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Исследованы структура, химический и фазовый состав, микротвердость и шероховатость поверх-
ности жаропрочной хромоникелевой (в мас. %: 24.27 Cr; 18.81 Ni) аустенитной стали, подвергну-
той жидкостной цементации при температуре 780°С. Установлено, что микроструктура цементо-
ванного слоя преимущественно состоит из обогащенного углеродом аустенита (γ-фазы), карбида 
хрома Cr7C3 и цементита Fe3C. Выявлено, что карбиды выделяются как по границам, так и вну-
три аустенитных зерен, причем по мере удаления от поверхности стали количество и дисперс-
ность внутризеренных карбидов уменьшается. Установлено также, что жидкостная цементация 
приводит к повышению микротвердости поверхности стали от 200 до 590 HV0.025. Общая глу-
бина упрочнения составила около 200 мкм, при этом упрочненный слой является градиентным. 
Поверхность цементованной стали характеризуется большей шероховатостью (Ra = 2.40 мкм,  
Rz = 17.60 мкм) по сравнению с электрополированной поверхностью образцов до цементации  
(Ra = 0.17 мкм и Rz = 1.80 мкм), что обусловлено влиянием ряда факторов, в частности, окисле-
нием поверхности.
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ВВЕДЕНИЕ
Машиностроительные изделия могут эксплу-

атироваться в различных условиях, включая воз-
действие повышенных температур и агрессив-
ных сред. Для работы при достаточно высоких 
температурах обычно используют различные 
стали, никелевые сплавы и тугоплавкие метал-
лы. При этом аустенитные стали по жаропроч-
ности превосходят все другие группы сталей и 
имеют более низкую стоимость, чем никелевые 
сплавы и тугоплавкие металлы. Кроме того, они 
отличаются хорошей свариваемостью, высокой 
пластичностью и удовлетворительной техноло-
гичностью [1]. В частности, одной из самых рас-
пространенных сталей данного класса, особенно 
в химической и нефтегазовой промышленности, 
является аустенитная сталь AISI 310S, которая 
может использоваться при температурах до 800–
1000°C даже в коррозионных средах, содержа-
щих концентрированные кислоты и щелочи.

С учетом условий эксплуатации, основные 
исследования стали AISI 310S направлены на 
изучение эволюции структуры и свойств при 
нагреве [2–5], коррозионной стойкости [6–10], 
водородного охрупчивания [11–15], горячего 
растрескивания [16, 17], свойств сварных соеди-
нений из данной стали [18, 19], износостойко-
сти [20]. Обобщая результаты различных работ, 
можно отметить, что существенной проблемой 
при длительной эксплуатации изделий из ста-
ли AISI 310S в условиях повышенных темпера-
тур является высокая вероятность образования 
σ-фазы и зернограничных карбидов, повыша-
ющих риск внезапного хрупкого разрушения и 
развития межкристаллитной коррозии. Поэтому 
поиск путей повышения долговечности изделий 
из стали AISI 310S сохраняет свою актуальность, 
при этом наиболее перспективным способом 
является создание защитных диффузионных 
или плакирующих слоев [21].
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По данным многочисленных исследований, 
поверхностное модифицирование, включая 
деформационные обработки [22–26], цемен-
тацию и азотирование [27–30], а также комби-
нированные обработки [31–33], способству-
ет значительному упрочнению и повышению 
эксплуатационных характеристик аустенитных 
хромоникелевых сталей. В частности, наши ис-
следования показали, что жидкостная цемента-
ция при температуре 780°С обеспечивает мно-
гократное (от 200 до 890 HV0.025) повышение 
микротвердости поверхности метастабильной 
аустенитной стали AISI 321 при общей глубине 
упрочнения около 500 мкм [34]. Отметим, что 
снижение температуры цементации позволя-
ет уменьшить карбидообразование и повысить 
уровень твердорастворного упрочнения. Однако 
имеется очень мало работ, посвященных поверх-
ностному модифицированию стали AISI 310S 
[35, 36], при этом в работе [36] было установ-
лено, что облучение электронным пучком спо-
собствует повышению усталостной прочности 
стали AISI 310S более чем в 2 раза. В этой связи 
значительный научный и практический интерес 
представляет применение жидкостной цемента-
ции для модифицирования поверхности данной 
стали, а также исследование структуры и свойств 
цементованной стали AISI 310S.

Следует также отметить, что при проведении 
поверхностных модифицирующих обработок 
аустенитных сталей необходимо учитывать воз-
можное влияние таких обработок на коррози-
онную стойкость. Наши исследования показа-
ли, что коррозионная стойкость стали AISI 321 
после цементации в аналогичных условиях не 
ухудшилась [34]. Это связано с тем, что атомы 
внедрения, в частности углерод, стабилизиру-
ют электронное строение железа (как аустенита, 
так и мартенсита), тем самым повышая его кор-
розионную стойкость [37, 38]. Кроме того, обра-
зуемые углеродом оксианионы являются эффек-
тивными ингибиторами и подавляют анодную 
коррозию [38].

Цель настоящей работы – исследование 
структуры, химического и фазового состава, 
микротвердости и шероховатости поверхности 
жаропрочной аустенитной стали AISI 310S, под-
вергнутой жидкостной цементации при темпе-
ратуре 780°С.

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКА 
ЭКСПЕРИМЕНТА

В качестве материала исследования была вы-
брана жаропрочная аустенитная сталь AISI 310S 
(аналог 10Х23Н18) следующего состава (мас. %): 

0.04 C; 24.27 Cr; 18.81 Ni; 0.013 Ti; 1.47 Mn; 0.65 Si;  
0.23 Mo; 0.25 Co; 0.165 V+Nb; 0.24 Cu; 0.034 P; 
0.004 S; остальное Fe. В состоянии поставки 
сталь представляла собой прокатанный лист 
толщиной 10 мм. Образцы для цементации из-
готавливали в виде пластин размерами 52×40 мм 
методом электроэрозионной резки на станке 
FANUC Robocut α-0iE. Термическую обработ-
ку (закалку) подготовленных образцов из стали 
AISI 310S проводили с целью уменьшения струк-
турной неоднородности по следующему режиму: 
нагрев до температуры 1100°С, выдержка при 
этой температуре в течение 60 мин, охлаждение 
в воду. Поверхность образцов подвергали меха-
ническому шлифованию и электролитическому 
полированию.

Жидкостную цементацию образцов закален-
ной стали AISI 310S проводили с использова-
нием лабораторной печи в тигле диаметром 100 
мм и высотой 300 мм в расплаве солей с добав-
лением карбида кремния состава (в мас. %) 80%  
Na2CO3 + 10% NaCl + 10% SiC при температуре 
780°С в течение 15 ч. После окончания цемента-
ции образцы охлаждали в воде. С целью удале-
ния оксидной пленки поверхность цементован-
ных образцов полировали в хлорно-уксусном 
электролите состава (в мас. %) 90% CH3COOH + 
+ 10% H2ClO4 в течение 30 с.

Микроструктуру и фазовый состав стали, а 
также поверхности образцов до и после цемен-
тации изучали с применением сканирующего 
электронного микроскопа (СЭМ) Tescan VEGA 
II XMU с системами рентгеновского энергодис-
персионного микроанализа (ЭДС) INCA EN-
ERGY 450 и анализа дифракции обратнорассе-
янных электронов (ДОРЭ) Advanced AZtec HKL. 
Подготовленные образцы травили в растворе 
состава 25 об. % HNO3 + 75 об. % HCl. Для ана-
лиза методом дифракции обратнорассеянных 
электронов, образцы не травили, а дополнитель-
но полировали, сначала с использованием кол-
лоидной суспензии оксида кремния SiO2 (зерно 
0.04 мкм), а затем на установке Linda SemPrep2 
в два этапа. При этом на первом этапе полиров-
ку осуществляли при ускоряющем напряжении 
10 кВ с углом наклона образца к ионному пучку 
равным 7° в течение 30 мин; на втором этапе по-
лировку осуществляли при ускоряющем напря-
жении 4 кВ с углом наклона образца к ионному 
пучку равным 5° в течение 5 мин.

Рентгеноструктурное исследование выполня-
ли на дифрактометре ДРОН-3 в CuКα-излучении. 
Определяли фазовый состав, угловое положение 
линий 2θ и интегральную ширину линий В. Коли-
чественный рентгенофазовый анализ проводили 
по методу DDM (Direct Derivation Method) [39].
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Микротвердость  по  методу  восстановленно-
го  отпечатка  определяли  на  приборе  Shimadzu  
HMV-G21DT  при  нагрузке  0.245  Н,  скорости  
нагружения 40 мкм/с и выдержке под нагрузкой 
15 с. Измерение микротвердости по глубине це-
ментованного  слоя  проводили  на  поперечном  
шлифе. Параметры шероховатости поверхности 
образцов  определяли  с  помощью  оптического  
профилометра Wyko NT–1100.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ  
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

На  рис.  1  представлены  данные  о  микро-
структуре  стали  AISI  310S  после  термической  
обработки.  Структура  состоит  из  аустенитных  
зерен  (γ-фазы),  δ-феррита,  а  также  включений  
карбидов ванадия (V,Nb)C, хрома Cr7C3 и цемен-
тита Fe3C. Количественное содержание фаз при-

(а) (б)

(в) (г)

малоугловые

Рис. 1. Микроструктура (ДОРЭ) стали AISI 310S в закаленном состоянии: а – контраст полос; б – карта фаз с наложен-
ными границами в аустените; в – карта ориентировок (в направлении Z) аустенита; г – карта разориентировок границ в 
аустените.
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ведено в табл. 1. Как видно из рис. 1б, δ-феррит 
и  карбиды  расположены  преимущественно  на  
границах аустенитных зерен или вблизи них, при 
этом  δ-феррит  и  карбид  ванадия  (V,Nb)C  могут  
образовывать  скопления.  После  закалки  отсут-
ствует  преимущественная  ориентировка  зерен  
аустенита (см. рис. 1в), и в аустените преобладают 
большеугловые  границы  (см.  рис.  1г).  Отметим,  
что δ-феррит и карбиды не обнаруживаются с по-
мощью  рентгеноструктурного  анализа  (рис.  2а)   
ввиду  их  небольшого  количества  (см.  табл.  1).  
Микротвердость  стали  AISI  310S  в  закаленном  
состоянии составляет 200±8 HV0.025.

Структура поверхностного слоя цементован-
ной стали AISI  310S представлена на  рис.  3.  Из 
рис. 3а видно, что на глубине до 100–110 мкм на-
ходится сплошной слой с неравномерной трави-

мостью, а на глубине от 100–110 до 190–200 мкм 
неравномерной  травимостью  характеризуют-
ся  преимущественно  границы  аустенитных  зе-
рен,  двойников  и  прилегающие  к  ним  участки  
структуры.  Более  подробное  исследование  ми-
кроструктуры  слоя  с  неравномерной  травимо-
стью  показало  наличие  частиц,  выделившихся  
по  границам  аустенитных  зерен  и  двойников  
(см.  рис.  3б).  В  пределах  зерен  аустенита  также  
наблюдается  образование  большого  количества  
частиц  различной  дисперсности  (размером  от  
0.1–0.2 до 2–3 мкм), при этом по мере удаления 
от поверхности стали частицы становятся круп-
нее,  и  появляются  участки,  практически  сво-
бодные от выделений (см. рис.  3б,  3в).  В ниже-
лежащих слоях  (на  глубине более  100–110 мкм)  
можно видеть только выделение дисперсных ча-
стиц по границам аустенитных зерен и двойни-
ков, а  структурные изменения в пределах зерен 
аустенита не наблюдаются (см. рис. 3а).

Рентгеноструктурный анализ стали AISI 310S 
после  жидкостной  цементации  при  температу-
ре 780°С и удаления оксидной пленки показал,  
что в  поверхностном слое стали наряду с  γ-фа-

Рис. 2.  Рентгеновские дифрактограммы поверхности стали AISI 310S перед цементацией (а) и после це-
ментации (б).

Таблица 1. Количественное содержание A фаз (ДОРЭ) 
в стали AISI 310S после термической обработки

Фаза γ-Fe δ-Fe (V,Nb)C Cr7C3 Fe3C
A, % 98.74 0.57 0.47 0.16 0.06
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зой,  присутствует  карбид  хрома  Cr7C3  и  цемен-
тит Fe3C (см. рис. 2б). Количественный рентге-
нофазовый анализ показал содержание карбида 
хрома Cr7C3 в количестве 27.8 мас. % и цементита 
Fe3C в количестве 11.5 мас. %. Согласно резуль-
татам микрорентгеноспектрального анализа це-

ментованной стали (табл. 2), частицы на грани-
цах  аустенитных  зерен  (указаны  стрелками  1,  2  
на  рис.  3б)  содержат  повышенное  количество  
углерода и хрома,  что,  с  учетом данных рентге-
ноструктурного анализа (см. рис. 2б), позволяет 
идентифицировать данные частицы как карбиды 

(а) (б)

(в) (г)
С

Рис. 3. Микроструктура (СЭМ) поверхностного слоя стали AISI 310S после цементации: а – общий вид; б – участок, обо-
значенный  рамкой  1  на  рис.  а;  в  –  участок,  обозначенный  рамкой  2  на  рис.  а;  г  –  распределение  углерода  по  глубине  
поверхностного  слоя  (энергодисперсионный  микроанализ  проводили  вдоль  линии  сканирования,  которая  обозначена  
вертикальной стрелкой на рис. а). Стрелками 1–10 обозначены участки, на которых проводили точечный энергодиспер-
сионный микроанализ.
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хрома Cr7C3. Между скоплениями дисперсных 
частиц (размером 0.1–0.5 мкм), расположенны-
ми в теле зерна на различной глубине (указаны 
стрелками 3, 4 на рис. 3б), микрорентгеноспек-
тральный анализ не выявляет существенных 
различий химического состава, однако содержа-
ние углерода выше вблизи поверхности образца 
(см. табл. 2). Светлые участки, практически сво-
бодные от выделений (указаны стрелками 5, 6 на 
рис. 3б, 3в) характеризуются значительным раз-
бросом содержания углерода вплоть до его отсут-
ствия в некоторых участках (см. табл. 2).

Более крупные (размером около 1 мкм) ча-
стицы, расположенные в теле зерна (указаны 
стрелками 7, 8 на рис. 3в), содержат повышен-
ное количество углерода, что, с учетом данных 
рентгеноструктурного анализа (см. рис. 2б), по-
зволяет идентифицировать данные частицы как 
цементит Fe3C. Отметим также существенно бо-
лее высокое содержание кремния при анализе 
данных участков. Это связано с кинетикой роста 
цементитных частиц, поскольку кремний прак-
тически не растворим в цементите, и в процессе 
роста вытесняется на межфазную границу “кар-
бид–матрица”. В результате на межфазной гра-
нице образуется обогащенный кремнием слой 
[40], а при ЭДС-анализе (в участок анализа ди-
аметром 2–3 мкм попадают не только карбид-
ные частицы, но и соседние участки матрицы) 
фиксируется локальное повышение содержания 
кремния (см. табл. 2). Можно предположить, 
что вытеснение кремния на межфазную грани-
цу “карбид–матрица” имеет место и при ро-
сте частиц карбида хрома Cr7C3, поскольку при 
анализе участков, содержащих данные карбиды 
(указаны стрелками 1, 2 на рис. 3б), также фик-
сируется повышенное содержание кремния. Ча-
стицы округлой формы, отличающиеся от других 
выделений существенно большими (до 3 мкм) 
размерами (указаны стрелками 9, 10 на рис. 3в), 

содержат наибольшее количество хрома и наи-
меньшее количество никеля (см. табл. 2), что по-
зволяет идентифицировать данные частицы как 
δ-феррит [41]. Характер распределения углеро-
да по глубине поверхностного слоя (см. рис. 3г) 
свидетельствует о том, что с увеличением глуби-
ны количество углерода постепенно снижается, 
при этом пик на глубине 45 мкм соответствует 
границе аустенитного зерна, содержащей карби-
ды хрома (см. рис. 3а).

С целью уточнения фазового состава цемен-
тованной стали AISI 310S, был проведен анализ 
методом дифракции обратно-рассеянных элек-
тронов (рис. 4). Из этих данных видно, что ско-
пления дисперсных частиц, расположенные в 
теле зерна на различной глубине (см. рис. 3б, 3в), 
действительно представляют собой карбид хрома 
Cr7C3 и цементит Fe3C. Отметим, что скопления 
дисперсных частиц могут состоять как из карби-
дов разного типа, так и из карбидов преимуще-
ственно одного типа (см. рис. 4). Анализ мето-
дом дифракции обратнорассеянных электронов 
также показал, что крупные частицы округлой 
формы (указаны стрелками 9, 10 на рис. 3в)  
действительно представляют собой δ-феррит 
(см. рис. 4б). Очевидно, что морфология δ-фер-
рита в закаленной и цементованной стали AISI 
310S имеет некоторые отличия. Это обусловлено 
развитием процессов сфероидизации δ-феррита 
при нагреве [41–43].

На рис. 5 представлены результаты измерения 
микротвердости в поверхностном слое стали 
AISI 310S. Из рис. 5 следует, что микротвердость 
стали после цементации возрастает от 200±8 до 
590±30 HV0.025, что, например, сопоставимо с 
твердостью деформационно нестабильной ста-
ли AISI 321 после интенсивной поверхностной 
пластической деформации по некоторым режи-
мам с образованием мартенсита деформации 
[24]. Повышенная микротвердость цементован-

Таблица 2. Результаты ЭДС-анализа цементованной стали AISI 310S для участков, указанных на рис. 3б, 3в

Участок Содержание, мас. %
C Cr Ni Mn Si Fe

1 4.06 32.74 14.62 1.53 0.83 46.22
2 4.17 33.86 14.00 1.51 0.75 45.71
3 3.31 27.90 16.76 1.55 0.68 49.80
4 2.03 26.26 18.15 1.34 0.63 51.59
5 2.28 27.30 17.84 1.73 0.65 50.20
6 – 26.27 18.79 1.47 0.68 52.79
7 6.28 28.84 16.02 1.43 1.02 46.41
8 6.75 29.63 15.54 1.40 0.93 45.75
9 3.94 40.58 12.75 1.34 0.58 40.81
10 3.39 39.51 13.51 1.23 0.68 41.68
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ной  стали  AISI  310S  обусловлена  следующими  
факторами:  а)  твердорастворным  упрочнением  
вследствие насыщения аустенита углеродом, и б) 
дисперсионным  упрочнением  в  результате  вы-
деления  карбида  хрома  Cr7C3  и  цементита  Fe3C 
внутри аустенитных зерен (см. рис. 3б, 3в, 4). 
Учитывая  интенсивное  карбидообразование  
и  высокую  дисперсность  карбидной  фазы  в  
приповерхностном  слое  (см.  рис.  3,  4),  можно  
предположить,  что  существенный  вклад  в  рост  
микротвердости поверхности стали вносит дис-
персионное упрочнение в результате выделения 
когерентных  частиц.  Однако  этот  вопрос  тре-
бует  дальнейшего  исследования.  Поверхност-
ный слой цементованной стали характеризуется 
сильным  отрицательным  градиентом  твердо-
сти в слое глубиной до 110 мкм, при этом общая 
глубина  упрочнения  составила  около  200  мкм  
(см. рис. 5). Уменьшение микротвердости стали 
с удалением от поверхности обусловлено посте-
пенным уменьшением количества и дисперсно-
сти  карбидной  фазы,  а  также  содержания  угле-
рода в аустените (см. рис. 3б–г). Таким образом, 
жидкостная  цементация  стали  AISI  310S  при  
температуре 780°С обеспечивает формирование 
градиентного упрочненного слоя глубиной око-
ло 200 мкм.

Исследование  поверхности  стали  AISI  310S  
(рис.  6)  показало,  что после электролитическо-
го полирования образцов (до цементации) была 

сформирована  гладкая  поверхность  с  характер-
ными ямками травления и параметрами шерохо-
ватости Ra = 0.17±0.05 мкм и Rz = 1.80±0.40 мкм 
(см.  рис.  6а,  6в).  Поверхность  цементованной  
стали AISI 310S характеризуется большей шеро-
ховатостью (см. рис. 6б, 6г) по сравнению с элек-
трополированной  поверхностью.  В  частности,  
после  цементации  параметр  Ra  увеличился  до  
2.40±0.20 мкм, а параметр Rz до 17.60±3.40 мкм. 
Отметим,  что  на  шероховатость  поверхности  
цементованных  сталей  могут  влиять  несколько  

(а) (б)

Рис. 4. Микроструктура (ДОРЭ) поверхностного слоя стали AISI 310S после цементации: а, б – карты фаз с наложенными 
границами в аустените. Стрелкой на рис. 4б обозначена крупная частица δ-феррита.

Рис. 5. Распределение микротвердости HV0.025 в поверхнос-
тном слое цементованной стали AISI 310S.  Штриховой ли-
нией обозначена микротвердость стали перед цементацией.
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факторов, а именно, пластическая деформация, 
а также формирование и последующее удаление 
оксидного  слоя.  С  практической  точки  зрения,  
окисление поверхности может быть снижено пу-
тем изменения состава карбюризатора.

Известно, что сжимающие напряжения в це-
ментованных  сталях  могут  составлять  значи-
тельную величину, по разным оценкам, от 1.6 до 
5.8  ГПа  [44].  Релаксация  напряжений  происхо-
дит путем пластической деформации аустенита, 
а  в  структуре  стали  могут  наблюдаться  призна-
ки деформации, например, полосы скольжения 
[45],  которые  наблюдали  в  стали  AISI  321  [34,  
46]. Однако в стали AISI 310S после цементации 
в аналогичных условиях полосы скольжения не 
наблюдаются (см.  рис.  6б).  Это может  быть  об-

условлено  тем,  что  при  цементации  стали  AISI  
310S  имеет  место  более  интенсивное  карбидо-
образование, чем при цементации стали AISI 321, 
содержащей меньшее количество хрома и нике-
ля.  Действительно,  количественный  рентгено-
фазовый  анализ  цементованной  стали  AISI  321  
с  использованием  данных  работы  [34]  показал  
содержание  карбида  хрома  Cr23C6  в  количестве   
8.1 мас. % и цементита Fe3C в количестве 1.2 мас. %,  
то есть общее содержание карбидной фазы в че-
тыре  раза  меньше.  По  результатам  некоторых  
исследований,  увеличение  содержание  никеля  
существенно  облегчает  и  ускоряет  выделение  
карбидов в хромоникелевых сплавах с аустенит-
ной структурой. Так, увеличение содержания ни-
келя в хромоникелевом сплаве от 9 до 22 мас. %  

(а) (б)

(в) (г)

Рис. 6. Вид поверхности (а, б – СЭМ; в, г – оптическая профилометрия) стали AISI 310S перед цементацией (а, в) и после 
цементации (б, г).  
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привело к росту интенсивности карбидообразо-
вания при отжиге в 17 раз, а основными струк-
турными механизмами этого влияния являются 
ускорение диффузии железа и хрома, а также 
рост плотности дислокаций [47]. Отметим, что 
атомы замещения, как и любые примеси, иска-
жают кристаллическую решетку, а возникающие 
при этом напряжения препятствуют движению и 
аннигиляции дислокаций, а также способству-
ют образованию новых дислокаций. Ускорение 
диффузии, по-видимому, обусловлено сниже-
нием плотности упаковки атомов в кристалли-
ческой решетке с увеличением содержания ни-
келя, поскольку атомы никеля имеют меньший 
радиус, чем атомы железа и хрома. Большое ко-
личество карбидов приводит к снижению содер-
жания углерода в аустените и, соответственно, 
более низкому уровню остаточных напряжений. 
По-видимому, облегченное карбидообразова-
ние также является причиной того, что глуби-
на упрочненного слоя в стали AISI 310S (около 
200 мкм) оказалась меньше, чем в стали AISI 321 
(около 500 мкм) после цементации по аналогич-
ному режиму [34], а также причиной укрупнения 
карбидов по мере удаления от поверхности (см. 
рис. 3б, 3в). Известно, что скорость диффузии 
углерода в металлах на несколько порядков вы-
ше, чем в карбидах. Поэтому увеличение тол-
щины карбидного слоя приводит к уменьшению 
скорости диффузии углерода вглубь металла и ее 
локализации, что сопровождается зарождением 
и ростом карбидных частиц преимущественно в 
местах локализации диффузии.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Исследовано влияние жидкостной цемен-

тации при температуре 780°С на структуру, хи-
мический и фазовый состав, микротвердость и 
шероховатость поверхности деформационно 
стабильной аустенитной стали AISI 310S. Уста-
новлено, что микроструктура цементованного 
слоя преимущественно состоит из обогащенно-
го углеродом аустенита (γ-фазы), карбида хрома 
Cr7C3 и цементита Fe3C. Выявлено, что карбиды 
выделяются как по границам, так и внутри ау-
стенитных зерен, причем по мере удаления от 
поверхности стали количество и дисперсность 
внутризеренных карбидов уменьшается. При-
сутствовавший в микроструктуре закаленной 
стали δ-феррит претерпел сфероидизацию при 
нагреве в процессе цементации.

Установлено также, что жидкостная цемента-
ция приводит к повышению микротвердости по-
верхности стали AISI 310S от 200 до 590 HV0.025. 
Это обусловлено твердорастворным упрочнени-

ем вследствие насыщения аустенита углеродом и 
дисперсионным упрочнением в результате вы-
деления карбидов. Общая глубина упрочнения 
составила около 200 мкм, при этом упрочнен-
ный слой является градиентным. Поверхность 
цементованной стали AISI 310S характеризу-
ется большей шероховатостью (Ra = 2.40 мкм, 
Rz = 17.60 мкм) по сравнению с электрополиро-
ванной поверхностью образцов до цементации 
(Ra = 0.17 мкм и Rz = 1.80 мкм), что обусловлено 
влиянием ряда факторов, в частности, окисле-
нием поверхности.

Работа выполнена в рамках государственного 
задания ИМАШ УрО РАН. Экспериментальные 
исследования проведены в ЦКП “Пластоме-
трия” ИМАШ УрО РАН.

Авторы данной работы заявляют, что у них 
нет конфликта интересов. 
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STRUCTURE AND SURFACE PROPERTIES OF STABLE AUSTENITIC 
STEEL SUBJECTED TO LIQUID CARBURIZING AT LOWERED 

TEMPERATURE
R. A. Savrai1, *, P. A. Skorynina1, and Yu. M. Kolobylin1
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The paper studies the structure, chemical and phase composition, microhardness, and surface roughness 
of heat-resistant chromium–nickel (in wt %: 24.27 Cr and 18.81 Ni) austenitic steel subjected to liquid 
carburizing at a temperature of 780°С. It is established that the microstructure of the carburized layer 
predominately consists of carbon-rich austenite (γ-phase), chromium carbide Cr7C3, and cementite Fe3C. 
It is revealed that carbides precipitate both at boundaries and inside the austenite grains; as we move away 
from the steel surface, the amount and dispersity of intragranular carbides decreases. It is also established 
that liquid carburizing leads to an increase in the microhardness of steel surface from 200 to 590 HV0.0025. 
The total depth of hardening is approximately 200 μm, and the hardened layer is gradient-wise. The surface 
of the carburized steel is characterized by large surface roughness (Ra = 2.40 μm and Rz = 17.60 μm), 
compared to the electropolished surface of specimens before carburizing (Ra = 0.17 μm and Rz = 1.80 μm), 
which is caused by several factors, including, e.g., oxidation of the surface.

Keywords: heat-resistant austenitic steel, liquid carburizing, structure, phase composition, microhardness, 
surface roughness


