавунів та нелегованих сталей з метою модифікування їх структури та 

підвищення механічних та трибологічних властивостей.  

6. Запропонована нова – «гібридна» – концепція розробки зносостійких 

ливарних сплавів на Fe-C основі нового класу, яка поєднує принципи мульти-

компонентного легування та часткову заміну вуглецю на бор. Вперше, на осно-

ві термодинамічного моделювання, досліджено структурні перетворення, ви-

значено тип фазових складових та їх хімічний склад в гібридних Fe-W-Mo-V-

Cr-Ti-C-B сплавах в залежності від вмісту в них вуглецю та бору. Вперше вияв-
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лено можливість утворення в подібних сплавах нестехіометричних карбобори-

дних фаз дуплексної будови (М2(С,В)5, М(С,В), М3(С,В)), що мають суттєву не-

однорідністю в розподілі хімічних елементів. З використанням планування по-

вного факторного експерименту визначено оптимальний хімічний склад «гіб-

ридних» мультикомпонентних сплавів, який має 2,7-кратну перевагу в абразив-

ній зносостійкості порівняно із високохромистим чавуном.  

7. Розроблено на рівні патентів технологічні схеми поверхнево-об’ємної 

термічної обробки легованих чавунів та ледебуритних сталей з використанням 

сталого плазмового струменю та високоенергетичних плазмових імпульсів. Ро-

зроблені технологічні рішення апробовані в умовах виробництва та впровадже-

ні на машинобудівних та металургійних підприємствах України та Польщі. 
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Дана інструкція регламентує технологію зміцнювальної обробки повер-

хні виробів із білих легованих чавунів та сталей ледебуритного класу з вико-

ристанням плазмового нагріву. 

 

1 СОРТАМЕНТ 

1.1 Вироби з білих легованих чавунів та легованих сталей ледебуритного 

класу (із вмістом до  3,0 % С, до 20 % Cr).  

1.2 Перед плазмовою обробкою вироби повинні мати структуру мартен-

ситу відпуску або сорбіту відпуску (зернистого цементиту).  

1.3 Твердість поверхні виробів після проведення зміцнювальної плазмо-

вої обробки повинна становити не нижче 62 HRC – для чавунних виробів, не 

нижче 60 HRC – для сталевих виробів. 

 

2 ТЕХНІЧНІ ВИМОГИ ЩОДО ЗАГОТОВОК 

2.1 Відливки повинні поступати на зміцнювальну плазмову обробку піс-

ля об’ємної термічної обробки у комплектації за номером креслення та мар-

кою сплаву (чавуну або сталі). 

3 ЗМІЦНЮВАЛЬНАЯ ПЛАЗМОВА ОБРОБКА 

3.1 Виконується плазмотроном (прямої або непрямої дії) потужністю 30-

35 кВт з діаметром «плями» 5-6 мм. Перекриття доріжок - 2 мм. Швидкість 

переміщення плазмотрона повинна забезпечувати нагрів поверхні до 1000-

1200 оС. Оплавлення поверхні не допускається. Після обробки вироби охоло-

джуються на спокійному повітрі. 

 

4 ВІДПУСК 

4.1 Після плазмової обробки проводиться низький відпуск для зняття га-

ртувальних пруг. 

4.2 Температура відпуску має становити 180-220 оС, тривалість - 2-5 год 

в залежності від розмірів виробу.  

4.3 По завершенні відпуску вироби охолоджують на спокійному повітрі  
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за відсутності протягів. 

5 ПРАВИЛА ПРИЙОМКИ ТА МЕТОДИ ВИПРОБУВАНЬ 

5.1 Вироби, що зміцнювальну плазмову обробку, підлягають візуально-

му контролю, в ході якого виявляють дефекти у вигляді тріщин, короблення 

тощо. 

5.2  На одному виробу з партії контролюють твердість поверхні за мето-

дом Роквелла. В разі неможливості використання метода Роквелла твердість 

контролюють будь-яким сертифікованим переносним твердоміром. 

5.3 В разі незабезпечення необхідного рівня твердості проводять конт-

роль на додаткових двох виробах з партії. Якщо твердість хоча б одного ви-

робу не задовольняє вимогам, вся партія призначається на повторну обробку, 

яка проводиться за пп. 3 і 4. 

5.4 В разі незадовільної твердості після додаткової термічної обробки 

проводять повторний контроль хімічного складу матеріалу виробів та приз-

начають повторний цикл попередньої термічної та зміцнювальної плазмової 

обробок з відповідною корекцією технологічних параметрів. 
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Дана інструкція регламентує технологію зміцнювальної обробки повер-

хні виробів із білих легованих чавунів та сталей ледебуритного класу з вико-

ристанням плазмового нагріву. 

 

1 СОРТАМЕНТ 

1.1 Вироби з білих легованих чавунів та легованих сталей ледебуритного 

класу (із вмістом до  3,0 % С, до 20 % Cr).  

1.2 Перед плазмовою обробкою вироби повинні мати структуру мартен-

ситу відпуску або сорбіту відпуску (зернистого цементиту).  

1.2 Твердість поверхні виробів після проведення зміцнювальної плазмо-

вої обробки повинна становити не нижче 63 HRC – для чавунних виробів, не 

нижче 61 HRC – для сталевих виробів. 

 

2 ТЕХНІЧНІ ВИМОГИ ЩОДО ЗАГОТОВОК 

2.1 Відливки повинні поступати на зміцнювальну плазмову обробку піс-

ля об’ємної термічної обробки у комплектації за номером креслення та мар-

кою сплаву (чавуну або сталі). 

 

3 ЗМІЦНЮВАЛЬНАЯ ПЛАЗМОВА ОБРОБКА 

3.1 Виконується плазмотроном (прямої або непрямої дії) потужністю 30-

35 кВт з діаметром «плями» 5-6 мм. Перекриття доріжок - 2 мм. Швидкість 

переміщення плазмотрона повинна забезпечувати нагрів поверхні до 1500-

1500 оС для її оплавлення. Після обробки вироби охолоджуються на спокій-

ному повітрі. 

 

4 ПОСТ-ПЛАЗМОВІ ТЕРМІЧНА ОБРОБКА 

4.1 Після плазмової обробки проводиться додаткова обробка для форму-

вання оптимальної мікроструктури оплавленого поверхневого шару виробу. 

4.2 Вироби загружають в піч з температурою не вище 500 оС та після пі-

дйому та вирівнювання температури (за показниками термопари)  
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витримують не менше 1 год. 

4.3 Після витримки вироби нагрівають за потужністю пічі до 900-1000 оС 

і витримують при цій температурі 2-3 год. Конкретну температуру витримки 

вибирають в залежності від марки сплаву. 

4.4 Після витримки вироби вивантажують із печі та охолоджують до по-

вного остигання на спокійному повітрі або в маслі, нагрітому до 70-90 оС. 

Тип охолоджувального середовища вибирається в залежності від марки спла-

ву та розмірів виробу. 

 

5 ВІДПУСК 

5.1 Після пост-плазмової термічної обробки проводиться низький від-

пуск для зняття гартувальних пруг. 

5.2 Температура відпуску має становити 180-220 оС, тривалість - 2-5 год 

в залежності від розмірів виробу.  

5.3 По завершенні відпуску вироби вивантажують із печі та охолоджу-

ють на спокійному повітрі за відсутності протягів. 

 

6 ПРАВИЛА ПРИЙОМКИ ТА МЕТОДИ ВИПРОБУВАНЬ 

6.1 Вироби, що зміцнювальну плазмову обробку, підлягають візуально-

му контролю, в ході якого виявляють дефекти у вигляді тріщин, короблення 

тощо. 

6.2  На одному виробу з партії контролюють твердість поверхні за мето-

дом Роквелла. В разі неможливості використання метода Роквелла твердість 

контролюють будь-яким сертифікованим переносним твердоміром. 

6.3 В разі незабезпечення необхідного рівня твердості проводять конт-

роль на додаткових двох виробах з партії. Якщо твердість хоча б одного ви-

робу не задовольняє вимогам, вся партія призначається на повторну обробку, 

яка проводиться за п. 3-5. 

6.4 В разі незадовільної твердості після повторної термічної обробки 

проводять контроль хімічного складу матеріалу виробів та призначають но-

вий цикл попередньої (до плазмової обробки) термічної обробки з відповід-

ною корекцією технологічних параметрів. 
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390 

ТІ…-03-2018 

Дана інструкція регламентує технологію поверхневої зміцнювальної мо-

дифікації деталей машин з використанням імпульсно-плазмової обробки. 

 

 

1 СОРТАМЕНТ 

1.1 Вироби із конструкційних та інструментальних сталей із вмістом ву-

глецю не нижче 0,30 %. 

1.2 Мікроструктура виробу перед комплексною обробкою на регламенту-

ється.  

1.3 Мікротвердість поверхні виробів після проведення зміцнювальної 

плазмової обробки повинна становити не нижче 800 HV. 

1.4. Товщина модифікованого шару повинна становити не менше 

20 мкм. 
 

2 ТЕХНІЧНІ ВИМОГИ ЩОДО ЗАГОТОВОК 

2.1 Металовироби поступають на імпульсно-плазмову обробку після фі-

нішної механічної обробки скомплектованими за номером креслення та мар-

кою сталі. 

 

 

3 ІМПУЛЬСНО-ПЛАЗМОВА ОБРОБКА 

 

3.1 Імпульсно-плазмова обробка виконується із використанням електро-

термічного аксіального плазмового прискорювача за наступних параметрах: 

напруга розряду – 3,5-4,0 кВ, ємність конденсаторної батареї – 10-15 мФ, відс-

тань між електродами – 50 мм; відстань від отвору прискорювача до поверхні 

виробу – 50 мм. Кількість імпульсів – 1. Матеріал катоду – вольфрам.  

 До складу електротермічного аксіального плазмового прискорювача 

може входити трубчастий розрядник РТФ-6-0,5 (РТФ-10-0,5) (ГОСТ 11475-

80). 
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4 ПРАВИЛА ПРИЙОМКИ ТА МЕТОДИ ВИПРОБУВАНЬ 

 

4.1 Металовироби, що проходили зміцнювальну імпульсно-плазмову об-

робку, підлягають візуальному контролю, в ході якого виявляють поверхневі 

дефекти у вигляді тріщин.  

4.2 На одному виробу з партії контролюють глибину модифікованого 

шару та його мікротвердість. Глибину залягання модифікованого шару ви-

значають на поперечному мікрошліфі, виготовленому згідно стандартної ме-

талографічної процедури. При виготовленні мікрошліфу допускається розрі-

зання виробу із застосуванням охолодження для запобігання структурних 

змін в модифікованому шарі. Мікротвердість визначають у відповідності до 

ДСТУ ISO 6507-1:2007. Якщо твердість хоча б одного виробу не задовольняє 

вимогам, вся партія призначається на повторну обробку за пп. 3 із поперед-

ньою перевіркою хімічного складу матеріалу виробу. 
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ТІ…-03-2018 

Дана інструкція регламентує технологію поверхнево-об’ємної зміцнюва-

льної обробки сталевих виробів із нанесенням імпульсно-плазмових захисних 

покриттів. 

1 СОРТАМЕНТ 

1.1 Сталеві вироби (деталі машин та інструмент). Хімічний склад сталі не 

регламентується.  

1.2. Поверхня, що обробляється, повинна бути вільна від окалини та за-

бруднення. Мікроструктура виробу перед комплексною обробкою на регламе-

нтується.  

1.4 Товщина покриття повинна становити не менше 100 мкм. 

1.5 Після завершення обробки мікротвердість покриття повинна становити 

не нижче 1100 HV на відстані не менше 50 мкм від поверхні. 
 

2 ТЕХНІЧНІ ВИМОГИ ЩОДО ЗАГОТОВОК 

2.1 Відливки повинні поступати на зміцнювальну плазмову обробку після 

фінішної обробки різанням у комплектації за номером креслення та маркою 

сталі. 

 

3 ІМПУЛЬСНО-ПЛАЗМОВЕ НАНЕСЕННЯ ПОКРИТТЯ 

3.1 Імпульсно-плазмове нанесення покриття виконується із використанням 

електротермічного аксіального плазмового прискорювача за наступних пара-

метрах: напруга розряду –4,2-4,5 кВ, ємність конденсаторної батареї – 10-15 

мФ, відстань між електродами - 50 мм; відстань від вихідного отвору приско-

рювача до поверхні виробу – 50 мм. Кількість імпульсів – 10. Матеріал катоду 

– високохромистий чавун із вмістом хрому не нижче 25 % або сталь Р18.  

 До складу електротермічного аксіального плазмового прискорювача мо-

же входити трубчастий розрядник РТФ-6-0,5 (РТФ-10-0,5) (ГОСТ 11475-80). 

 

4 ПОСТ-ПЛАЗМОВА ТЕРМІЧНА ОБРОБКА 

4.1 Після нанесення покриття проводиться пост-плазмова термічна обро-

бка для формування оптимальної мікроструктури покриття. 
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4.2 Вироби загружають в піч з температурою не вище 500 оС та після пі-

дйому та вирівнювання температури (за показниками термопари) витриму-

ють не менше 30 хв. 

4.3 Після витримки вироби нагрівають за потужністю пічі до температу-

ри 800-1000 оС. Витримка при цій температурі становить 2 год. Конкретна 

температура витримки розраховується в залежності від марки сталі, з якої ви-

готовлена деталь, за формулою: t=Ac3+30…50 оС, де  Ac3 – критична точка 

сталі. 

4.4 Після витримки вироби охолоджуються в воді із температурою не 

вище 28 оС, або в маслі, нагрітому до 70-90 оС. Тип охолоджувального сере-

довища вибирається в залежності від марки сталі та розмірів виробу. 

4.5 Загартовані вироби проходять відпуск для зняття гартувальних пруг 

та формування потрібної мікроструктури і заданих механічних властивостей 

основи. Температура і тривалість відпуску вибираються із урахуванням ви-

мог до механічних властивостей металовиробу. По завершенні відпуску ви-

роби вивантажують із печі та охолоджують на спокійному повітрі до повного 

остигання в місцях за відсутності протягів. 
 

5 ПРАВИЛА ПРИЙОМКИ ТА МЕТОДИ ВИПРОБУВАНЬ 

5.1 Металовироби, що пройшли комбіновану поверхнево-об`ємну оброб-

ку, підлягають візуальному контролю, в ході якого виявляють поверхневі де-

фекти у вигляді тріщин та відшарування покриття.  

5.2 На одному виробу з партії контролюють товщину покриття та його 

мікротвердість. Товщину покриття визначають на поперечному мікрошліфі, 

виготовленому згідно стандартної металографічної процедури. При виготов-

ленні мікрошліфу допускається розрізання виробу із застосуванням охоло-

дження для запобігання структурних змін в покритті. Мікротвердість визна-

чають у відповідності до ДСТУ ISO 6507-1:2007. Якщо мікротвердість пок-

риття хоча б одного виробу не задовольняє вимогам, вся партія призначаєть-

ся на повторну обробку за пп. 3 і 4 із попередньою перевіркою хімічного 

складу матеріалу виробу. 
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