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РАЗДЕЛ 1. ФИЗИКА КОНДЕНСИРОВАННОГО СОСТОЯНИЯ 

Научная статья 

1.3.8. Физика конденсированного состояния (физико-математические науки) 

УДК 669.35:539.214 
doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2022.04.001 

МЕХАНИЗМЫ УПPОЧНЕНИЯ И ОСОБЕННОСТИ СТАДИЙНОСТИ ДЕФОPМАЦИИ 
В ВЫСОКОМАРГАНЦЕВОЙ АУСТЕНИТНОЙ СТАЛИ ГАДФИЛЬДА 

Наталья Анатольевна Попова1†, Анатолий Анатольевич Клопотов2, 
Елена Леонидовна Никоненко3, Людмила Ильинична Тришкина4, 

Татьяна Викторовна Черкасова5, Геннадий Георгиевич Волокитин6, 
Олег Михайлович Лоскутов7, Владислав Иванович Бородин8, 

Александр Иванович Потекаев9 

1, 2, 3, 4, 5, 6, 7 Томский государственный архитектурно-строительный университет, пл. Соляная, 2, 634003, Томск, Россия 
3, 5 Национальный исследовательский Томский политехнический университет, ул. Ленина 30, 634050, Томск, Россия 
8, 9 Национальный исследовательский Томский государственный университет, ул. Ленина 36, 634050, Томск, Россия 
1 natalya-popova-44@mail.ru†, https://orcid.org/0000-0001-8823-4562 
2 klopotovaa@tsuab.ru, https://orcid.org/0000-0002-3690-0436 
3 vilatomsk@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-0396-9541 
4 trishkina.53@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-2724-0691 
5 cherkasova_tv@mail.ru, https://orcid.org/0000-0001-5330-9093 
6 vgg-tomsk@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-6004-8693 
7 lom58@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-8509-4899 
8 v.borodin@gtt.gazprom.ru, https://orcid.org/0000-0002-4111-4712 
9 potekaev@spti.tsu.ru, https://orcid.org/0000-0002-7102-0207 

Аннотация. В работе представлены исследования деформационного воздействия на высокомарганцевую 
аустенитную сталь Гадфильда. Получены зависимости напряжения течения и коэффициента деформацион-
ного упрочнения от степени пластической деформации при одноосном растяжении. Выявлено, что линейная 

стадия II деформационного упрочнения при  ~5% разделяется на две подстадии, отличающиеся типом дис-
локационных субструктур и значениями коэффициентов деформационного упрочнения. Установлено, что 
изменение коэффициента деформационного упрочнения коррелирует с моментом включения процессов 
двойникования и началом перехода дислокационной субструктуры из одного типа в другой. Определены 
количественные параметры: объемная доля материала, охваченного скольжением и двойникованием, объ-
емные доли материала, где двойникование развивается по одной, двум и трем системам. Установлено, что 

наиболее интенсивно двойникование развивается в интервале  = 5-20%. Показано, что вовлечение в про-
цессе деформирования дефектов различного типа (микродвойников и дислокаций) не зависит от способа 
пластической деформации (растяжение, прокатка). Установлена роль кристаллографической текстуры, ко-
торая проявляется в повышении фактора Шмида при образовании микродвойников, поскольку микродвой-
никование влечет за собой ориентационное разупрочнение и облегчает процесс скольжения. Выявлено в от-
дельных зернах наличие минимальных и даже нулевых значениях фактора Шмида при двойниковании. В 
этих зернах движущей силой двойникования являются внутренние поля напряжений, возникновение кото-
рых обусловлено несовместностью деформации соседних зерен. 

Ключевые слова: сталь Гадфильда, деформация растяжением, напряжение, коэффициент деформацион-
ного упрочнения, микродвойники, скалярная плотность дислокаций, избыточная плотность дислокаций, 
плотность микродвойников, кривизна-кручение кристаллической решетки. 
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Abstract. The paper presents studies of deformation effects on high manganese austenitic Hadfield steel. The 
dependences of flow stress and strain-hardening coefficient on the degree of plastic deformation under uniaxial ten-
sion have been obtained. It has been revealed that linear stage II of strain-hardening at ~5% can be divided into two 
substages that differ by the type of dislocation substructures and values of the strain-hardening coefficients. It is es-
tablished that the change in the strain-hardening coefficient correlates with the moment of twinning and the begin-
ning of the transition of dislocation substructures from one type to another. Quantitative parameters were deter-
mined: volume fraction of material covered by sliding and twinning, volume fraction of material where twinning 
develops by one, two and three systems. It was established that twinning develops most intensively in the interval    

 = 5-20%. It is shown that the involvement in the deformation process of defects of various types (micro twins and 
dislocations) does not depend on the method of plastic deformation (stretching, rolling). The role of crystallographic 
texture is established. It is manifested in the increase of Schmid factor during the formation of micro twins, as micro 
twinning leads to orientational softening and facilitates the slip process. Some grains are found to have minimal or 
even zero Schmid factors during twinning. The driving force of twinning in these grains is the internal stress fields 
whose occurrence is due to the incompatibility of deformation of neighboring grains. 

Keywords: Hadfield steel, tensile strain, stress, strain-hardening factor, microtwinning, scalar dislocation den-

sity, excessive dislocation density, microtwinning density, curvature-twist of crystal lattice. 
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Введение 

В 1882 году Роберт Гадфильд создал аусте-

нитную сталь, обладающую уникальным соче-

танием механических свойств. Эту сталь в 

честь металлурга, создавшего ее, называют ста-

лью Гадфильда. Сталь Гадфильда в настоящее 

время широко используется в разных отраслях 

промышленности. Это связано с тем, что эта 

сталь обладает высокой скоростью упрочнения, 

прочности и пластичности [1-4]. 

Несмотря на 140-летнюю историю широко-

го использования стали Гадфильда в промыш-

ленности и интенсивного исследования дефор-

мационного воздействия как на механические 

свойства, так и на эволюцию структурно-

фазовых изменений, до сих пор остаются еще 

до конца не выясненными механизмы, обеспе-

чивающие высокое упрочнение стали Гадфиль-

да. Это связано с тем, что полученные в резуль-

тате многочисленных исследований экспери-

ментальные данные однозначно свидетельст-
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вуют о сложном механизме деформационных 

процессов в высокомарганцевой аустенитной 

стали Гадфильда. 

В связи с этим, основной задачей настоя-

щей работы являлось исследование структуры 

высокоуглеродистой марганцевой аустенитной 

стали с целью выявления факторов, ответст-

венных за её деформационное упрочнение. 

Материал и методика эксперимента 

Для исследования механических свойств 

были приготовлены тонкие пластины из стали 

марки 110Г13 (Fe-13Mn-1.1С, мас. %) с геомет-

рическими параметрами 140151,5 мм, зака-

ленные из температурной области 1050-

1100 °С. Деформацию образцов проводили при 

помощи одноосного растяжения на машине «In-

stron». Скорость деформации V = 10
-3

 c
-1

. Также 

проводили деформацию плоских образцов про-

каткой при комнатной температуре. 

Истинное напряжение на деформационной 

кривой получено при помощи соотношения   

true = (1+) и true = ln(1+), где  – инженер-

ное напряжение,  – инженерная деформация 

[5]. Коэффициент деформационного упрочне-

ния  = dtrue/dtrue определяли в результате 

дифференцирования деформационной кривой в 

координатах «true – true». 

Затем из продеформированных образцов 

стали Гадфильда при помощи электроэрозион-

ной резки и последующей элетрополировки 

были приготовлены фольги для исследования 

методом просвечивающей дифракционной 

электронной микроскопии (ПЭМ). Для этого 

был использован электронной микроскоп     

ЭМ-125К, снабженный гониометрической при-

ставкой. Исследование дислокационных струк-

тур проводили по ПЭМ-изображениям. Для ко-

личественного описания дислокационных суб-

структур проводили измерения следующих па-

раметров: скалярной и избыточной плотности 

дислокаций, плотности микродвойников де-

формации, размера дислокационных ячеек в 

ячеистой субструктуре. 

Скалярная плотность дислокаций измеря-

лась по ПЭМ-изображениям, полученным в 

электронном микроскопе [6]. В теории дисло-

каций принято проводить разделение дислока-

ций на положительно заряженные + и отрица-

тельно заряженные –. Скалярная плотность 

дислокаций вычисляется по формуле: 

 = ++ −, 

Избыточная плотность дислокаций вычис-

ляется при помощи формулы: 

 = +−−. 

Избыточная плотность дислокаций непо-

средственно связана с амплитудой кривизны-

кручения кристаллической решетки [6]: 

1  
  

д

b дl b
, 

где b – вектор Бюргерса; 

 

д

дl
 − градиент 

кривизны-кручения или амплитуда кривизны-

кручения кристаллической решетки , где д  – 

изменение угла наклона фольги в колонне мик-

роскопа, l  – смещение изгибного экстинкци-

онного контура. Ширина контура определялась 

согласно [7]. Изгибный экстинкционный кон-

тур, который формируется в субструктуре по-

сле деформации, представляет собой геометри-

ческое место точек одинаковой ориентации 

кристаллической решетки в лабораторной сис-

теме координат. Тогда амплитуда кривизны-

кручения кристаллической решетки равна [6]: 


   

д
b

дl
. 

Результаты и их обсуждение 
Зависимости «  » и «  » 

В работах [8-10] для всех металлов и спла-

вов на кривых деформационного течения в ко-

ординатах «  » в области пластической де-

формации установлено наличие деформацион-

ных стадий: переходной  стадии, следующая 

за пределом текучести и демонстрирующая ли-

бо рост, либо уменьшение коэффициента де-

формационного упрочнения  = d/d. Сразу за 

ней следует стадия II с высоким постоянным 

(или почти постоянным) значением . Затем на 

кривых деформационного течения выделяют 

стадию III c уменьшающимся коэффициентом 

. На этой стадии, как правило, зависимость     

 = f() имеет параболический характер. Затем 

следует стадия IV с очень низким и постоян-

ным коэффициентом  и т.д., то есть, стадию со 

снижающимся либо повышающимся коэффи-

циентом деформационного упрочнения  сме-

няет стадия с почти постоянным коэффициен-

том [10, 11]. 
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На рис.1 приведены кривая деформацион-

ного течения в координатах «true  true» и зави-
симость коэффициента деформационного уп-

рочнения  = dtrue/dtrue от степени пластиче-

ской деформации  при одноосном растяжении 

образца из стали Гадфильда. На кривых  = f() 
и  = f(), приведенных на рис.1, согласно [12, 
13], можно выделить условно три деформаци-

онные стадии. Первая стадия   переходная, 
которая соответствует переходу от упругой де-
формации к пластической. После переходной 
стадии следует стадия II, которую можно разбить 
на две подстадии II1 и II2 с различными значениями 
коэффициентов деформационного упрочнения: 

1
II = 3000 МПа и 

2
II  = 2100 МПа. Переход от 

стадии 
1

II  к стадии 
2

II  происходит в области 

значений пластической деформации ~5 %. Та-
ким образом, стадийный переход от стадии II1 к 
стадии II2 сопровождается уменьшением коэф-

фициента деформационного упрочнения  
(рис.1). 

 

Рис.1. Зависимость напряжения течения true             

и коэффициента деформационного упрочнения       

от степени пластической деформации true для аусте-

нитной стали 110Г13, деформированной                    

растяжением 

Fig.1. Dependence of flow stress true and strain-

hardening factor  on the degree of plastic deformation 

true for austenitic 1.1С-13-Mn-Fe steel, deformed            

by tension 

В работе [3] при исследовании дислокаци-
онной структуры поликристаллов аустенитных 
нержавеющих сталей было установлено, что 
одновременно с плоскими скоплениями дисло-
каций наблюдаются дефекты упаковки. При 
развитии дислокационной структуры в ходе 
деформации образуются микродвойники, плот-
ность которых с ростом деформации увеличи-
вается. В результате рост плотности микро-
двойников способствует дополнительным эф-
фектам упрочнения и, таким образом, приводит 

к тому, что численное значение коэффициента 

 становится высоким. 
Увеличение степени пластической дефор-

мации в аустенитных сталях сопровождается 

ростом уровня напряжений и сменой механиз-

ма деформации от скольжения к двойникова-

нию, которое может стать основным механиз-

мом деформации. При этом число действую-

щих систем двойникования может определять 

стадийность кривых течения и величину . В 

том случае, если двойникование будет разви-

ваться после деформации скольжением, то то-

гда будет происходить конкуренция попереч-

ного скольжения и двойникования [14, 15]. Раз-

витие двойникования в одной системе после 

скольжения будет подавлять процессы попе-

речного скольжения и приводить к увеличению 

пластичности кристаллов. Этот процесс свиде-

тельствует о пластичности, наведенной двой-

никованием, так называемый ПНД-эффект или 

TWIP-эффект. При малых степенях пластиче-

ской деформации ( < 5 %), когда наблюдается 

развитие двойникования по одной системе, то 

это, как правило, приводит к понижению зна-

чений коэффициента . Наоборот, развитие 

двойникования по нескольким системам спо-

собствует повышению значений коэффициента 

 [16-19]. Эти значения коэффициента  близки 

значениям, соответствующим в сталях с мар-

тенситным превращением. 
Представленная на рис.1 кривая течения в 

координатах «true   true» демонстрирует про-
должительную стадию II – стадию с линейным 
упрочнением. Стадия II в зависимости от сте-

пени пластической деформации  может быть 
короткой или длинной. Как правило, её протя-
женность невелика – несколько процентов [11, 

13, 20]. На другом классе материалов  упоря-
доченные сплавы с высокими значениями энер-
гии антифазных границ, стадия II бывает доста-
точно протяженной (от 10 до 20 %) [21]. Такая 
особенность механических свойств упорядо-
ченных сплавов, установленная в сплавах на 
основе ГЦК структуры, свидетельствует об их 
уникальности [13, 21]. Поэтому можно считать, 
что сталь Гадфильда обладает такими же уни-
кальными свойствами, что и упорядоченные 
ГЦК сплавы, которые обладают комплексом 
свойств. Во-первых, стали Гадфильда обладают 
протяженной стадией II до ~20 %. Во-вторых, 

численное значение коэффициента  достаточ-
но высокое и достигает после начала двойнико-
вания – 2100 МПа (до двойникования коэффи-

циент  равен 3000 МПа). В-третьих, наблюда-
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ется образование дислокационной ячеистой 
субструктуры. Согласно данным работ [10, 12, 
22, 23], дислокационная ячеистая субструктура, 
которая образуется на стадии II, приводит к вы-
соким значениям коэффициента деформацион-
ного упрочнения. Это связано с тем, что основ-
ной особенностью ячеистой субструктуры яв-
ляется сильное торможение сдвига, поскольку 
скользящие дислокации могут пересечь в ходе 
своего продвижения не более 5-6 стенок ячеек, 
после чего сдвиг затухает [10, 12, 22, 23]. 

Эволюция дислокационной субструктуры 

На рис.2 приведено типичное ПЭМ-
изображение дислокационной структуры, кото-

рое наблюдается при деформации  = 2 % од-
ноосным растяжением стали Гадфильда. Эта 
дислокационная структура характеризуется на-
личием участков, в которых преобладают длин-
ные дислокации, вытянутые вдоль одного или 
двух направлений <110> (рис.2а). Установлено, 
что с увеличением степени пластической де-

формации до  = 5 % дислокационная суб-
структура стали представлена распределением 
дислокаций, расположенных хаотическим об-
разом, и отдельными механическими микро-
двойниками. Особенностью этой 
дислокационной субструктуры является то, что 
дислокации заканчиваются на сплетениях, еще 
слабо выраженных на начальных степенях пла-
стической деформации. При этом в дислокаци-
онной субструктуре появляются многочислен-
ные петли дислокаций, переплетения вытяну-
тых дислокаций и однослойные дефекты упа-

ковки. Кроме того при деформации  = 5 % ус-
тановлено появление слабо выраженной ячеи-
стой дислокационной субструктуры. Стенками 
ячеек являются дислокационные сплетения. 
Еще одной особенностью дислокационной суб-
структуры является присутствие в разных зер-
нах дефектов упаковки и ячеистой субструкту-
ры. Согласно данным работы [24], ориентация 
этих зерен принципиально различна. 

а 

0,5 мкм 
 

 

 

в 

 

(111) 

0,5 мкм 0,5 мкм 
 

Рис.2. Электронно-микроскопическое изображение дислокационной структуры и двойников деформации 

при растяжении стали Гадфильда: а – дислокационная структура,  = 2 %; б – схема кристаллографических 

направлений дислокаций; в – завершенное двойникование,  = 14 %. Пунктирными линиями отмечен след 
габитусной плоскости (111) 

Fig.2. Electron microscopic image of the dislocation structure and strain twinning during tensile strain of Hadfield 

steel: a – dislocation structure,  = 2 %; b – scheme of crystallographic directions of dislocations; c – completed 

twinning, = 14 %. Dotted lines indicate the trace of the habitus plane (111) 
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Таким образом, при деформации  = 5 % в 

дислокационной субструктуре присутствуют 

многослойные дефекты упаковки и механиче-

ские микродвойники. 

Анализ ПЭМ-изображений позволил уста-

новить, что зарождение микродвойников начи-

нается с зарождения длинных прямолинейных 

дислокаций, затем развиваются однослойные и 

далее многослойные дефекты упаковки, пере-

растающие в микродвойники (рис.2в). Об этом 

свидетельствует также и тот факт, что при де-

формации  > 5 %, когда начинает интенсивно 

развиваться микродвойникование, длинные 

дислокации и дефекты упаковки в материале 

отсутствуют. 

Данные ПЭМ-исследований позволили оп-

ределить важные количественные параметры, 

характеризующие дислокационные структуры 

от степени пластической деформации: объем-

ная доля материала, охваченного скольжением 

PVдисл. и двойникованием PVдв. (рис.3а); объем-

ные доли двойникованного материала, в кото-

ром двойникование развивается по одной, двум 

и трем системам (рис.3б). По этим зависимо-

стям становится четко видно, что с увеличени-

ем степени пластической деформации доля ма-

териала, в котором происходит интенсивное 

двойникование, нарастает. Наиболее интенсив-

но двойникование развивается в интервале сте-

пеней деформации 5-20 %. 

Детальный анализ ПЭМ-изображений по-

зволил установить, что в одном зерне могут 

присутствовать взаимно пересекающиеся сис-

темы микродвойников, причем доля материала, 

охваченного двумя и даже тремя системами 

двойников, со степенью деформации возрастает 

(рис.3б). При этом микродвойники образуют 

пакеты. Наблюдается хорошо выраженная тен-

денция увеличения числа микродвойников в 

пакете от степени пластической деформации: 

Так, среднее число микродвойников в пакете 

возрастает от 3-4 при  = 10 % до 6-8 при            

  20 %. 

 

Рис.3. Влияние степени пластической деформации  на объемную долю материала: а – охваченного              

скольжением PV дисл. и двойникованием PV дв.; б – двойникованного материала, в котором двойникование      

развивается по одной (1), двум (2) и трем (3) системам 

Fig.3. Effect of the degree of plastic deformation  on the volume fraction of the material: a – covered by sliding 

PVdisl and twinning PV tw; b – twinned material in which twinning develops along one (1), two (2)                                  

and three (3) systems 

Таким образом, линейный характер зави-

симости «true  true» стали Гадфильда можно 

считать обусловлен деформацией скольжением 

и механическим двойникованием. При этом на-

блюдается четкая корреляция между измене-

ниями субструктуры, включением новых меха-

низмов деформации (а именно  двойникова-

ния) и стадиями пластического течения. 
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Количественные параметры 

дислокационной субструктуры 

Для установления причин перехода от од-
ной стадии к другой на деформационных кри-
вых стали Гадфильда необходимо на основе 
анализа данных ПЭМ определить количествен-
ные параметры дислокационной субструктуры: 
скалярную и избыточную плотность дислока-
ций и плотность двойников деформации, раз-
мер дислокационных ячеек в ячеистой суб-
структуре. Результаты расчета выше перечис-
ленных параметров приведены на рис.4. 

 

Рис.5. Зависимость размера ячеек Dяч от степени 

пластической деформации  для стали 110Г13 

Fig.5. Dependence of cell size Dcel on the degree          

of plastic deformation e for steel 1.1С-13-Mn-Fe 

Из рисунка видно, что изменение способа 
деформирования (растяжение, прокатка) прак-
тически не влияет на плотность микродвойни-
ков и избыточную плотность дислокаций. Зави-
симость скалярной плотности дислокаций от 

степени пластической деформации до   30 % 
имеет параболический характер. С ростом на-
пряжения при более высоких степенях дефор-
мации происходит насыщение накопления дис-
локаций. При растяжении разрушение образца 
происходит раньше, чем достигается насыще-
ние плотности дислокаций. 

На рис.5 приведена зависимость размера 
дислокационных ячеек от степени пластиче-
ской деформации. Видно, что с увеличением 
степени пластической деформации размер яче-
ек убывает и стремится к критическому разме-
ру, равному 100 нм. Такой характер изменения 
размера ячеек от степени деформации связан с 
тем, что с момента включения в деформацию 
механического двойникования начинает интен-
сивно развиваться дислокационная ячеистая 
субструкутра. 

Согласно, представлениям, развиваемых в 
работах [25, 26], выделяют три критических 
размера зерен в окрестности которых происхо-

дят значительные изменения свойств поликри-
сталлических металлов и сплавов. В нашем 
случае это второй критический размер зерна D2 
и он соответствует области значений порядка 
50-100 нм, характерного для микроуровня. При 
таких размерах зерна (или субзера) становятся 
бездислокационным и, как результат, внутризе-
ренное упрочнение практически полностью ис-
чезает. Из-за малого размера бездислокацион-
ные зерна упрочняют микрополикристалл и 
оказывают значительные влияния на механиз-
мы его деформации. 

Таким образом, установленное 
экспоненциальное уменьшение размера ячеек 
Dяч (рис.5) к значениям второго критического 
размера зерен ~100 нм при высоких значениях 
пластических деформаций (больше 40 %) для 
стали 110Г13. По данным работ [25, 26] 
приближение размеров зерен к значениям 
~100 нм в процессе пластической деформации 
позволяет сделать вывод, что зерна становятся 
бездислокационными. Такое изменение распре-
делений дислокаций в поле зерен приводит к 
значительному уменьшению внутризеренного 
упрочнения. 

Вклад двойников в деформацию 

и сопротивление скольжению 

Как отмечалось ранее, момент включения 
двойникования в деформацию совпадает с пе-
регибом на кривой течения, приводящим к 
уменьшению коэффициента деформационного 
упрочнения (см. рис.1), то есть, двойникование 
играет существенную роль в деформации стали. 
В связи с этим на основании экспериментально 
полученных данных была предпринята попытка 
определения вклада в деформацию микродвой-

ников (дв) и дислокаций (дисл) в предположе-
нии аддитивности их вклада: 

дв + дисл, 

дв = 0,5, 
где  = двd0, где d0  ширина, а дв  плот-

ность микродвойников. Полученный результат 
представлен на рис.6. Как следует из графика, 
вклад двойникования в деформацию значите-
лен (до 1/3). Отсюда неудивительно столь 
сильное влияние появления двойникования на 
величину коэффициента деформационного уп-
рочнения. Включение двойникования, как до-
полнительной моды пластической деформации, 
само по себе должно уменьшать скорость уп-
рочнения. Однако окончательный итог влияния 
двойникования на коэффициент деформацион-
ного упрочнения зависит от осложнений, вно-
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симых им в процесс скольжения. Рассмотрим 
это подробнее. 

 

Рис.6. Вклад в общую пластическую деформацию    

 (1) дислокаций (2) и микродвойников (3) в стали 

110Г13 при пластической деформации 

Fig.6. Contribution to the total plastic strain  (1)              

of dislocations (2) and microtwinners (3)                      

in 1.1С-13-Mn-Fe steel during plastic deformation 

На границе микродвойник – матрица не-

редко наблюдается «напутывание» дислокаций 

(рис.7а), свидетельствующее об их сильном 

торможении. Одновременно встречаются гра-

ницы микродвойников, свободные от дислока-

ций (рис.7б), которых существенно больше. 

Поэтому плотность дислокаций в участках, со-

держащих микродвойники, ниже (рис.8). Ины-

ми словами, скольжение через микродвойники 

идет легче, чем в матрице. Это может быть 

обусловлено двумя причинами: во-первых, со-

противлением движению скользящих дислока-

ций из-за наличия границы микродвойника и, 

во-вторых, величиной ориентационного факто-

ра в микродвойнике. Так как скалярная плот-

ность дислокаций, как уже сообщалось выше, в 

окрестности разных микродвойников различна, 

то, по-видимому, решающим фактором будет 

вторая причина, т.е. величина фактора Шмида. 

микродвойника и, во-вторых, величиной ориен-

тационного фактора в микродвойнике. 

 

Рис.7. Микродвойникование в стали 110Г13 при деформации: а –  = 10%; б –  = 14%;                                            

в –  = 25% ( – ось деформации; ---- след плоскости двойникования) 

Fig.7. Microtwinning in steel 110G13 at strain: a –  = 10%; b –  = 14%;                                                            

c –  = 25% ( – axis of deformation; ---- trace of twinning plane) 
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Рис.8. Изменение скалярной плотности дислокаций 

 от степени пластической деформации для стали 

110Г13 в зернах, содержащих (1) и не содержащих 

(2) микродвойники 

Fig.8. Variation of dislocation scalar density  from the 

degree of plastic deformation for 1.1С-13-Mn-Fe steel 

in grains containing (1) and not containing (2)              

microtwinaries 

Поясним это на примере. На рис.7в приве-

дено изображение участка образца, полученное 

при деформации растяжением до степени   

 = 25 %. Проведенный согласно [27] анализ 

показал, что двойникование развивается по 

плоскости (111). При этом выполняется усло-

вие параллельности плоскостей: (130)//(102)дв 

и направлений: [ 153 ]//[ 224 ]дв. Ориентация 

оси растяжения на этом участке образца  

[ 213 ]. Если применить графический метод с 

использованием сетки Вульфа, описанный в 

[28], то можно определить изменение кристал-

лографических индексов оси деформации при 

двойниковании. Это дает возможность рассчи-

тать фактор Шмида (М) систем скольжения в           

-матрице и двойнике: 

М cos cos   , 

где  – угол между осью деформации и 

плоскостью скольжения,  – угол между осью 

деформации и направлением скольжения. Ока-

залось, что при двойниковании относительно 

полюса (111) индексы оси растяжения [ 213 ] 

меняются на [ 501 ]дв. Рассчитанные факторы 

Шмида для действующих систем скольжения в 

матрице и микродвойнике представлены в таб-

лице. Из таблицы видно, что факторы Шмида в 

микродвойнике повышаются, т.е. механическое 

микродвойникование влечет за собой ориента-

ционное разупрочнение и облегчает процесс 

скольжения. 

Таблица. Факторы Шмида для действующих систем 

скольжения для участка образца, представленного 

на рис.7 

Table. Schmid factors for valid sliding systems             

for the sample section shown in Fig.7 

Системы 

скольжения 
[3 12]  [150]дв  

 
 
 
 







110

011

101

111
 

0,38 

0,12 

0,31 

0,47 

0,63 

0,35 

 

Проведенный анализ геометрии двойнико-

вания в конкретных зернах показал, что этот 

процесс развивается преимущественно по сис-

темам с наибольшим фактором Шмида (рис.9а). 

Однако наблюдается двойникование с мини-

мальным (рис.9б) и даже нулевым (рис.9в) фак-

торами Шмида. В этих случаях движущей си-

лой двойникования, по-видимому, служат 

внутренние поля напряжений, возникновение 

которых обусловлено несовместностью дефор-

мации соседних зерен. Об этом свидетельству-

ет наличие на изображениях изгибных экс-

тинкционных контуров. 

Полученные результаты свидетельствуют о 

важной роли ориентации плоскостей скольже-

ния во вновь образовавшихся микродвойниках 

и факторах Шмида для двойникования. Таким 

образом, полученные результаты свидетельст-

вуют о важной роли кристаллографической 

текстуры в физике деформационного упрочне-

ния. 
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Рис.9. Сталь 110Г13  = 25 %. Деформация – растяжение (а) и сжатие (б,в) ( действующие,                                   

---- не действующие системы двойникования, здесь же указаны значения фактора Шмида),                                 

о.д. – ось деформации; К – экстинкционный контур 

Fig.9. Steel 1.1С-13-Mn-Fe  = 25 %. Strain – tension (a) and compression (b,c) ( acting, ---- not acting twinning 

systems, here are the values of the Schmid factor), o.d. – strain axis; K – extinction contour 

Заключение 

Полученные данные позволяют сделать 

вывод, что эволюция дефектной структуры и 

рост плотности микродвойников формируют 

деформационное упрочнение стали Гадфильда 

в полном соответствии с современной теорией 

дислокаций и двойников. Установлена продол-

жительная стадия II линейного деформацион-

ного упрочнения (порядка 20 %) с высоким зна-

чением коэффициента деформационного уп-

рочнения . Наличие на стадии II высокого 

значения  связано образование дислокацион-

ной ячеистой субструктуры в стали Гадфильда. 

Выявлена корреляция между изменением 

коэффициента деформационного упрочнения  

от степени деформации с началом активного 

процесса микродвойникования. На основе ана-

лиза данных ПЭМ показано, что местами лока-

лизации наибольших значений амплитуды кри-

визны-кручения кристаллической решетки яв-

ляются места зарождения деформационных 

микродвойников. 

Установлено, что плотность микродвойни-

ков и избыточная плотность дислокаций не за-
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висят от способа пластической деформации 

(растяжение, прокатка). Накопление скалярной 

плотности дислокаций происходит по парабо-

лический зависимости в интервале значений 

пластических деформаций от 0 до 30 %, при 

более высоких степенях деформации происхо-

дит насыщение накопления дислокаций. При 

растяжении разрушение образца происходит 

раньше, чем достигается насыщение плотности 

дислокаций. 

Выявлено, что в стали Гадфильда при 

пластической деформации выше 40 % 

существует критический размер зерна D, при 

приближении к которому в процессе 

деформации зерна становятся бездислокацион-

ными. 

Установлена важная роль кристаллографи-

ческой текстуры в физике деформационного 

упрочнения, которая проявляется в повышении 

фактора Шмида при образовании микродвой-

ников, поскольку механическое микродвойни-

кование влечет за собой ориентационное разу-

прочнение и облегчает процесс скольжения. 

При этом процесс скольжения развивается пре-

имущественно по системам с наибольшим фак-

тором Шмида. В отдельных зернах обнаружены 

исключения, которые проявляются в мини-

мальных и даже нулевых значениях фактора 

Шмида при двойниковании. В этих зернах 

движущей силой двойникования становятся 

внутренние поля напряжений, возникновение 

которых обусловлено несовместностью дефор-

мации в соседних зернах и отражаются в появ-

лении на ПЭМ-изображениях изгибных экс-

тинкционных контуров. 
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Аннотация. Динамика решетки кристаллов определяется многими факторами, в том числе дефектами 

структуры и внешними условиями. В данной работе нами рассмотрено поведение плотности фононных со-

стояний кристалла при различной концентрации точечных дефектов и температурах. Рассмотрен кристалл 

стехиометрии А3В, на примере Pt3Al, в котором возможно существования запрещенной зоны в фононном 

спектре кристалла. Модель представляла собой расчетную ячейку, содержащую от 10
3
 до 10

5
 атомов. Части-

цы взаимодействовали посредством многочастичного потенциала, полученного методом погруженного ато-

ма. При этом накладывались периодические граничные условия, чтобы избежать краевых и поверхностных 

эффектов. Далее производилось удаление нужной доли атомов Al и/или Pt с последующей релаксацией мо-

дели не менее 20 пикосекунд и нагревом до необходимой температуры. Расчет спектров кристаллов произ-

водился непосредственно с данных, полученных при расчетах, т.е. рассчитывалась частота каждого атома и 

весь диапазон полученных значений разбивался на 100 интервалов для определения плотности их распреде-

ления. Такой подход менее точен теоретических расчетов, однако позволяет отслеживать динамику спектра, 

к тому же теоретический расчет сложных конфигураций решетки с дефектами крайне затруднителены. Тем 

самым в работе получены качественные результаты, позволяющие оценить изменение плотности фононных 

состояний решетки при наличии точечных дефектов. Полученные зависимости свидетельствуют о том, что с 

ростом температуры и концентрации дефектов увеличивается вероятность возбуждения мод, частоты кото-

рых близки к собственным частотам дискретных бризеров в данном кристалле. 

Ключевые слова: нелинейная мода, фононный спектр, молекулярная динамика, дискретный бризер, 

квази-бризер, моделирование, LAMMPS. 
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Abstract. The crystal lattice dynamics is determined by many factors, including structural defects and external 

conditions. In this work, we have considered the behavior of the density of phonon states of a crystal at different 

concentrations of point defects and temperatures. A crystal of A3B stoichiometry is considered, using Pt3Al as an 

example, in which the existence of a band gap in the phonon spectrum of the crystal is possible. The model was a 

computational cell containing from 10
3
 to 10

5
 atoms. The particles interacted by means of a many-particle potential 

obtained by the embedded atom method. In this case, periodic boundary conditions were imposed in order to avoid 

edge and surface effects. Next, the required fraction of Al and/or Pt atoms was removed, followed by relaxation of 

the model for at least 20 picoseconds and heating to the required temperature. The crystal spectra were calculated di-

rectly from the data obtained in the calculations, i.e. the frequency of each atom was calculated, and the entire range 

of the obtained values was divided into 100 intervals to determine the density of their distribution. This approach is 

less accurate than theoretical calculations, but it makes it possible to track the dynamics of the spectrum; moreover, 

the theoretical calculation of complex lattice configurations with defects is extremely difficult. Thus, qualitative re-

sults have been obtained in the work, which make it possible to estimate the change in the density of phonon states 

of the lattice in the presence of point defects. The dependences obtained indicate that with an increase in tempera-

ture and defect concentration, the probability of excitation of modes increases, the frequencies of which are close to 

the natural frequencies of discrete breathers in a given crystal. 

Keywords: nonlinear mode, phonon spectrum, molecular dynamics, discrete breather, quasi-breather, modeling, 

LAMMPS. 
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Введение 

Нелинейная динамика решеток кристаллов 

играет важную роль в формировании их меха-

нических свойств. Особо ярко это проявляется 

в системах далеких от равновесия и при интен-

сивных внешних воздействиях в виде потоков 

частиц, излучения или внешних осциллирую-

щих полях. Нелинейные колебания узлов кри-

сталлической решетки могут иметь различную 

природу. Наиболее хорошо изученными явля-

ются моды на дефектных структурах, напри-

мер, на атомах замещения. В тоже время ан-

гармонизм связей может позволить сформиро-

вать условия для существования нелинейных 

мод в бездефектной решетке – дискретных бри-

зеров (ДБ) [1]. 

Дискретные бризеры как физические объ-

екты были экспериментально обнаружены в 

различных средах. Об их существовании в ре-

альных кристаллах на данный момент можно 

судить лишь по косвенным признакам, ввиду 
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быстрого протекания данных процессов и их 

микроскопических размеров. Тем не менее, яв-

ляясь, по сути, динамическими дефектами, бри-

зеры способны оказывать существенное воз-

действие на структуру кристалла и его физиче-

ские свойства. Например, влиять на локальное 

расширение структуры, теплопроводность, теп-

лоемкость и т.д [2-6]. Говоря о дискретных 

бризерах, следует отметить, что выделяют от-

носительно большое количество видов таких 

объектов в зависимости от топологии решетки, 

типа нелинейности, мерности объектов и коли-

чества вовлеченных узлов решетки. Здесь мы 

основное внимание сосредоточим на ДБ мягко-

го типа нелинейности, ядром которого является 

один атом легкой подрешетки кристалла. Это 

один из простейших случаев, однако, он наибо-

лее вероятен к реализации в реальных системах 

в силу меньших ограничений, накладываемых 

на начальные условия. 

Одним из наиболее фундаментальных во-

просов является вопрос самопроизвольного за-

рождения в кристаллах подобных объектов. В 

литературе приводятся различные способы ге-

нерации колебаний сходных с ДБ. В работах [7-

9] рассмотрено зарождение бризеров под дей-

ствием излучения и тепловых флуктуаций. В 

[10] демонстрируется иная причина для образо-

вания ДБ – Ян-Теллеровское искажения решёт-

ки. При искажении квазимолекул возникает 

значительная нелинейность, вызывающая в 

свою очередь локализованные колебания не-

скольких частиц. Авторами замечено, что дан-

ная структура обладает значительным време-

нем жизни, причём солитон сохраняется даже 

при распаде исходной квазимолекулы. О появ-

лении бризеров при высоких температурах го-

ворят авторы работы [11]. Одним из важней-

ших критериев для возможности появления 

бризеров они указывают наличие запрещенной 

зоны в фононном спектре. В этом случае воз-

можным становится появление так называемых 

щелевых бризеров. Возможность их существо-

вания в кристаллах Pt3Al уже была ранее про-

демонстрирована в работах [12-15]. Так же на-

ми изучено поведение локализованных мод 

вблизи дефектов кристаллов, в этом смысле 

следует говорить о квази-бризерах [16-18]. 

Как известно, при достижении температу-

ры Дебая для данной системы, в ней возбужда-

ются все поддерживаемые моды. В виду того, 

что реальные кристаллы всегда содержат топо-

логические дефекты, способные взаимодейст-

вовать с бризерами и другими солитонами, об-

мениваться с ними энергией, необходимо изу-

чить возможность спонтанного возбуждения 

нелинейных мод на дефектах с собственными 

частотами ДБ. Целью данной работы является 

исследование плотностей частотных спектров 

кристалла стехиометрии А3В, на примере Pt3Al, 

при наличии дефектов и разных температур. 

Модель и методика эксперимента 

Моделирование производилось методом 

молекулярной динамики при помощи про-

граммного пакета LAMMPS. Для описания 

взаимодействия был использован хорошо заре-

комендовавший себя потенциал, полученный 

методом погруженного атома (EAM). Для ис-

ключения влияния поверхности были исполь-

зованы периодические граничные условия по 

всем осям. 

Модель представляет собой кристалл Pt3Al, 

число атомов составляло от 10
3
 до 10

5
 частиц. 

Частицы взаимодействовали посредством EAM 

потенциала [19]. При моделировании рассмат-

ривались различные варианты точечных дефек-

тов: вакансии, межузельные атомы и пары 

Френкеля, расположенные как на атомах каж-

дой из подрешёток по отдельности, так и вме-

сте. Концентрации дефектов варьировались так, 

чтобы их количество находилось в диапазоне 

от 1 до 30% от общего числа атомов. Модели-

рование проводилось при различных темпера-

турах расчётной ячейки от 150 К до 600 К. За-

дание нужной температуры происходило по-

средством придания скоростей атомам в соот-

ветствии с распределением Максвелла по ско-

ростям. При разговоре о колебаниях атомов 

крайне важным является значение температуры 

Дебая. В работе [18] представлены зависимости 

данного параметра от абсолютной температуры 

и давления. В соответствии с приведенными 

данными можно говорить о том, что для нашей 

модели значение температуры Дебая находится 

в диапазоне от 400 К до 450 К. Таким образом 

моделирование производилось как при темпе-

ратурах ниже порогового значения, так и выше 

него. 

Для анализа использовалось программное 

обеспечение, рассчитывающее период и часто-

ту колебаний всех атомов по модельным дан-

ным. Расчетные значения частот были получе-

ны для всех атомов ячейки вместе и по отдель-

ности для каждой подрешетки. Для корректно-
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го анализа из экспериментальных групп были 

исключены граничные слои атомов, что позво-

лило избежать обнаружения ложных мод из-за 

перемещения атомов с одной стороны кристал-

ла на другую, вызванных периодическими гра-

ничными условиями. 

Результаты и обсуждение 

При обсуждении нелинейных мод и дис-
кретных бризеров крайне важен фононный 
спектр кристалла. Для исследуемого сплава ФС 
содержит оптическую и акустическую ветви, 
между которыми расположена запрещенная 
частотная зона (рис.1а [20]). Распределение 
частот для данной модели кристалла (рис.1б) 
несколько отличается. Здесь приведен анализ 
по элементам частот сплава, видно, что оптиче-
ская ветвь формируется лёгкой подрешёткой 
алюминия, а акустическая тяжёлой подрешёт-

кой платины. Отсутствие ярко выраженной за-
прещённой зоны в модельном кристалле вполне 
соответствует экспериментальным данным и 
ряду расчетных работ [21-23]. К тому же метод 
снятия мгновенного слепка частот с реалистич-
ной модели очевидно допускает наличие неуч-
тенных частот, а также накладываются ограни-
чение на низкочастотную часть спектра в виду 
размерного фактора ячейки и времени расчета 
частоты колебания каждого атома. Дискретные 
бризеры в Pt3Al могут формироваться на ато-
мах алюминия, при этом их частота должна на-
ходиться в щели спектра. Таким образом, если 
в спектре конкретного кристалла с дефектами 
присутствует смещение в сторону запрещенной 
зоны, то можно говорить о том, что данные мо-
ды на дефектах могут передать свою колеба-
тельную энергию в бездефектную часть кри-
сталла, тем самым способствуя формированию 
ДБ. 

    

                                                           а)                                                                    б) 

Рис.1. Плотность фононных состояний: а) рассчитанная средствами LAMMPS, который включает                  

необходимые для этих целей процедуры, базирующиеся на преобразовании Фурье автокорреляционных 

функций перемещений атомов от времени [20], б) рассчитанная в рамках предложенного алгоритма                 

при температуре 450 К 

Fig.1. Density of phonon states: a) calculated by LAMMPS, which includes the procedures necessary for these          

purposes, based on the Fourier transform of the autocorrelation functions of atomic displacements versus time [20], 

b) calculated using the proposed algorithm at a temperature of 450 K 

Далее рассмотрим вклад различного вида 

дефектов в плотность фононных состояний 

кристалла. Для этого будем поочередно вне-

дрять вакансии, межузельные атомы и пары 

Френкеля. Рассмотрим влияние вакансий. Важ-

но выделить, что процесс нагрева ячейки и 

дальнейшее ее релаксация существенно отли-

чатся, т.к. в процессе нагрева дефекты стано-

вятся центрами локализации энергии более ин-

тенсивно. Соответственно эта накопленная 

энергия далее будет рассеяна по ячейке. В том 

числе это может приводить к формированию 

ДБ в бездефектной части кристалла. 

На рис.2 продемонстрировано влияние 

процентной доли вакансий на распределение 

частот колебаний атомов при температуре 

150 К. Так вакансии на атомах алюминия спо-

собствуют появлению колебаний в запрещен-

ной зоне значительно больше, чем вакансии 

платины. 

Для достижения подобного эффекта с ато-

мами платины, их необходимо удалить в коли-

честве не менее 15 %. Смешанные группы ва-

кансий ожидаемо демонстрируют средние зна-

чения. Повышение температуры ячейки меняет 

эффект вносимый вакансиями, в этом случае 

вакансии алюминия вносят вклад в перестройку 

спектра меньший нежели платины. Одной из 

вероятных причин такого поведения системы 

является значительно возрастающая кинетиче-

ская энергия платины по сравнению с алюми-

нием. 
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Рис.2. Распределение частот при различных конфи-

гурациях вакансий 

Fig.2. Frequency distribution for various configurations 

of vacancies 

Рассмотрим далее роль температуры при 

различных концентрациях и, собственно, саму 

температуру, как фактор. На рис.3 показана за-

висимость распределения частот от температу-

ры при концентрации вакансий 5 %. В целом 

наблюдается тенденция смещения частот в 

меньшую сторону с ростом температуры как 

для случая вакансий Al, так и платины. Из об-

щей картины выделяется распределение для 

150К с вакансиями Al. Возможной причиной 

такой ситуации может быть меньшая дисторсия 

кристаллической решетки при низких темпера-

турах. Для вакансий, образованных удалением 

атомов Pt, такой ситуации не наблюдалась. В 

этом случае реализовывалась общая тенденция, 

состоящая в том, что с ростом температуры 

происходит смещение спектра в низкочастот-

ную область. 

Изменение концентрации вакансий (рис.4) 

оказывали большее влияние, нежели повыше-

ние температуры, при относительно низких 

концентрациях дефектов. Это наиболее ярко 

проявляется для Pt, т.к. удаление тяжелых ато-

мов из узлов приводит к большим искажениям 

кристалла, внося существенное изменение в 

частотный спектр кристалла. В такой ситуации 

не целесообразно говорить о возможности воз-

буждения ДБ, т.к. решетка в этом случае серь-

езно искажена по всему объему. 

        

                                                         а)                                                                            б) 

Рис.3. Распределение фононных мод в кристалле Pt3Al при различных температурах:                                            

а) концентрация вакансий Al 5 %, б) концентрация вакансий Pt 5 % 

Fig.3. The distribution of phonon modes in a Pt3Al crystal at different temperatures:                                                   

a) concentration of vacancies Al 5 %, b) concentration of vacancies Pt 5 % 

     

                                                          а)                                                                          б) 

Рис.4. Распределение фононных мод в кристалле Pt3Al при различных концентрациях вакансий                         

при температуре 450 К: а) вакансии Al; б) вакансии Pt 

Fig.4. The distribution of phonon modes in a Pt3Al crystal at various concentrations of vacancies at a temperature              

of 450 K: a) Al vacancies; b) Pt vacancies 

Атомы внедрения имеют отличное от ва-

кансий влияние на фононный спектр (рис.5). 

Главным образом это выражается в том, что не 

имеет большого различия тип внедряемых ато-



И.С. Луценко, А.В. Маркидонов, П.В. Захаров, М.Д. Старостенков 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2022. Т. 19. № 4. С. 437–444 

442 

мов, они оказывают сходное воздействие. Так-

же важно отметить, что данные дефекты спо-

собствуют смещению частот выше основного 

спектра. Большее влияние в случае атомов вне-

дрения при любых температурах оказывают 

атомы платины. 

 

Рис.5. Распределение частот при температуре 300 К 

при различных атомах внедрения, концентрация 

внедренных атомов 5 % 

Fig.5. Frequency distribution at a temperature of 300 K 

for various absorption atoms, the concentration                   

of interstitial atoms is 5 % 

Пары Френкеля, являясь комбинацией ме-

жузельных атомов и вакансий, оказывают на 

распределение частот воздействие среднее ме-

жду двумя этими типами дефектов. При этом 

влияние пар Френкеля закономерно ниже, не-

жели у «чистых» дефектов, ввиду их частичной 

аннигиляции в процессе симуляции. Для всех 

видов и конфигураций дефектов увеличение 

температуры оказывает сходное влияние. По-

вышение температуры увеличивает количество 

атомов с низкими частотами. Таким образом, 

дефекты, в данном случае выступают в роли 

условного «конденсатора» накапливая и рас-

пределяя тепловую энергию. 

Заключение 

В работе методом молекулярной динамики 
проведено исследование распределения частот 
атомов кристалла Pt3Al при различных точеных 
дефектах структуры и температурных режимах. 
Установлено, что при внедрении вакансий воз-
можно смещение плотности фононного спектра 
кристалла в сторону меньших частот для аку-
стической ветви спектра, тем самым увеличи-
вая вероятность возбуждения колебаний на 
частотах из запрещенной зоны ФС идеального 
кристалла, и появление дискретных бризеров. 
Межузельные атомы при концентрациях до 5 % 
оказывают аналогичный эффект. Дальнейшее 
увеличение концентрации таких дефектов при-
водит к смещению также и в более высокие 

частоты, тем самым уширяя оптическую ветвь. 
Повышение температуры в общем случае уве-
личивает эффект и ускоряет его проявление. 
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Аннотация. Циркониевая керамика обладает высокими функциональными и прочностными свойствами. 

Области ее применения постоянно расширяются. Использование нанопорошков позволяет получить мелко-

зернистую керамику с улучшенными свойствами. Диоксид циркония обладает высокой твердостью, что вы-

зывает повышенный износ пресс-форм. Кроме того, наночастицы склонны к агломерированию, что влияет 

на уплотнение при компактировании и спекании. Данные проблемы можно решить путём введения микро-

добавок. Одной из таких добавок является углерод. Целью настоящей работы является исследование влия-

ния вида добавки углерода и его концентрации на параметры циркониевой керамики из порошкового сырья, 

полученного золь-гель и плазмохимическим методами. Методом дилатометрии была исследована усадка 

образцов двух типов керамики с тремя типами добавки углерода, представляющие из себя многослойные 

углеродные нанотрубки (МУНТ), аморфный углерод, а также аморфный углерод с присутствием МУНТ. 

Определено, что введение добавки не оказывает влияния на скорость усадки, и наибольшая скорость усадки 

образца практически не отличается от таковой для спекания керамики без добавок. Определено влияние до-

бавки углерода на плотность и микротвёрдость керамики. Введение добавок в керамику, из порошков, полу-

ченных по золь-гель технологии, вызывает снижение плотности и микротвёрдости, в то время как плотность 

керамики из плазмохимических порошков увеличивается до некоторого порогового значения концентрации 

добавок, что справедливо для всех типов углерода, рассмотренных в данном исследовании. 

Ключевые слова: частично стабилизированный диоксид циркония, добавки, углерод, многослойные уг-

леродные нанотрубки (МУНТ), дилатометрия. 
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Abstract. Zirconia ceramics has high functional and strength properties. Its fields of application are constantly 
expanding. The use of nanopowders makes it possible to obtain fine-grained ceramics with improved properties. 
Zirconium dioxide has a high hardness. This causes increased mold wear. In addition, nanoparticles are prone to ag-
glomeration. This affects compaction during compaction and sintering. These problems can be solved by introduc-
ing microadditives. One such additive is carbon. The purpose of this work is to study the influence of the type of 
carbon addition and its concentration on the parameters of zirconium ceramics from powder raw materials, which is 
obtained by sol-gel and plasma-chemical methods. The shrinkage of samples of two types of ceramics with three 
types of carbon addition was studied by dilatometry. They are multiwalled carbon nanotubes (MWNTs), amorphous 
carbon, and also amorphous carbon with the presence of MWCNTs. We have determined that the introduction of 
additives does not affect the shrinkage rate, and the highest shrinkage rate of the sample is almost equal to the 
shrinkage rate during ceramic sintering without additives. We have determined the effect of carbon addition on the 
density and microhardness of ceramics. The introduction of additives into ceramics from powders obtained by sol-
gel technology causes a decrease in density and microhardness. The density of ceramics from plasma-chemical 
powders increases to a certain threshold value of the concentration of additives. This is true for all types of carbon 
considered in this study. 

Keywords: partially stabilized zirconia, additive, carbon, multiwalled carbon nanotubes (MWCNT), dilatome-

try. 
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Введение 

Керамические материалы в силу их высо-

ких функциональных и прочностных свойств 

широко используются в технике. Процесс изго-

товления керамических изделий, как правило, 

завершается обжигом сырой заготовки при вы-

сокой температуре, что является необходимым 

условием получения качественной плотной ке-

рамики [1]. Высокая температура в процессе 

длительной изотермической выдержки обеспе-

чивает эффективность процесса уплотнения 

порошковых компактов. Среди наиболее вос-

требованных в науке и технике керамик лиди-

рующее место занимает керамика на основе 

диоксида циркония [2]. Области ее применения 

постоянно расширяются, поэтому интерес к ней 

на современном этапе развития техники не 

только не ослабевает, но и усиливается. Час-

тично этому способствует использование в ка-

честве исходного сырья керамических нанопо-

рошков [3, 4]. Считается, что использование 

такого сырья необходимо для получения мел-

козернистой керамики с новыми улучшенными 

свойствами [5, 6]. Способы получения керами-

ческих нанопорошков разнообразны. Наиболь-

ший интерес представляют золь-гель [7] и 

плазмохимический [8] методы, которые наибо-

лее пригодные для промышленного получения 

порошкового сырья. В керамической техноло-

гии особая роль уделяется вопросам компакти-

рования и спекания полученных компактов [9]. 

В силу высокой твердости порошков диоксида 

циркония металлические пресс-формы быстро 

выходят из строя, что затрудняет реализацию 

технологических процессов получения порош-

ковых компактов. Склонность наночастиц к аг-

ломерированию [10, 11], повышенная их сорб-

ционная способность заметно сказываются на 

процессах их уплотнения в компактах при ком-

пактировании и последующем спекании [12]. 
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Часто, несмотря на наноразмерность порошка, 

компакты плохо компатируются, что проявля-

ется в механическом разрушении образцов при 

выпрессовке, и спекаются, что препятствует 

получению плотной нанокерамики [10]. Тради-

ционным и оправданным подходом для пре-

одоления этих проблем является использование 

различных микродобавок, которые при введе-

нии в основную порошковую керамическую 

массу в малом количестве заметно влияют на 

все технологические аспекты компактирования 

[13] и спекания [14]. Работы по исследованию 

влияния всевозможных добавок на спекание 

керамики представлены в современной литера-

туре в большом количестве [15-18]. Одной из 

часто используемых добавок является углерод 

[19-21]. Для того, чтобы использование добавки 

существенно не сказывалось на стоимости ке-

рамических изделий, важно использовать дос-

тупные недорогие углеродные порошки или 

использовать углеродные порошки, которые 

получатся в виде сопутствующего продукта ка-

кого-либо технологического процесса. Сам уг-

лерод очень удобен для использования в виде 

микродобавок. Это обусловлено тем, что его 

введение может решить сразу несколько задач. 

Это, прежде всего, облегчение процессов ком-

пактирования и извлечения компактов из пресс-

форм, предотвращение повышенного износа 

рабочих поверхностей пресс-форм. Имеются 

данные [22], что в небольших количествах уг-

лерод улучшает качество процесса усадки ком-

пактов при спекании и это проявляется в полу-

чении высокоплотной керамики. Несомненным 

достоинством данного вида добавки является 

его способность покидать объем керамики на 

завершающей стадии спекания. В результате 

получаемая керамика свободна от загрязняю-

щих примесей. Несмотря на значительное ко-

личество работ, посвященных использованию 

углерода в качестве микродобавок, данные о 

виде углеродных частиц, влиянию их концен-

трации на эффективность процесса спекания и 

качество керамики являются редкими и не сис-

темными. 
Цель настоящего исследования заключает-

ся в установлении закономерностей влияния 
вида добавки углерода и его концентрации на 
характеристики циркониевой керамики и эф-
фективность использования такого вида добав-
ки при получении керамики из порошкового 
сырья, полученного золь-гель методом и мето-
дом плазмохимии. 

Методическая часть 

В качестве исходного сырья для получения 

керамики использовали коммерческий нанопо-

рошок частично стабилизированного диоксида 

циркония (3 мол.% Y2О3) марки TZ-3Y-E (TO-

SOH, Япония) (Порошок 1) и плазмохимиче-

ский порошок ПЦИ-8 (Порошок 2), произве-

денный на Сибирском химическом комбинате 

(СХК) методом разложения водных растворов 

азотнокислых солей циркония в плазме высо-

кочастотного разряда. Спекаемая из Порошка 1 

и Порошка 2 керамика далее обозначается как 

керамика Тип 1 и керамика Тип 2 соответст-

венно. Выбор этих типов порошков обусловлен 

широким использованием технологий их полу-

чения в мире. Мы предполагаем, что проведе-

ние экспериментов по введению углеродных 

добавок в порошки, полученные разными спо-

собами, позволит выявить общие закономерно-

сти влияния углерода, которые не зависят от 

истории получения порошка диоксида цирко-

ния, а значит от его микроструктурных, раз-

мерных и других факторов. 

В качестве добавок использовали углерод-

ные нанотрубки, полученные в Институте ката-

лиза СО РАН (Добавка 1) [23], порошки акти-

вированного угля (Activated carbon) промыш-

ленного изготовления для медицины (Добав-

ка 2), нанопорошки углерода, являющиеся со-

путствующим продуктом при получении водо-

рода из природного газа в СВЧ-разряде [24] 

(Добавка 3). Содержание добавки в образцах 

составляло 0,5 %, 1%, 5 % (масс.) для Добавки 

1, 1 %, 5 %, 9 %, 15 %, 20 %, 25 % (масс.) для 

Добавки 2, 1 %, 5 % (масс.) – для Добавки 3. 

Выбор разных типов добавок углерода, отли-

чающихся способом получения, также пресле-

дует цель выявить общие характерные именно 

для углерода закономерности влияния на про-

цессы компактирования и спекания цирконие-

вой керамики. Порошковые смеси подверга-

лись механической обработке в планетарной 

мельнице Emax (RETSCH, Германия) в присут-

ствии воды (масса воды равна массе порошков, 

масса мелющих шаров равна десятикратной 

массе порошков). После чего смеси выдержи-

вали в сушильном шкафу при температуре 

70 °С и просеивали через сито. Порошковые 

компакты в виде таблеток диаметром 9 мм и 

толщиной 2,5-3 мм получали с использованием 

лабораторного пресса ПГР-10 при давлении 

прессования 80-200 МПа. Спекание керамики 
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проводили в течение часа на воздухе в печи 

СНОЛ 12/16 при температуре 1400 °С или в 

объеме дилатометра DIL402C (Netzsch, Герма-

ния) при тех же температурных режимах. От-

крытую пористость и плотность керамики оп-

ределяли методом гидростатического взвеши-

вания на высокоточных весах Shimadzu AUW-

220D. Полную пористость керамики определя-

ли по данным РФА и плотности, определенной 

экспериментально. Микроструктуру порошков 

и керамики определяли методом просвечиваю-

щей электронной микроскопии на микроскопе 

JEOL JEM – 2100F. Для определения микро-

твердости керамики использовали микротвер-

домер фирмы Zwick (Германия). Фазовый со-

став определяли при помощи рентгеновского 

дифрактометра ARL X’tra. 

Экспериментальныe результаты 

и их обсуждение 

Характеристики используемых добавок. 

Добавка 1 представляла собой многослой-

ные углеродные нанотрубки (МУНТ). Согласно 

сведениям от производителя диаметр МУНТ 

примерно равен 9,4 нм. Добавка 2 (активиро-

ванный уголь) согласно справочным данным 

представляет собой аморфный высокопористый 

углерод с удельной поверхностью на 1 грамм 

от 500 до 2200 м
2
. Добавка 3 представляет со-

бой смесь аморфного и кристаллического угле-

рода с крайне низкой насыпной плотностью. 

Проведенный элементный анализ показал, что 

Добавка 3 состоит преимущественно из углеро-

да (97.3 %) и кислорода (2.7 %). Других приме-

сей обнаружено не было. Результаты рентгено-

фазового анализа (РФА) для Добавки 3 пред-

ставлены на рис.1. 

 

Рис.1. Дифрактограмма Добавки 3 

Fig.1. X-ray diffraction pattern of Additive 3 

Как видно из рис.1, помимо аморфного уг-

лерода в Добавке 3 имеется некоторое содер-

жание кристаллической фазы. Пик на дифрак-

тограмме (рис.1) можно объяснить наличием в 

массе порошка МУНТ. 

Согласно данным просвечивающей элек-

тронной микроскопии (рис.2) Добавка 3 пред-

ставляет собой нанопорошок со средним раз-

мером частиц не более 100 нм. 

 

Рис.2. Просвечивающая электронная 

микроскопия Добавки 3 

Fig.2. Transmission electron microscopy 

of Additive 3 

Прессование порошковых компактов. 

Независимо от давления прессования по-

рошковые компакты из Порошка 1 и 2 без до-

бавок имели дефекты в виде трещин и расслаи-

вания образцов. Это можно связать с повышен-

ным пристеночным трением в пресс-форме при 

компактирвании и выпрессовке образцов. Си-

туация значительно улучшается при введении в 

порошковые массы углеродных добавок. Об-

разцы в широком диапазоне давлений прессо-

вания получаются бездефектные. При этом на-

блюдался пониженный износ внутренних по-

верхностей пресс-формы. 

Спекание керамики. Спекание керамики 

Тип 1 и Тип 2 без добавок. 
На рис.3 представлены кривые усадки ком-

пактов из Порошка 1 (кривая 1) и Порошка 2 

(кривая 2). Рис.3 показывает, что на стадии на-

грева, до начала усадки кривая спекания ком-

пакта из Порошка 1 (кривая 1) характеризуется 

большим линейным расширением по сравне-

нию с кривой спекания компакта из Порошка 2 

(кривая 2). На стадии активной усадки наи-

большая скорость уплотнения Порошка 1, оп-

ределенная из производной кривой 1 (кривая 3), 

наблюдается при температуре Тм1 = 1256 °С. 
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Для Порошка 2 наибольшая скорость наблюда-

ется при более высокой температуре 

Тм2 = 1267,5 °С (определена из кривой 4 произ-

водной от кривой 2). Отличия в поведении кри-

вых спекания для обоих порошков обусловле-

ны разной технологией их получения, и соот-

ветственно структурой и морфологией исход-

ных порошков. 

 

Рис.3. Кривые спекания компактов из 

Порошков 1 (кривая 1) и 2 (кривая 2), 

3 и 4 – производные кривых 1 и 2 соответственно,           

5 – температурная программа 

Fig.3. Sintering curves of compacts from 

Powders 1 (curve 1) and 2 (curve 2), 

3 and 4 are the derivatives of curves 1 and 2,                

respectively, 5 is the temperature program 

Спекание керамики Тип 1 и Тип 2 с добав-

ками углерода. 
На рис.2 представлены кривые спекания 

для компактов из Порошка 1 без добавки (кри-

вая 1) и с добавками 1 (кривая 2) и 2 (кривая 3) 

в количестве 1 %. 

Как видно из вида кривых спекания, пред-

ставленных на рис.4, введение Добавки 1 или 2 

не влияет на скорость усадки. Наклон кривых в 

интервале температуры нагрева 1100 – 1300 ℃ 

одинаков, а наибольшая скорость усадки, неза-

висимо от типа добавки углерода и без нее 

приходится на температуру близкую к темпера-

туре для чистого порошка 1 (1256 °С). На кри-

вой 2 до температуры нагрева около 500 °С на-

блюдается расширение образца в большей сте-

пени, чем для прессовки без добавки. Это по-

вышенное расширение происходит из-за интен-

сивного выгорания углеродной добавки, Уве-

личение концентрации Добавки 1 и 2 приводит 

к еще большему расширению в данном диапа-

зоне (рис.5), что подтверждает данное утвер-

ждение. 

 

Рис.4. Кривые спекания компактов Порошка 1 без 

добавки (кривая 1) и с Добавкой 1 (кривая 2)                 

и 2 (кривая 3) в количестве 1%, 

4 – температурная программа 

Fig.4. Sintering curves of Powder compacts 1 without 

additive (curve 1) and with Additive 1 (curve 2) and              

2 (curve 3) in the amount of 1%, 

4 – temperature program 

 

Рис.5. Кривые спекания Порошка 1 без добавки 

(кривая 1) и с Добавкой 1 (кривая 2) и 

с Добавкой 2 (кривая 3) в количестве 5 %, 

4 – температурная программа 

Fig.5. Sintering curves of Powder 1 without additive 

(curve 1) and with Additive 1 (curve 2) and 

with Additive 2 (curve 3) in the amount of 5 %, 

4 – temperature program 

Влияние углеродных добавок на микро-

твердость и плотность керамики. 
На рис.6 представлены результаты измере-

ния плотности керамик Тип 1 и Тип 2 в зависи-

мости от количества добавки 1, 2 и 3. Из рис.6 

следует, что для керамики типа 1 с увеличени-

ем количества добавки углерода имеет место 

снижение плотности, в то время как для кера-

мики Тип 2 имеет место рост плотности при 

концентрациях добавки до 1 % (масс.), что ха-

рактерно для всех типов добавки. 
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Рис.6. Зависимость плотности керамики 

Тип 1 и Тип 2 от количества добавки: 

1a – Тип 1, Добавка 1; 1б – Тип 1, Добавка 2; 

1в – Тип 1, Добавка 3; 2a – Тип 2, Добавка 1; 

2б – Тип 2, Добавка 2; 2в – Тип 2, добавка 3 

Fig.6. Dependence of ceramic density 

Type 1 and Type 2 from the amount of additive: 

1a – Type 1, Additive 1; 1b – Type 1, Additive 2; 

1b – Type 1, Additive 3; 2a – Type 2, Additive 1; 

2b – Type 2, Additive 2; 2b – Type 2, additive 3 

Микротвердость керамики Тип 1 ведет себя 

аналогично плотности: при увеличении кон-

центрации добавки углерода, твёрдость кера-

мики снижается. Для керамики Тип 2 также ха-

рактерно снижение микротвёрдости при увели-

чении количества добавки, несмотря на некото-

рый рост плотности. Данные зависимости 

представлены на рис.7. 

 

Рис.7. Зависимость микротвердости (HV) 

керамики Тип 1 и Тип 2 от количества добавки: 

1a – Тип 1, Добавка 1; 1б – Тип 1, Добавка 2; 

1в – Тип 1, Добавка 3; 2a – Тип 2, Добавка 1; 

2б – Тип 2, Добавка 2; 2в – Тип 2, добавка 3 

Fig.7. Dependence of microhardness (HV) of ceramics 

Type 1 and Type 2 on the amount of additive: 

1a – Type 1, Additive 1; 1b – Type 1, Additive 2; 
1b – Type 1, Additive 3; 2a – Type 2, Additive 1; 

2b – Type 2, Additive 2; 2b – Type 2, additive 3 

Из рис.6 и 7 следует, что введение добавок 

углерода независимо от истории их получения 

заметно отличается по влиянию на свойства ке-

рамики, изготовленной из Порошка 1 и Порош-

ка 2. Для плазмохимических порошков (Поро-

шок 2) можно подбором концентрации угле-

родной добавки добиться увеличения плотно-

сти керамики. 

Выводы 

Проведенные исследования показали, что 

введение углеродной добавки преимуществен-

но влияет на качество процесса компактирова-

ния зеленых образцов и протекания первой фа-

зы уплотнения при температуре до 500 °С. Со-

гласно данным [22] на этой стадии углерод вы-

горает не полностью. Заключительное выгора-

ние происходит при более высокой температу-

ре. Этим можно объяснить факт повышения 

пористости керамики с повышением добавки 

углерода. Повышение пористости сопровожда-

ется уменьшением плотности, что приводит 

одновременно к снижению твердости керами-

ки. Повышение пористости следует связать с 

заключительной высокотемпературной стадией 

выгорания углерода, когда образующиеся газо-

вые продукты выгорания углерода препятству-

ют уплотнению керамики в процессе спекания. 

Таким образом, введение добавки углерода 

может быть использовано для задания опреде-

ленной керамики с заданной пористостью, 

включая высокопористую. 

При концентрациях добавки углерода не 

более 10 % можно добиться заметного улучше-

ния качества процесса получения компактов 

при сохранении высокого качества керамики. 

Для некоторых типов порошкового сырья, на-

пример, полученного методом плазмохимии 

введением углеродной добавки можно добиться 

улучшения свойств спеченной керамики. 

Таким образом, добавку углерода можно 

считать перспективной для использования в ке-

рамическом производстве. Согласно имеющим-

ся литературным данным наиболее перспек-

тивно использовать добавку углерода в сочета-

нии с другими добавками, например, с легко-

плавкими оксидами металлов. В этом направ-

лении планируется продолжить исследования. 
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Аннотация. Настоящая работа посвящена исследованию влияния «токовой» неустойчивости упрочнения 
элемента деформационной среды на локализацию деформации на разных масштабных уровнях. Термин «то-
ковая неустойчивость» взят из характеристики токовой неустойчивости электропроводности полупроводни-
ков в сильных электрических полях, имеющей характерную кривую ток-напряжение (I-U) [1]. Аналогичная 
форма кривой упрочнения элемента среды деформирующее напряжение-деформация (σ-ε) рассматривается 
как причина локализации деформации. Рассмотрены и моделируются явления локализации деформации, вы-
званные «токовой» неустойчивостью различного вида. Показано, что сценарий пластического течения при 
«токовой» неустойчивости, заложенный на уровне микроэлемента среды, может проявляться на макромас-
штабном уровне пластического течения в виде локализаций различного вида. Моделирование проведено на 
основе конечно-элементной двухуровневой модели, предложенной ранее авторами статьи [2]. Рассмотрены 
случаи, когда в зависимости от вида кривых упрочнения элементарного объема деформируемого образца, 
описывающих «токовую» неустойчивость, на макроуровне наблюдается либо «устойчивая», либо «бегаю-
щая» шейка при одноосном растяжении образца. 

Ключевые слова: неустойчивость пластического течения, локализация пластической деформации, мо-
делирование, «бегающая» шейка. 
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Abstract. The influence of “current” instability of the deformable medium element hardening to the localization 
of deformation at different scale levels was studied. The term the "current instability" was used as an analogy with 
the current instabilities of the semiconductors electrical conductivity in strong electric fields with the specific cur-
rent-voltage curves (I-U) [1]. The similar shapes of the hardening curves of an element of a deformable medium   
(σ-ε) were considered as the cause of deformation localization. The phenomena of deformation localization caused 
by "current" instabilities of various types were considered and modeled. It was shown that the scenario of plastic 
flow in the case of "current" instability at the level of a microelement of the medium can manifest itself at the macro 
scale level of plastic flow in the form of various types of localizations. The simulation was carried out on the basis 
of a two-level finite element model proposed earlier by the authors [2]. The cases when either a “stable” neck or 
neck propagation at the macrolevel during uniaxial tension of the sample were observed. Ones depended on the 
shape of the hardening curves of the elementary volume of the deformed sample similar the current instability 
curves. 
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Введение 

Хорошо известно, что явления микролока-
лизации пластического течения являются есте-
ственными механизмами, обеспечивающими 
сдвиговую деформацию кристаллических мате-
риалов и формирование линий скольжения. В 
то же время, макролокализации пластической 
деформации, в особенности суперлокализации 
[3-5], являются весьма нежелательными с прак-
тической точки зрения: приводят к существен-
ным проблемам при обработке и формовании 
металлических изделий, предшествуют и явля-
ются причиной разрушения материала. Пони-
мание и выяснение базовых причин, приводя-
щих к различным видам неоднородностей в 
процессе пластической деформации металличе-
ских материалов, является чрезвычайно важной 

научно-практической задачей. Можно показать, 
что неоднородная пластическая деформация на 
различных масштабных уровнях может быть 
связана с «токовой» неустойчивостью микро- и 
макросдвигов под воздействием внешних при-
ложенных напряжений по аналогии с явлением 
токовой неустойчивости электропроводности 
полупроводников в сильных электрических по-
лях [1]. 

Формирование линий скольжения 

Элементарным актом пластической дефор-
мации является срабатывание под действием 
внешнего напряжения источника Франка-Рида 
и испускание серии дислокационных петель, 
результатом которого является возникновение 
линий скольжения на поверхности кристалла. 
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Рассмотрим этот процесс более подробно. 
Пусть источником Франка-Рида является сво-
бодный дислокационный сегмент длиною l 
(рис.1). Под воздействием внешнего напряже-
ния  свободный дислокационный сегмент про-
гибается до значений радиуса прогиба R, опре-
деляемого из соотношения 

R

Gb
 , 

где G – модуль сдвига, b – вектор Бюргер-
са. 

Именно такое сопротивление внешнему 
напряжению оказывает прогибающийся сво-
бодный сегмент дислокации. Это происходит 
до тех пор, пока радиус сегмента уменьшается, 
а напряжение не достигнет критического зна-
чения, соответствующего минимальному ра-
диусу прогиба (Rmin=l/2) равному половине 
длины дислокационного сегмента. Дальнейшее 
движение сегмента приводит к увеличению ра-
диуса прогиба и дислокационного сегмента и, 
соответственно, к уменьшению сопротивления 
движению дислокационного сегмента. Движе-
ние дислокационного сегмента приводит к воз-
никновению сдвига, пропорционального пло-
щади, описываемой этим сегментом. Это озна-
чает, что после достижения критической вели-
чины сдвига aкр ~ l2

 источник Франка-Рида бу-
дет неограниченное число раз испускать дисло-
кационные петли, что приведет, в идеальном 
случае, к неограниченному развитию сдвига в 
условиях уменьшающегося сопротивления де-
формированию. 

Схематично этот процесс показан на рис.2, 
кривая 1. В реальности этот процесс ограничен 
барьерами, останавливающими движение дис-
локационной петли. Тогда, обратные напряже-
ния от остановившейся у барьера дислокации 
заблокируют источник и дальнейший сдвиг по-
требует увеличения внешних напряжений (см. 
рис.2, кривая 2). Такая зависимость аналогична 
токовой неустойчивости [1]. 

 
Рис.1. Схема действия источника Франка-Рида 

Fig.1. Diagram of the operation of the Frank-Read 
source 

 

Рис.2. Зависимость сдвига в линии скольжения, 
формируемой источником Франка-Рида от дейст-

вующего напряжения (токовая неустойчивость            
микросдвига) 

Fig.2. Dependence of the shift in the slip line formed  
by the Frank-Read source on the operating voltage           

(microshear current instability) 

Другая возможность формирования линии 
скольжения связана с несовершенством источ-
ника Франка-Рида, отягощенного порогами, 
либо слабыми междислокационными реакция-
ми, и способностью самоочищаться под дейст-
вием приложенного напряжения. Однако, и в 
этом случае будет возникать неустойчивость 
такого же типа. 

В монокристаллах Ni3Ge нами было обна-
ружено явление высокотемпературной супер-
локализации пластической деформации, свя-
занными с интенсивными субструктурными 
превращениями в дислокационном хаосе [3-5]. 
Было обнаружено, что в определенных услови-
ях флуктуация макросдвига приводит к форми-
рованию и неограниченному развитию супер-
полосы деформации. Это происходило в том 
случае, когда не было препятствий для движе-
ния полосы макросдвига. При этом развитие 
полосы происходило на фоне падающих де-
формирующих напряжений (рис.3). В случае, 
если ограничить развитие суперполосы пуансо-
нами деформирующей машины, получим иную 
картину деформационного упрочнения (рис.4). 
Нетрудно заметить, что и в случае макроскопи-
ческой суперлокализованной полосы имеет ме-
сто, как и для источника Франка-Рида, «токо-
вая» неустойчивость. Можно полагать, что су-
перлокализацию можно рассматривать как раз-
витие макросдвига, вызванного неустойчивым 
движением «макродислокации», сопровождае-
мым субструктурными превращениями (рис.5) 
при падающем сопротивлении движению «мак-
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родислокации». Другими словами, можно до-
пустить, что в обоих случаях имеет место оди-
наковый характер неустойчивости сдвига. 

Рассмотренные примеры механизмов фор-
мирования линий скольжения и полос суперло-
кализации сдвига показывают, что развитие не-
однородностей пластического течения как на 
микроуровне, так и на макроуровне может быть 
связано с токовой неустойчивостью микро-
сдвигов и макросдвигов при воздействии 
внешнего напряжения. 

Чтобы изучить влияние характера упроч-
нения элементарных объемов материала де-
формируемого образца, проявляющегося в «то-
ковой» неустойчивости, на картину макроде-
формации были проведены конечно-

элементные расчёты деформации прямоуголь-
ного образца при одноосном растяжении. При 
этом исследованы сценарии, при которых воз-
можно образование стабильной шейки, либо 
локализация пластической деформации в виде 
«бегающей» шейки. «Бегающая» шейка в лите-
ратурных данных рассматривается как перио-
дический, колебательный процесс образования 
в деформируемом образце областей разупроч-
ненного материала задолго до возникновения 
«устойчивой» локализации или «устойчивой» 
шейки и последующего разрушения [6-8]. Это 
явление наблюдалось на разных материалах: 
алюминии и алюминиевых сплавах [8, 9], цинк-
алюминиевом сплаве ЦА22 (Zn-22Al) [10], цир-
кониевом сплаве Э110 [8] и др. 

 

Рис.3. Экспериментальная кривая деформации (а) и образец монокристалла Ni3Ge с суперполосой 
после деформации (б) (T = 750 C, ориентировка оси сжатия [001]) 

Fig.3. Experimental strain curve (a) and a sample of a Ni3Ge single crystal with a superband 
after deformation (b) (T = 750 C, [001] compression axis orientation) 

 

Рис.4. Экспериментальная кривая деформации (а) и образец монокристалла Ni3Ge (б) 
(T = 700 C, ориентировка оси сжатия [001]) после деформирования с ограничением 

полос макролокализации 

Fig.4. Experimental strain curve (a) and Ni3Ge single crystal sample (b) 
(T = 700 C, compression axis orientation [001]) after deformation with limitation of macrolocalization bands 
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Рис.5. Схема развития макросдвига 

Fig.5. Scheme of development of a macroshift 

Методика исследования 

Исследования проводились теоретическим 
методом путем конечно-элементного модели-
рования деформации металлического стержня 
при одноосном растяжении. В основе числен-
ного расчета деформации лежит модель упру-
гопластической среды [2]. Данная модель 
включает классические законы сохранения 
массы импульсов и энергии, определяющие со-
отношения теории пластического течения и 
уравнение состояния в форме Ми-Грюнайзена. 
Механические характеристики были взяты для 
сплава ЦА22. Частично эти данные были взяты 
из литературных источников [11, 12], частично 
вычислялись по формулам для смеси [13]. 

Ранее в работах [14, 15] были модельно по-
лучены результаты по сильно локализованной 
деформации в сплавах со сверхструктурой L12 
при сжатии, которая выражалась в образовании 
полосы суперлокализации, и шейки – при рас-
тяжении. Этот результат удалось получить бла-
годаря объединению модели механики упруго-
пластической среды и физической модели дис-
локационной кинетики. Физическая модель за-
давала эволюцию дефектной структуры и, как 
результат, упрочнение и разупрочнение эле-
мента деформационной среды, использующие-
ся в механической модели. 

В данном исследовании упрочнение и ра-
зупрочнение задавалось введением кривой де-
формации элемента среды с «токовой» неус-
тойчивостью в критерии текучести Мизеса. 
При этом для описания явления «бегающей» 
шейки, как явления периодически сменяющего 
процессы упрочнения и разупрочнения в ло-
кальных областях образца, была выбрана немо-
нотонная кривая упрочнения с несколькими 
максимумами. Колебания напряжения этих 
кривой выбраны в диапазоне согласно значени-
ям, найденным в литературных данных [11, 12]. 

Численная реализация данной модели проведе-
на в программном комплексе «РАНЕТ-3» [16]. 

По мнению авторов настоящего исследова-
ния для возникновения деформации, в образце 
по типу «бегающей» шейки необходим сцена-
рий развития деформации элемента деформа-
ционной среды, содержащей токовую неустой-
чивость и отвечающий кривой упрочнения, 
представленной на рис.6. 

 

Рис.6. Схематичное представление кривой упрочне-
ния элемента деформационной среды, соответст-

вующей токовой неустойчивости, при которой воз-
можно появление бегающей шейки 

Fig.6. Schematic representation of the hardening curve  
of the element of the deformation medium, corresponding 
to current instability, at which the appearance of the neck 

propagation is possible 

При таком сценарии критерий Консидера 
выполняется в любом случае. При достижении 
напряжений значения k1 начнется формирова-
ние шейки, которое продолжится до достижения 
значений k2. В этой точке процесс локализации 
будет приостановлен в шейке (согласно крите-
рию Консидера), но соседние с шейкой области 
будут находиться на стадии кривой, благопри-
ятной для развития локализации деформации, и, 
таким образом, локализация деформации долж-
на будет перейти на соседние с шейкой области. 
Это может привести к повторяющемуся процес-
су и распространению шейки на весь образец. 
Также возможно образование нескольких шеек, 
которые, распространяясь, взаимодействуют 
между собой. Это приводит, в целом, к одно-
родному развитию деформации без катастрофи-
ческой локализации, приводящей к разрушению. 
Данный процесс будет проиллюстрирован ре-
зультатами конечно-элементного моделирова-
ния в следующем разделе. 
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Результаты моделирования 

Для проверки изложенной гипотезы прове-
дены расчеты деформации прямоугольного 
стержня на одноосное растяжение. Стержень 
длиной 14 мм, скорость деформации 30 м/c. 
Далее будут представлены результаты расчетов 
с разными зависимостями которые описы-
вают процессы упрочнения и разупрочнения 
элементарного объема деформирующегося об-
разца. 

В первом случае была выбрана немонотон-
ная зависимость с одним пиком максимума 
(рис.7а), которая не предполагает возникнове-
ния «бегающей» шейки, но создает условия для 
возникновения стабильной шейки. Действи-
тельно, в начальных стадиях деформации начи-
нает формироваться шейка (рис.7б), которая 
носит устойчивый характер вплоть до разруше-
ния при значении общей деформации 29 %. 
При этом остальная часть образца остается 
практически не деформированной. 

 

Рис.7. Кривая упрочнения элементарного объема деформационной среды, благоприятствующая развитию 
стабильной шейки (а) и картины распределения интенсивности пластических деформаций (еи),                                   

соответствующие различным степеням деформации (б) 

Fig.7. Curve of hardening of the elementary volume of the deformation medium, favoring the development                
of a stable neck (a) and patterns of distribution of the intensity of plastic deformations (еи), corresponding                      

to different degrees of deformation (b) 

 

Рис.8. Повторная токовая неустойчивость упрочнения элементарного объема деформационной среды,                  
благоприятствующая развитию «бегающей» шейки (а), картины распределения интенсивности пластических 

деформаций (еи), соответствующие различным степеням деформации (б) 

Fig.8. Repeated current instability of hardening of an elementary volume of a deformation medium, favoring the      
development of a neck «propagation» (a), patterns of distribution of the intensity of plastic deformations (еи),                  

corresponding to different degrees of deformation (b) 

Во втором случае зависимость с дву-
мя пиками максимума характеризовала упроч-
нение элементарных объемов стержня (рис.8а). 

По результатам моделирования (рис.8б) видно, 
что при 8 % деформации формируется локали-
зация ближе к краю стержня, которая не усили-



В.А. Старенченко, Я.Д. Липатникова, Ю.В. Соловьева, Н.Н. Белов, Л.А. Валуйская, И.Г. Вовнова 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2022. Т. 19. № 4. С. 454–462 

460 

вается в этом же месте, а распространяется по 
объему образца. Одновременно с этим возника-
ет еще одна шейка, которая так же распростра-
няется по остальному объему навстречу пер-
вой, в результате чего к 38 % общей деформа-
ции распределение величины интенсивности 
пластических деформаций по всему объему об-
разца практически однородное, а стержень 
имеет форму практически подобную первона-
чальному состоянию. Дальнейшее растяжение 
приводит к еще одной локализации деформа-
ции, в которой происходит разрушение мате-
риала. 

Заключение 

В настоящей работе представлены условия 
развития деформации элементарного объема 
деформационной среды, которые могут быть 
обобщены на более широкий класс материалов, 
необходимые для формирования «бегающих» 
шеек при растяжении образца. Эти условия за-
ключаются в том, что для появления «бегаю-
щих» шеек обязателен сценарий развития де-
формации элемента деформационной среды по 
типу «токовой» неустойчивости (упрочнение – 
разупрочнение – упрочнение). При этом реали-
зуется сценарий «однородная деформация        
→ появление шеек → их распространение → 
однородная деформация». В тоже время необ-
ходимо, чтобы кривая «токовой» неустойчиво-
сти упрочнения демонстрировала общий рост 
напряжения течения. То есть каждая следую-
щая стадия неусточивости упрочнения должна 
достигать больших значений напряжения, чем 
предыдущая стадия. В противном случае фор-
мируется стабильная шейка, локализация де-
формации в которой приводит к разрушению. 
Это связано с тем, что при возникновении шей-
ки локализация деформации в ней продолжает-
ся до достижения точки, в которой выполняется 

условие  
d
d



 , на кривой упрочнения. После 

прохождения этой точки локализация в шейке 
прекращается и начинает распространяться на 
соседние области. Если упрочнение, следую-
щее за этой точкой, достигает значений напря-
жения меньших или равного предыдущего пика 
максимума и сменяется на разупрочнение, то 
шейка не становится «бегающей», локализация 
усиливается в образовавшейся шейке, образу-
ется стабильная шейка. 
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Аннотация. Лазерный метод прямого испарения углеродных мишений в интервале энергий лазерного 

излучения 4-6 Дж позволяет получить парогазовую фазу углерода с преимущественной sp
3
-гибридизацией 

электронов. В ходе конденсации такого углерода на аморфную подложку из силикатного стекла осуществ-

ляется поатомная сборка тетрагональных алмазоподобных кластеров в виде двумерной пленки, в которой 

концентрация графитоподобных кластеров, сформированных углеродом за счет sp
2
-связей, существенно 

ниже. То есть структура такой пленки представляет собой композиционный материал, в котором свойства 

композита будут зависеть от соотношения алмазоподобной и графитоподобной фаз. Проведенные исследо-

вания структурного состояния углеродных алмазоподобных пленок подтверждают наличие как алмазопо-

добных, так и графитоподобных кластеров размером не более 1 нм. Электронная микроскопия надежно 

фиксирует тетрагональные (алмазоподобные) кластеры. Дифракция электронов свидетельствует, что кри-

сталлографические параметры – межплоскостные расстояния плоскостей (111) и (220) d111=0,207 нм, 

d220=0,119 нм примерно соответствуют алмазным, равными соответственно для крупнокристаллического 

алмаза d111=0,205 нм и d220=0,125 нм. Если электронная микроскопия не позволяет зафиксировать графито-

подобные кластеры в структуре пленки, то Раман-спектроскопия, фиксирующая G-пик около 1600 см
-1

и D-

пик, так называемая D-мода из-за разупорядочения в графите (disorder peak). Линия около 1393 см
-1

в спек-

трах комбинационного рассеяния света, идентифицирует наличие графитоподобных кластеров с разупоря-

доченной укладкой графеновых плоскостей. 

Ключевые слова: углеродные пленки, алмазоподобные кластеры, графитоподобные кластеры, sp
2
-, sp

3
 -

гибридизация, Раман-спектроскопия. 
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Abstract. The laser method of direct evaporation of carbon targets in the range of laser radiation energies of      
4-6 J makes it possible to obtain a vapor-gas phase of carbon with predominant sp

3
-hybridization of electrons. Dur-

ing the condensation of such carbon onto an amorphous silicate glass substrate, tetragonal diamond-like clusters are 
assembled in the form of a two-dimensional film, in which the concentration of graphite-like clusters formed by car-
bon due to sp

2
-bonds is significantly lower. That is, the structure of such a film is a composite material in which the 

properties of the composite will depend on the ratio of diamond-like and graphite-like phases. The conducted studies 
of the structural state of carbon diamond-like films confirm the presence of both diamond-like and graphite-like 
clusters with a size of no more than 1 nm. Electron microscopy reliably captures tetragonal (diamond-like) clusters. 
Electron diffraction indicates that the crystallographic parameters – the interplane distances of the planes (111) and 
(220) d111 = 0.207 nm, d220= 0.119 nm approximately correspond to diamond, equal respectively for large-crystal 
diamond d111 = 0.205 nm and d220=0.125 nm. If electron microscopy does not allow to fix graphite-like clusters in 
the film structure, then Raman-spectroscopy, which fixes a G-peak of about 1600 cm

-1
 and a D-peak, the so-called 

D-mode due to disordering in graphite (disorder peak). A line about 1393 cm
-1

 in the raman scattering spectra identi-
fies the presence of graphite-like clusters with disordered stacking of graphene planes. 

Keywords: carbon films, diamond-like clusters, graphite-like clusters, sp
2
, sp

3
-hybridization, Raman-

spectroscopy. 
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Введение 

Среди уникальных свойств алмазных мате-

риалов можно выделить высокую твердость, 

которая у некоторых типов алмазов может дос-

тигать 80-130 ГПа [1], и высокую теплопровод-

ность, достигающую у монокристаллов алмаза 

2200 Вт/(мК) [2]. Эти свойства повторяются в 

алмазоподобных тонких пленках. Особенности 

свойств углеродных пленок можно объяснить 

характером межатомных связей между атомами 

углерода [3]. Наиболее распространенные хи-

мические связи в углероде определяются sp
2
- и 

sp
3
 -гибридизацией электронов. По преимуще-

ственному типу связи углеродные пленки могут 

быть классифицированы как алмазоподобные 

(diamond-like carbon) или графитоподобные 

(graphite-like carbon). 

Известно [4], что одним из распространен-

ных методов получения алмазоподобных тон-

ких пленок является выращивание пленок ал-

маза путем парофазного химического осажде-

ния (chemical vapour deposition, CVD), извест-

ный со второй половины 20 века. Обычно вы-

ращивание алмазных пленок методом CVD 

осуществляется в реакторе, в котором углерод, 

поступающий к растущей поверхности алмаза, 

получают из смеси метана с водородом, акти-

вируемой, например, СВЧ-плазмой. CVD-метод 

получения алмазных пленок является низко 

производительным процессом. Процесс форми-

рования пленки идет через инкубационную 

стадию формирования центров кристаллизации 

алмазной фазы (нуклеацию), причем время ин-

кубационного периода может измеряться часа-

ми [5]. Лазерный метод получения пленок от-

носится к высоко производительным методам 

[6]. 

Экспериментальное получение алмазопо-

добных пленок наиболее эффективно происхо-

дит в процессе поатомной сборки, например, 

при конденсации углерода после лазерного ис-

парения углеродной мишени [7]. В этом случае 

имеется высокая вероятность формирования 

структур с максимальным числом тетрагональ-

ных групп атомов. Оказалось, что механизм 

образования этих связей (sp
3
-связей) зависит от 

энергии атомов углерода, осаждаемых на под-

ложку. Доля алмазных sp
3
-связей тем больше, 

чем больше энергия ионов углерода. Известно, 

что величина необходимой энергии составляет 

около 100 эВ. Именно лазерное испарение дает 

преимущественно sp
3
-связи при конденсации 

атомов углерода на подложки что обеспечивает 

получение до 80 % sp
3
-связей в углеродном 

конденсате [3]. 

Исследования структурных и фазовых со-

стояний алмазных и алмазоподобных пленок 

особенно актуально в настоящее время в связи 

с потребностью современной электроники в 

новых материалах с уникальными физико-

механическими свойствами, которым можно 

отнести прочность, аномально высокую тепло-

проводность, полупроводниковые свойства и 

др. Алмазные и алмазоподобные углеродные 

пленки, являющиеся носителями этих свойств, 

очень перспективны в различных практических 

приложениях. В данной работе рассмотрена 
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схема лазерного испарения углеродных мише-

ний и структурное состояние полученных угле-

родных алмазоподобных тонких пленок. 

Экспериментальная установка 
для получения парогазовой фазы углерода 

в вакуумном объеме 

Установлено, что лазерное испарение ми-

шений из высокочистого графита, позволяет 

получить парогазовую фазу углерода с пара-

метрами, обеспечивающими формирование уг-

леродной алмазоподобной пленки с преимуще-

ственным содержанием sp
3
-связей. Как уже бы-

ло показано выше высокая концентрация       

sp
3
-связей обеспечена высокой энергетикой уг-

лерода парогазовой фазы в отличие от, ставше-

го уже классическим, CVD-метода получения 

алмазных пленок. 

Установка, включающая вакуумную систе-

му ВУП-4 и твердотельный лазер NTS 300, по-

зволяет в широком диапазоне энергий, дли-

тельностей и частот лазерных импульсов мани-

пулировать процессами диспергирования и ис-

парения мишений из высокочистого графита 

(рис.1). Установка позволяет воздействовать 

лазерными импульсами на мишени как сфоку-

сированным, так и расфокусированным лазер-

ным излучением. 

 

Рис.1. Экспериментальная установка для получения 

тонких углеродных пленок, состоящая из вакуумной 

установки и мощного твердотельного лазера               

NTS 300 

Fig.1. Experimental setup for producing thin carbon 

films, consisting of a vacuum setup and a high-power 

NTS 300 solid-state laser 

Расфокусированный лазерный пучок вво-

дился в вакуумную камеру (остаточное давле-

ние не хуже 10
-5

 торр), где располагались гра-

фитовые мишени и подложки из силикатного 

стекла (рис.2). На графитовой мишени диамет-

ром 5 мм и толщиной около 2 мм расфокусиро-

ванный лазерный пучок, энергию которого ме-

няли в интервале 4,0-6,0 Дж, создавал пятно 

диаметром около 3 мм. Время экспозиции со-

ставляло около 5 минут. Полученный поток ис-

паряемого углерода осаждался на стеклянные 

подложки, которые располагались на расстоя-

нии примерно 10 см от мишени и под углом 

около 30 градусов к оси паро-газового факела, 

формируя углеродную пленку. 

 

Рис.2. Схема получения алмазной пленки методом 

прямого испарения углеродных мишений расфоку-

сированным лазерным лучом: 1 – лазерный пучок;        

2 – фокусирующая линза; 3 – вакуумный объем;          

4 – углеродная паро-газовая фаза; 5 – стеклянная 

подложка; 6 – мишень из высокочистого графита 

Fig.2. Scheme of obtaining a diamond film by direct 

evaporation of carbon targets by a defocused laser 

beam: 1 – laser beam; 2 – focusing lens; 3 – vacuum 

volume; 4 – carbon vapor-gas phase; 5 – glass substrate; 

6 – high-purity graphite target 

Полученная алмазоподобная углеродная 

пленка показана на рис.3. Пленка прозрачна, ее 

толщина около 400 нм, о чем свидетельствует 

оптический спектр первого порядка, хорошо 

видимый на поверхности. 
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Рис.3. Алмазоподобная аморфная углеродная пленка, нанесенная на подложку из силикатного стекла,               

полученная лазерным испарением углеродной мишени. Размеры площади, покрытой пленкой 7526 мм
2 

Fig.3. Diamond-like amorphous carbon film deposited on a silicate glass substrate, obtained by laser evaporation           

of a carbon target. Dimensions of the area covered with film 7526 mm
2 

Структурные исследования и обсуждение 
результатов 

Исследования структуры углеродного кон-

денсата проведены с помощью высокоразре-

шающей просвечивающей электронной микро-

скопии и анализа спектров комбинационного 

рассеяния света (Раман-спектроскопии). 

Электронная микроскопия. Установлено, 

что при получении тонкопленочного углерод-

ного конденсата основная структурная состав-

ляющая, индентифицируемая дифракцией элек-

тронов, является алмазоподобной. Термин ал-

мазоподобность определен, исходя из структу-

ры электронных рефлексов, которые представ-

лены на рис.4 как кольцевые, сильно уширен-

ные, а их положение отвечает параметрам ал-

мазной решетки. 

       

Рис.4. Светлопольное электронномикроскопическое изображение участка пленки (а), электронограмма                

от участка (б) 

Fig.4. Bright-field electron microscope image of a section of the film (a), electron diffraction pattern                             

from the section (b) 

Расшифровка электронограмм (рис.2) пока-
зала, что материал пленки имеет решетку алма-
за, кольца соответствуют дифракции от плоско-
стей (111) и (220). Межплоскостные расстояния 
имеют значения соответственно d111=0,207 нм, 
d220=0,119 нм. При сравнении с межплоскост-
ными расстояниями для крупнокристалличе-
ского алмаза d111=0,205 нм и d220=0,125 нм вид-
но, что полученные величины отличаются от 
табличных значений. В пленке межплоскостное 

расстояние d111 больше, а d220 меньше величин 
для равновесной решетки. Такое искажение 
решетки является характерным для алмазопо-
добных тонких пленок. Например, в работе [8] 
исследованы тонкие углеродные пленки, полу-
ченные лазерным напылением, где получены 
значения межплоскостных расстояний, равные 
d111=0,208 нм, d220=0,117 нм. В других исследо-
ваниях получены близкие значения межплоско-
стных расстояний, например в [9] 
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d111=0,207 нм. Эти данные позволяют считать, 
что, скорее всего, межатомные расстояния не 
изменяются, длина связи С-С остается посто-
янной, но изменяются углы между связями, как 
это имеет место в углеродных нанотрубках и 
фуллеренах [10, 11]. Это приводит к искаже-
нию решетки и уменьшению одних межплоско-
стных расстояний и увеличению других. 

Важной особенностью электронограмм яв-
ляется сильное уширение колец. Это свиде-
тельствует о малом размере зерен. Размеры 
кристаллов алмаза 4-7 нм дают уширенные, но 
достаточно четкие рефлексы [12, 13], поэтому 
можно предположить, что в исследуемой плен-
ке размер областей, формирующих дифракци-
онное кольцо существенно меньше, около 1 нм. 

Раман-спектроскопия. Раман-спектры 
(спектры комбинационного рассеяния света) 
полученных углеродных алмазоподобных пле-
нок приведены на рис.5. Хорошо наблюдается 
так называемая G-мода, характерная для упо-
рядоченного, бесдефектного кристаллического 
графита, которая в данном случае смещена к 
1600 см

-1
 из-за разупорядочения в графите [14, 

15]. Линия около 1393 см
-1

, так называемая D-
мода (disorder peak), связана с разупорядочен-
ными sp

2
-гибридизованными углеродными фа-

зами или нанокристаллическим дефектным 
графитом [16]. Интенсивность пика D меняется 
в зависимости от количества ароматических 
колец в графито-подобных кластерах. 

 

Рис.5. Раман-спектры, полученные при возбужде-

нии лазерным излучением с длиной волны 325 нм 

комбинационных спектров в 14 точках вдоль угле-

родной алмазо-подобной тонкой пленки. Положение 

линий 1393 см
-1

 и 1610 см
-1

 соответствуют так назы-

ваемым D- и G-модам графита 

Fig.5. Raman spectra obtained by excitation by laser ra-

diation with a wavelength of 325 nm of Raman spectra 

at 14 points along a carbon diamond-like thin film. The 

position of the lines 1393 cm
-1

 and 1610 cm
-1

 corre-

spond to the so-called D- and G-modes of graphite 

В нашем случае D-пик аномально уширен и 

расположен примерно в интервале 1000-

1600 см
-1

 с максимумом около 1393 см
-1

 (рис.5). 

Это может свидетельствовать о значительном 

искажении связей с sp
2
-типом гибридизации. 

Аномальное уширение D пика может быть свя-

зано и с искажением положения графеновых 

плоскостей друг относительно друга в графи-

топодобных кластерах по сравнению с их по-

ложением в идеальном кристалле графита. В 

этом же интервале лежит алмазный пик с мак-

симумом 1322 см
-1

. Таким образом, в структуре 

алмазоподобной пленки присутствуют не толь-

ко алмазные (тетрагональные) кластеры, но и 

графитоподобные кластеры. Концентрация 

графитоподобных кластеров значительно ниже 

концентрации алмазоподобных кластеров. 

Заключение 

Лазерный метод получения углеродных 

алмазоподобных тонких пленок позволяет эф-

фективно получать алмазоподобные пленки в 

интервале энергий лазерного излучения 4-6 Дж. 

В этом диапазоне энергий были получены уг-

леродные алмазоподобные пленки с преобла-

данием алмазных кластеров. Концентрация 

графитоподобных кластеров существенно ни-

же. Структурное состояние такой пленки пред-

ставляет собой композиционный материал. 
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Аннотация. Методами современного физического материаловедения исследована эволюция структурно-
фазовых состояний и дислокационной субструктуры рельсовой стали при деформации одноосным сжатием 
до степени 50 %. Выявлена фрагментация перлитных зерен, возрастающая с ростом степени деформации, и 
пластин цементита, размер фрагментов которых 15-20 нм слабо зависит от степени деформации. Проанали-
зировано изменение скалярной и избыточной плотности дислокаций с увеличением степени деформации. 
Выявлены и классифицированы источники внутренних полей напряжений. Полученные данные легли в ос-
нову количественного анализа механизмов упрочнения рельсовой стали при степенях деформации сжатием 
15, 30, 50 %. Оценены вклады в упрочнение, обусловленные трением решётки матрицы, дислокационной 
субструктурой, границами фрагментов, присутствием карбидных частиц, внутренними полями напряжений, 
твёрдорастворным упрочнением, перлитной составляющей структуры стали. Показано, что основным меха-
низмом упрочнения металла при степени деформации 50% являются упрочнение некогерентными частица-
ми и упругими внутренними полями напряжений. Используя принцип аддитивности, предполагающий неза-
висимое действие каждого из механизмов упрочнения, выполнена оценка зависимости общего предела те-
кучести рельсовой стали от степени деформации при сжатии. 
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Abstract. Methods of modern physical materials science have been used to study the evolution of structural-
phase states and dislocation substructure of rail steel under uniaxial compression deformation up to the degree of 
50%. Fragmentation of pearlite grains, which increases with increasing degree of deformation, and cementite plates, 
the size of fragments of which is 15-20 nm, weakly depends on the degree of deformation, was revealed. The change 
in the scalar and excess dislocation density with increasing degree of deformation is analyzed. Sources of internal 
stress fields are identified and classified. The data obtained formed the basis for a quantitative analysis of the 
mechanisms of hardening of rail steel at degrees of compression deformation of 15, 30, 50 %. The contributions to 
hardening caused by the friction of the matrix lattice, dislocation substructure, fragment boundaries, the presence of 
carbide particles, internal stress fields, solid-solution strengthening, and the pearlite component of the steel structure 
are estimated. It is shown that the main mechanism of metal hardening at a degree of deformation of 50 % is harden-
ing by incoherent particles and elastic internal stress fields. Using the additivity principle, which assumes the inde-
pendent action of each of the hardening mechanisms, an assessment was made of the dependence of the total yield 
strength of rail steel on the degree of compressive deformation. 

Keywords: compressive deformation, rail steel, structure, dislocation substructure, hardening mechanisms, addi-

tive yield strength. 
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Введение 

Интенсивные успехи физического мате-

риаловедения сталей создали основы науки об 

их прочности. В то же время ряд важных во-

просов в физическом материаловедении сталей 

не получил надлежащего развития. В этой свя-

зи необходимо отметить явно недостаточное 

внимание к дислокационной структуре сталей и 

ее эволюции в ходе деформации. Особенно это 

касается количественных параметров дислока-

ционного ансамбля. Недостаточное внимание 

уделено процессам фрагментации. Внутренние 

поля напряжений изучались в основном мето-

дом рентгеноструктурного анализа, исследова-

нию локальных полей напряжений уделялось 

мало внимания [1-3]. 

Одним из способов изменения структуры и 

свойств материалов, характеризующих сопро-

тивление хрупкому разрушению, является де-

формационное упрочнение [2-5]. Как известно, 

пластическая деформация – это сложный про-

цесс, в результате которого вместе с изменени-

ем строения и формы исходного состояния ма-
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териала меняются его физико-химические и 

механические свойства. При самых различных 

видах и режимах пластической деформации в 

кристаллических материалах с различным ти-

пом кристаллической решетки наблюдается 

фундаментальное явление фрагментации, т.е. 

деформационное измельчение структуры мате-

риалов порядка до 100-200 нм [4-6]. 

Всестороннее рассмотрение свойств, ха-

рактеризующих сопротивление разрушению, 

показало принципиальную возможность эф-

фективного деформационного упрочнения ста-

ли перлитного класса. Знание закономерностей 

формирования структурно-фазовых состояний 

и свойств перлитной стали при пластической 

деформации необходимо для управления про-

цессом деформационного поведения. Важность 

информации в этой области определяется глу-

биной фундаментальных проблем физического 

материаловедения с одной стороны и практиче-

ской значимостью проблемы с другой, по-

скольку рельсы производятся из стали перлит-

ного класса [7-12]. Формирование высоких экс-

плуатационных свойств рельсов должно бази-

роваться на знании механизмов структурно-

фазовых изменений при деформационном воз-

действии. Выявление таких механизмов воз-

можно лишь при анализе закономерностей эво-

люции параметров тонкой структуры и оценке 

вкладов структурных составляющих и дефект-

ной субструктуры в упрочнение рельсов при 

эксплуатации. В работах [13-19] произведена 

оценка механизмов упрочнения рельсов при 

разных объемах пропущенного тоннажа, а в 

[20, 21] проанализирована эволюция пластин-

чатого перлита рельсовой стали при деформа-

ции сжатием. 

Целью настоящей работы является количе-

ственная оценка механизмов упрочнения ме-

талла рельсов при деформации сжатием. 

Материал и методики исследования 

Исследовали сталь дифференцированно 

термоупрочненных рельсов категории ДТ350 

производства АО «Евраз ЗСМК», полученных 

из вакуумированной электростали Э76ХФ в со-

ответствии с требованиями ТУ 0921-276-

01124333–2021. Химический состав рельсовой 

стали приведен в Табл.1. Из головки рельсов 

вырезали прямоугольные образцы размером 

5510 мм. Деформацию одноосным сжатием 

осуществляли при комнатной температуре на 

испытательной машине Instron 3369 при скоро-

сти нагружения 1,2 мм/мин. 

Таблица 1. Химический состав рельсовой стали, % (масс.) 

Table 1. Chemical composition of rail steel, % (wt.) 

C Mn Si Cr P S Ni Cu Ti Mo V Al 

0,73 0,75 0,58 0,42 0,012 0,007 0,07 0,13 0,003 0,006 0,04 0,003 

 

Исследования структуры стали проводили, 

используя методы оптической микроскопии 

(микровизор металлографический µVizo – 

MET-221Р), сканирующей электронной микро-

скопии (MIRA3 Tesan), рентгеноструктурного 

анализа (рентгеновский дифрактометр XRD-

7000S (Shimadzu, Япония)) и просвечивающей 

электронной дифракционной микроскопии 

(прибор JEOL JEM 2100F). Объекты исследо-

вания для просвечивающей электронной мик-

роскопии (фольги толщиной 150-200 нм) изго-

тавливали методами электролитического уто-

нения пластинок, вырезанных методами элек-

троискровой эрозии металла. Анализировали 

структурно-фазовое состояние стали, подверг-

нутой деформированию на 15, 30 и 50 %. 

Скалярную плотность дислокаций каждого 

типа дислокационной субструктуры (ДСС) оп-

ределяли по методикам [22-25]. Ее значения 

рассчитывали по формуле: 

1 2

1 2

n nM

t l l

 
  

 
 ,                     (1) 

где n1 и n2 – число пересечений дислока-

циями горизонтальных и вертикальных линий 

длиной l1 и l2 соответственно; М – увеличение 

микрофотографии; t – толщина фольги 

(200 нм). 

Среднюю скалярную плотность дислока-

ций определяли с учетом объемной доли каж-

дого из типов дислокационных субструктур по 

формуле: 
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1
i

Z

V i

i

P 


 ,                        (2) 

где 
iVP  – объемная доля материала, занято-

го i-м типом ДСС; Z – число типов ДСС; i  – 

скалярная плотность дислокаций в i-м типе 

ДСС. 

Избыточную плотность дислокаций рас-

считывали по градиенту разориентировки [26]: 

1

b










.                          (3) 

Здесь b – вектор Бюргерса; 









 – амплиту-

да кривизны-кручения кристаллической решет-

ки, где   – угол наклона фольги в колонне 

микроскопа,   – смещение контура экстинк-

ции. 

Результаты исследования и их обсуждение 

Образцы стали Э76ХФ при испытании на 

сжатие не удалось довести до разрушения, по-

скольку они сплющились из-за того, что иссле-

дуемая сталь способна достаточно сильно де-

формироваться без разрушения. Ранее в рабо-

тах [20, 21] нами было показано, что деформа-

ционное упрочнение исследуемой стали при 

пластической деформации одноосным сжатием 

носит многостадийный характер. Деформация 

стали сопровождается фрагментацией перлит-

ных зерен, усиливающейся по мере увеличения 

степени деформации и достигающей при           

 = 50 % ≈ 0,4 объема исследуемой фольги. 

Фрагменты, формирующиеся в пластинах фер-

рита, разделены малоугловыми границами. Ус-

тановлено, что средние размеры фрагментов 

пластин феррита при увеличении степени де-

формации уменьшаются от 400 нм ( = 15 %) до 

200 нм ( = 50 %). Выявлена фрагментация пла-

стин цементита. Установлено, что размер 

фрагментов изменяется в пределах 15-20 нм и 

слабо зависит от степени деформации стали. 

Обнаружено разрушение пластин цементита, 

протекающее путем их растворения и разреза-

ния подвижными дислокациями. Показано, что 

атомы углерода, перешедшие из кристалличе-

ской решетки цементита на дислокации, выно-

сятся в межпластинчатое пространство и фор-

мируют частицы третичного цементита, разме-

ры которых составляют 2-4 нм [20]. 

Выявлено формирование в процессе де-

формации стали неоднородной дислокацион-

ной субструктуры, обусловленное торможени-

ем дислокаций частицами цементита. Обнару-

жено, что увеличение степени деформирования 

сопровождается снижением скалярной и избы-

точной плотности дислокаций, что может быть 

обусловлено уходом дислокации в малоугловые 

границы, а также их аннигиляцией. Установле-

но, что источниками внутренних полей напря-

жений являются границы раздела зерен и коло-

ний перлита, пластин цементита в зернах пер-

лита, расположенные в объеме пластин феррита 

частицы второй фазы [21]. 

Выявленные преобразования структуры 

стали будут существенным образом сказывать-

ся на прочностных и пластических характери-

стиках металла, определяя, в конечном итоге, 

срок службы изделия. Выявить закономерно-

сти, связывающие параметры структуры и 

прочностные свойства материала, вскрыть фи-

зическую природу процесса эволюции свойств, 

позволяют оценки механизмов упрочнения. 

Оценку механизмов упрочнения осуществляли, 

используя широко апробированные выражения, 

приведенные ниже. 

Основными вкладами в сопротивление де-

формированию являются [27-33]: 0 = 35 МПа – 

напряжение трения дислокаций в кристалличе-

ской решетке -железа; тв – упрочнение твер-

дого раствора на основе феррита атомами леги-

рующих элементов; перл – упрочнение за счет 

перлита; л – упрочнение дислокациями «леса», 

которые перерезают скользящие дислокации; 

ор – упрочнение материала некогерентными 

частицами при обходе их дислокациями по ме-

ханизму Орована; д – упрочнение внутренни-

ми дальнодействующими полями напряжений. 

Оценку твердорастворного упрочнения ста-

ли, обусловленного атомами углерода и други-

ми легирующими элементами, осуществляли, 

используя эмпирическое выражение вида [31, 

32] 

тв

1

n

i i

i

C k


 ,                        (4) 

где ki – коэффициент упрочнения феррита, 

представляющий собой прирост прочности ма-

териала на пределе текучести при растворении 

в нем 1 мас. % легирующего элемента, значе-

ние которого для различных элементов опреде-

ляется эмпирически; Сi – концентрация i-того 

элемента, растворенного в феррите, мас. %. 

Под i-тым элементом имеются ввиду элементы 
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в количествах, имеющихся в этот момент в      

-твердом растворе. 

Упрочнение за счет перлитной составляю-

щей определяли по соотношению [27]: 

перл = ky (4,75r)
-1/2

 PV,                  (5) 

где PV – объемная доля перлита; r – рас-

стояние между частицами Fe3C;                         

ky = 210
-2

 Пам1/2
 – коэффициент упрочнения 

феррита. 

Напряжение, необходимое для поддержа-

ния пластической деформации, т.е. напряжение 

течения σл, необходимое для преодоления дви-

жущимися дислокациями (носителями дефор-

мации) сил взаимодействия с неподвижными 

дислокациями (дислокациями «леса»), связано 

со скалярной плотностью дислокаций следую-

щим соотношением [27]: 

л m Gb   ,                      (6) 

где т – ориентационный множитель (фак-

тор Шмида);  – безразмерный коэффициент, 

меняющийся в пределах 0,05-0,60 в зависимо-

сти от типа дислокационного ансамбля (в на-

стоящей работе принято  = 0,25, т = 1); G – 

модуль сдвига материала матрицы                     

(G = 80 ГПа); b – вектор Бюргерса дислокации 

(0,25 нм);  – среднее значение скалярной 

плотности дислокаций. 

Упрочнение стали, учитывающее присут-

ствие некогерентных частиц второй фазы, осу-

ществляли, используя соотношение [29]: 

 ор ln
22

mGb r d
B

br d

 
     

 


,        (7) 

где d – средний размер частиц; r – расстоя-

ние между центрами частиц; Ф – множитель, 

зависящий от типа дислокаций (Ф = 1); B – па-

раметр, учитывающий неравномерность рас-

пределения частиц в матрице (В = 0,85). 

Деформация сопровождается формирова-

нием в стали внутренних полей напряжений. 

Величину пластической составляющей внут-

ренних полей напряжений можно оценить, ис-

ходя из соотношения [28]: 

пл m Gb   .                    (8) 

Величину упругой составляющей внутрен-

них полей напряжений оценивают, исходя из 

соотношения [28]: 

упрупр m Gt  ,                     (9) 

где t – толщина фольги, принятая равной 

200 нм; упр – упругая составляющая кривизны-

кручения кристаллической решетки. 

Величина субструктурного упрочнения 

оценивалась по соотношению [31]: 

1
c ck d   ,                       (10) 

где kc = 15∙10
-4

 Н/мм; d – размер фрагмен-

тов. 

Общий предел текучести стали в первом 

приближении, основанном на принципе адди-

тивности, который предполагает независимое 

действие каждого из механизмов упрочнения 

материала, можно представить в виде линейной 

суммы вкладов отдельных механизмов упроч-

нения [27, 31-33]: 

 2 2
0 тв перл ор с д л              . (11) 

Дислокационные механизмы, действующие 

внутри отдельного зерна локально и неодно-

родно, какими являются л и д, и которые ока-

зываются разными по амплитуде, месту дейст-

вия и физическому смыслу, то суммирование 

должно проводиться в квадратичном прибли-

жении. 

В таблицах 2, 3 приведены результаты ко-

личественного анализа структуры стали, полу-

ченные в [20, 21] и в настоящей работе, что по-

зволило провести оценки механизмов упрочне-

ния стали (Табл.4). 

Анализируя результаты, приведенные в 

таблице 4, можно отметить следующее. Во-

первых, прочность стали является величиной 

многофакторной и определяется совокупным 

действием ряда физических механизмов. Во-

вторых, прочность металла рельсов зависит от 

степени деформации сжатием. В-третьих, 

прочность металла резко увеличивается при 

больших степенях деформации. В-четвертых, 

основным механизмом упрочнения металла при 

больших степенях деформации являются уп-

рочнение некогерентными частицами. 
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Таблица 2. Количественные параметры структуры стали в различных морфологических составляющих    

при разной степени пластической деформации 

Table 2. Quantitative parameters of the steel structure in various morphological components at different degrees    

of plastic deformation 

Перлит Феррит 

Параметры структуры 
Не раз-

рушен-

ный 

Разрушен-

ный 

Фрагменти-

рованный 

Не фрагмен-

тированный 

Фрагмен-

тирован-

ный 

 = 15 % 
Об. доля 70 % 24 % 3 % 1 % 2 % 

Поперечный размер 

прослойки -фазы, нм 
160 120 120   

Размер фрагментов, нм – – 120400 – 400 

размер, нм d = 16 12280 12160   
Fe3C 

об. доля 12 % 8,7 % 1,5 %   

Доля углерода 0,8 % 0,6 % 0,11 %   

10
-10

, см
-2 1,91 2,06 2,08 2,21 ~0 

10
-10

, см
-2

 1,54 1,96 2,08 2,21  

 = пл+упр, см
-1

 385 490 
650 = 

520пл+30упр 

1090 = 

550пл+140упр 

745 = 

0пл+745упр 

 = 30 % 
Об. доля 65 % 20 % 12 % 0 3 % 

Поперечный размер 

прослойки -фазы, нм 
160 120 120   

Размер фрагментов, нм – – 120200 – 200 

размер, нм d = 18 16280 12160   
Fe3C 

об. доля 12 % 4,8 % 0,92 %   

Доля углерода 0,8 % 0,34 % 0,07%   

10
-10

, см
-2 2,18 2,50 1,59  ~0 

10
-10

, см
-2

 1,76 2,26 1,59   

 = пл+упр, см
-1

 440 565 
435 = 

395пл+40упр 
 

745 = 

0пл+745упр 

 = 50 % 
Об. доля 0 60 % 40 % 0 0 

Размер фрагментов, нм   200   

размер, 

нм 
 

d = 12; 

r = 16 
d = 16; r = 20   

Fe3C 

в -фазе 

(внутри фр.) об. доля  1,8 % 2,7%   

Доля углерода в -фазе  0,12% 0,19%   

размер, 

нм 
 

d = 14; 

r = 20 
d = 16; r = 30   

Fe3C 

в прослой-

ках Fe3C 

(на гр. фр.) 
об. доля  2,7 % 1,2 %   

Доля углерода  0,19 % 0,09 %   

10
-10

, см
-2  2,25 0   

10
-10

, см
-2

  2,25    

 = пл+упр, см
-1

  
575 = 

560пл+15упр 

55 = 0пл+55упр   
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Таблица 3. Средние по материалу параметры тонкой структуры стали при разной степени пластической          
деформации 

Table 3. Material-average parameters of the fine structure of steel at different degrees of plastic deformation 

Средние параметры структуры  = 15%  = 30%  = 50% 

10
-10

, см
-2 1,92 2,11 1,35 

10
-10

, см
-2

 1,63 1,79 1,35 

 = пл+упр, см
-1

 425=410пл+15упр 470=445пл+25упр 365=335пл+30упр 

Таблица 4. Величины вкладов различных механизмов в упрочнение стали в различных морфологических 
составляющих и в целом по материалу при разной степени пластической деформации 

Table 4. The values of the contributions of various mechanisms to the hardening of steel in various morphological 
components and in general for the material at different degrees of plastic deformation 

Перлит Феррит 

Вклады Не разру-
шенный 

Разру-
шенный 

Фрагменти-
рованный 

Не фраг-
ментиро-
ванный 

Фрагмен-
тирован-

ный 

В мате-
риале 

 = 15%  
Об. доля 70% 24% 3% 1% 2% 100% 

л, МПа 275 285 290 295 0 273 

пл, МПа 250 280 290 295 0 254 

упр, МПа 0 0 40 190 1010 20 

с, МПа – – 550 – 350 25 

0, МПа 35 35 35 35 35 35 

тв, МПа 80 80 260 1400 1400 130 

перл, МПа 570 250 0   460 

ор, МПа   135 0 0 5 

 = 30%  
Об. доля 65% 20% 12% 0 3% 100% 

л, МПа 295 315 250  0 285 

пл, МПа 265 300 250  0 262 

упр, МПа 0 0 55  1010 35 

с, МПа – – 835  750 125 

0, МПа 35 35 35  35 35 

тв, МПа 80 315 190  1400 180 

перл, МПа 570 250 0   420 

ор, МПа   135   15 

 = 50%  
Об. доля 0 60% 40% 0 0 100% 

л, МПа  300 0   180 

пл, МПа  300 0   180 

упр, МПа  20 75   95 

с, МПа  – 750   300 

0, МПа  35 35   35 

тв, МПа  315 300   310 

перл, МПа  250 0   150 

ор, МПа  1120 645   930 
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Заключение 

На основе данных о структурно-фазовых 

состояниях, дефектной субструктуре рельсовой 

стали, полученных методами современного фи-

зического материаловедения, выполнен коли-

чественный анализ механизмов упрочнения 

рельсовой стали, подвергнутой деформации 

сжатием до степени 50 %. Оценены вклады, 

обусловленные трением решетки, твердорас-

творным упрочнением, упрочнением за счет 

перлита, некогерентными частицами цементи-

та, дислокационной и фрагментированной суб-

структурой и внутренними полями напряже-

ний. Проведена оценка общего предела текуче-

сти стали в первом приближении, основанном 

на принципе аддитивности, который предпола-

гает независимое действие каждого из меха-

низмов упрочнения. 
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Аннотация. Выполнено исследование влияние экструзии на механические свойства биомедицинских 
сплавов на основе систем Mg-Y-Nd и Mg-Ca. Сплавы деформировали методом горячей обратной экструзии, 
накопленная деформация составила e=1,46. Показано, что в результате экструзии в сплавах формируются 
дисперсно-упрочненные частицами Mg24Y5 и Mg2Ca бимодальные структуры, состоящие из зерен -фазы 
магния со средним размером 14 и 9 мкм соответственно для Mg-Y-Nd и Mg-Ca и зерен -фазы с размерами 
менее 1 мкм для обоих сплавов, объемная доля которой составила 22 и 50 %, соответственно. Бимодальная 
структура в сплавах Mg-Y-Nd и Mg-Ca обеспечивает повышение условного предела текучести, предела 
прочности в 1,5 и 2,5 раза, а пластичности – в 1,8 и 6,3 раза, соответственно, что связано с субструктурым 
упрочнением, перераспределением фазового состава и формирующейся текстурой. Показано, что обработка 
экструзией сплава Mg-Y-Nd не приводит к ухудшению коррозионной стойкости сплава в физиологическом 
растворе (раствор 0,9 % NaCl в дистиллированной воде, pH = 7) в отличие от сплава Mg-Ca, в котором при-
сутствие большей объемной доли ультрамелких зерен и межзеренных границ способствует значительному 
увеличению скорости коррозии. 

Ключевые слова: магниевые сплавы, интенсивная пластическая деформация, биорезорбируемые метал-
лы, микроструктура, механические свойства, коррозионные свойства. 
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Abstract. The effect of extrusion on the mechanical properties of biomedical alloys based on Mg-Y-Nd and Mg-
Ca systems has been studied. The alloys were deformed by hot backward extrusion, accumulated deformation was 
e=1.46. It is shown that as a result of extrusion a dispersed particle-strengthened Mg24Y5 and Mg2Ca bimodal struc-
ture consisting of magnesium phase grains with average size of 14 and 9 microns correspondingly for Mg-Y-Nd and 
Mg-Ca alloys and -phase with size less than 1 µm for both alloys is formed, the volume fraction of which is 22 and 
50 %, respectively. The bimodal structure in the Mg-Y-Nd and Mg-Ca alloys provides 1.5 and 2.5 times higher yield 
strength and 1.8 and 6.3 times higher ductility, respectively, which is due to substructure strengthening, redistribu-
tion of phase composition and emerging texture. It is shown that extrusion treatment of Mg-Y-Nd alloy does not re-
sult in worse corrosion resistance of the alloy in physiological solution (0.9 % NaCl solution in distilled water, pH = 
7) unlike the Mg-Ca alloy where the presence of a larger volume fraction of ultra-fine grains and intergranular 
boundaries contributes to a significant increase in corrosion rate. 

Keywords: magnesium alloys, severe plastic deformation, biodegradable metals, microstructure, mechanical 
properties, corrosion properties. 
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Введение 

В настоящее время уделяется большое 
внимание разработке новых материалов для 
медицинских применений, особенно это каса-
ется группы биоразлагаемых материалов для 
сердечно-сосудистой, скелетно-мышечной и 
общей хирургии [1-2]. Существующие различ-
ные биоразлагаемые материалы не всегда удов-
летворяют ряду требований, а именно, по ско-
рости резорбции в организме, уровню механи-
ческих свойств и биосовместимости [3-5]. 

Группа металлических материалов на основе 
магния лучше всего соответствует биосовмес-
тимости. При этом для магниевых сплавов мо-
дуль упругости составляет 40-45 ГПа, что дос-
таточно близко к модулю упругости корти-
кальной кости. Одним из важных преимуществ 
таких сплавов является резорбируемость в ор-
ганизме, что не требует в дальнейшем повтор-
ных хирургических операций. Это особенно 
важно при использовании таких материалов в 
сосудистой хирургии. Однако указанные спла-
вы имеют низкий уровень прочностных 
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свойств, что ограничивает их применение в ме-
дицине [3]. Добавки редкоземельных металлов 
в магний приводят к некоторому улучшению 
прочностных характеристик, но необходимая 
прочность при этом не достигается. Эффектив-
ное повышение механических свойств магние-
вых сплавов можно осуществить за счет полу-
чения ультрамелкозернистого (УМЗ) состояния 
в результате применения различных деформа-
ционных обработок, включая и методы интен-
сивной пластической деформации (ИПД), как 
равноканальное угловое прессование, кручение 
под давлением, мультиосевая ковка (abc-
прессование), экструзия и т.д. [6-8]. При этом 
удается значительно повысить механические 
свойства сплавов, и прежде всего, конструк-
тивную прочность без усложнения состава ле-
гированием элементами, которые проявляют 
токсичные свойства и неприменимы в биоме-
дицинских разработках. Но высокая скорость 
резорбции ряда магниевых сплавов ограничи-
вает их широкое применение в медицине [9]. 
Скорость биорезорбции можно существенно 
уменьшить легированием магниевых сплавов 
редкоземельными элементам, как иттрий, це-
зий, неодим, цирконий [10]. Биосовместимость 
и регенеративную функцию имплантата из 
магниевых сплавов улучшают элементы, вхо-
дящие в состав биологической костной ткани, 
такие как кальций, цинк, калий. Поэтому разра-
ботка магниевых сплавов с необходимым ком-
плексом физико-механических свойств являет-
ся актуальной задачей медицинского материа-
ловедения. 

Целью данной работы – выявить влияние 
структурного состояния, создаваемого при 
ИПД на механические и коррозионные свойст-
ва магниевых сплавов систем Mg-Y-Nd и Mg-
Ca 

Объект и методы исследования 

Объектами исследования являлись ком-
мерческие магниевые сплавы систем Mg-Сa и 
Mg-Y-Nd. Сплавы были получены методом 
прямого литья в кокиль. Заготовки сплава под-
вергались деформационной обработке экстру-
зией методом обратного прессования со скоро-
стью 0,5 мм/с при температуре заготовки и сте-
нок экструдера 350 °С. Диаметр прутков после-
довательно уменьшали с 60 мм до 14 мм. Нако-
пленная логарифмическая степень деформации 
в результате деформационной обработки об-

разцов составила e=1,46. Величину накоплен-
ной деформации определяли как логарифм от-
ношения начальной и конечной толщины об-
разца для каждого прессования. 

Состав сплавов, представленный в Табли-
це 1, был определен методом ЭДС-анализа на 
растровом электронном микроскопе LEO EVO 
50. 

Таблица 1. Элементный состав образцов сплава 

Table 1. Elemental composition of the alloy samples 

Сплав Элементный состав, мас. % 
Mg-Y-Nd Mg - 93,1, Y - 3,3, Nd - 2,5, O - 0,9 
Mg-Ca Mg - 96,2, Ca - 1,0, O - 2,8 

 
Рекристаллизованное состояние в сплавах 

получали отжигами в аргоне при температуре 
510 °С в течение 6 часов для сплава Mg-Y-Nd и 
при 525 °С в течение 8 часов для сплава Mg-Ca 
с последующем охлаждением в печи. 

В качестве механических характеристик 
были выбраны: микротвёрдость по Виккерсу 
(микротвердомер Duramin-5, Дания), условный 
предел текучести 0,2, предел прочности В и 
относительное удлинение δ, которые определя-
ли из испытаний на растяжение (испытательная 
машина Instron 8801, Великобритания, скорость 
деформации – 0,002 с-1) в соответствии с ГОСТ 
1497-84 (ИСО 6892-84, СТ СЭВ 471-88). Мик-
роструктуру и фазовый состав исследовали с 
помощью оптической микроскопии (микроскоп 
Carl Zeiss Axio Observer, Германия) и просве-
чивающей электронной микроскопии (микро-
скоп JEOL JEM 2100, Tokyo Boeki Ltd., Япо-
ния) для продольного сечения образцов. Сред-
ний размер элементов структуры (зерна, суб-
зерна, фрагменты) рассчитывали методом се-
кущей [11]. Рентгеноструктурный анализ (РСА) 
проводили из дифрактограмм, полученных на 
рентгеновском дифрактометре ДРОН–7.0 (Бу-
ревестник, Россия) в К1Со-излучении               
(λ = 1,78897 Å) по схеме Брэгга-Брентано. Рас-
чет индексов Миллера производился в про-
грамме Odpin, используя параметры решеток 
соединения из базы данных                       
ICDD PDF-4+(2019 г). Рентгеноструктурные 
исследования и измерение микротвердости 
проводились для продольных сечений прутков. 

Для оценки коррозионной стойкости спла-
вов Mg-Ca и Mg-Y-Nd в различных состояниях 
был использован метод гравиметрии. Образцы 
в виде дисков диаметром 14 мм толщиной 5 мм 
погружали в раствор 0,9 % NaCl (pH = 7) при 
температуре 37 °С. Взвешивание образцов про-
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изводилось на весах Vibra XFR-125E (Shinko 
Denshi, Япония) после промывания в дистилли-
рованной воде каждые 48 часов. Замена раство-
ра производилась каждые 96 часов. Для каждо-
го сплава и состояния было проанализировано 
по 3 образца. Каждый образец был предвари-
тельно отшлифован со всех сторон на бумаге 
SiC зернистостью 1 мкм. 

Для сравнения коррозионной устойчивости 
сплавов была рассчитана скорость потери мас-
сы с единицы площади (скорость коррозии) по 
формуле: 

 

  

m K
CR

A t
, 

где CR – скорость коррозии, m  – потеря 
массы, K – константа времени (87600),   – 
плотность магния, A – площадь коррозии, t – 
общее время эксперимента [12]. 

Результаты и обсуждение 

Оптические изображения микроструктуры 
сплавов Mg-Сa и Mg-Y-Nd в экструдированном 
и рекристаллизованном состояниях представ-
лены на рис.1. Наблюдаются зерна основной   
-фазы магния (рис.1а,б). Большая часть зерен 
имеет форму, близкую к равноосной. В струк-
туре присутствуют два типа зерен: более круп-
ные зерна и более мелкие зерна с размером ме-
нее 1 мкм, которые образуют «полосы». Сред-

ний размер зерен основной -фазы составляет 
14±7 мкм и 9±6 мкм для сплава Mg-Y-Nd и Mg-
Ca, соответственно. Доля ультрамелких зерен, с 
размерами менее 1 мкм, составила 22 % от объ-
ема в сплаве Mg-Y-Nd и 50 % в сплаве Mg-Ca. 
В рекристаллизованном состоянии микрострук-
тура представлена равноосными зернами 
(рис.1в,г) со средним размером 50±30 мкм для 
сплава Mg-Y-Nd и 40±20 мкм для сплава      
Mg-Ca. 

На рис.2 приведены дифрактограммы для 
сплавов Mg-Nd-Y и Mg-Ca для исследованных 
структурных состояний. Для обоих состояний 
обнаружены рефлексы высокой интенсивности, 
от -фазы магния (ГПУ-решетка) и низкой ин-
тенсивности от интерметаллидов Mg2Ca и 
Mg24Y5, соответственно для сплавов Mg-Ca и 
Mg-Y-Nd. Интенсивность рефлексов от интер-
металлидных фаз для рекристаллизованного 
состояния несколько выше, чем для сплавов 
после экструзии, что может свидетельствовать 
о некотором увеличении объемной доли фаз 
Mg2Cа и Mg24Y5 в результате рекристаллизаци-
онного отжига. Для экструдированного состоя-
ния сплавов наблюдается перераспределение 
интенсивности рефлексов (100) и (101), что го-
ворит о переориентации зерен и формировании 
текстуры. Объемную долю частиц вторичных 
фаз методом РСА определить не удалось вслед-
ствие их малого количества. 

 
Рис.1. Оптические изображения микроструктуры сплавов Mg-Y-Nd и Mg-Ca в различных структурных       

состояниях: а, б – экструдированное; в, г – рекристаллизованное; а, в – Mg-Y-Nd; б, г – Mg-Ca 

Fig.1. Optical images of the microstructure of Mg-Y-Nd (a – extruded, c – recrystallized) and Mg-Ca (b – extruded, 
d – recrystallized) alloy samples in two states 

Параметры решетки для основной фазы 
магния для сплавов представлены в Таблице 2. 
В случае рекристаллизованного состояния 
сплава Mg-Y-Nd параметры кристаллической 
решетки фазы магния составили a = 0,32164 нм 
и c = 0,52114 нм, а для сплава MgСа                     
a = 0,32087 нм и c = 0,52054 нм. Значения ука-
занных параметров больше по сравнению с эта-
лонными данными для чистого магния                 
(a = 0,32029 нм и c = 0,52000 нм). В экструди-
рованном состоянии значения параметров ре-

шетки уменьшаются для сплавов Mg-Y-Nd             
(a = 0,32122 нм, c = 0,52103 нм) и MgСа              
(a = 0,32072 нм, c = 0,52046 нм). Более высокие 
значения параметра решетки можно связать с 
присутствием интерметаллидных фаз, причём 
эффект увеличения параметров решетки прояв-
ляется более заметно в случае сплава Mg-Y-Nd, 
поскольку иттрий, который образует интерме-
таллид, обладает большим атомным радиусом, 
чем кальций. 

(1) 
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Рис.2. Рентгенограммы образцов сплавов Mg-Y-Nd и Mg-Ca для двух структурных состояний:                              

а, б – экструдированное; в, г – рекристаллизованное; а, в – Mg-Y-Nd; б, г – Mg-Ca 

Fig.2. X-ray diffraction patterns of Mg-Y-Nd and Mg-Ca alloys for two structural states:                                           
a, b – extruded; c, d – recrystallized; a, c – Mg-Y-Nd; b, d – Mg-Ca 

Таблица 2. Параметры кристаллических решеток основной фазы магния для сплавов Mg-Y-Nd и Mg-Ca 

Table 2. Crystal lattice parameters of the main magnesium phase for Mg-Y-Nd and Mg-Ca alloys 

Сплав Mg-Y-Nd Сплав Mg-Ca 
Параметр 
решетки 

Справочные 
данные Рекристаллизо-

ванный 
Экструдиро-

ванный 
Рекристаллизо-

ванный 
Экструдиро-

ванный 
a, нм 0,32029 0,32164 0,32122 0,32087 0,32072 
с, нм 0,52000 0,52114 0,52103 0,52054 0,52046 

 
Наличие интерметаллидных фаз в сплавах 

подтверждалось данными просвечивающей 
электронной микроскопии. На рис.3 представ-
лены ПЭМ изображения микроструктуры ис-
следуемых сплавов в различных состояниях. 
После экструзии сплава Mg-Y-Nd интерметал-
лидные частицы Mg24Y5 четырехгранной фор-
мы с размерами (100-500) нм располагаются по 
границам и внутри зерен основной фазы. В 
микроструктуре наблюдается разориентиро-
ванная фрагментированная субструктура с вы-
сокой плотностью решеточных дислокаций 
внутри зерен (ρ ≈ 4∙1010 см-2). Рекристаллизация 
сплава ведет к уменьшению плотности дисло-
каций (ρ ≈ 2∙109 см-2) и образованию однород-

ных дислокационных неразориентированных 
скоплений. 

Для экструдированного сплава Mg-Ca вто-
рая фаза в виде сферических частиц Mg2Ca ло-
кализуется в основном на границах и имеет 
размеры 200-400 нм. Скалярная плотность дис-
локаций в экструдированном состоянии соста-
вила ρ ≈ 2∙1010 см-2 и дислокации образуют ра-
зориентированную субструктуру с многомер-
ными непрерывными и дискретными разориен-
тировками. В результате рекристаллизации 
сплава формируется однородная неразориенти-
рованная сетчатая субструктура с невысокой 
плотностью дислокаций (ρ ≈ 3∙109 см-2). 
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Рис.3. ПЭМ изображения частиц интерметаллидов в двух состояниях сплавов: 
а, в – Mg24Y5; б, г – Mg2Ca; а, б – экструдированное состояние; в, г – рекристаллизованное состояние 

Fig.3. TEM images of intermetallic particles in two alloy states: a, c – Mg24Y5; b, d – Mg2Ca; a, b – extruded state; 
c, d – recrystallized state 

Инженерные диаграммы растяжения об-
разцов сплавов Mg-Y-Nd и Mg-Ca в экструди-
рованном и рекристаллизованном состояниях 
приведены на рис.4. По диаграммам были оп-
ределены прочностные характеристики спла-
вов, значение которых представлены в Табли-
це 3. 

 
Рис.4. Инженерные кривые при растяжении для 

сплавов Mg-Y-Nd (а) и Mg-Ca (б) в экструдирован-
ном (1) и рекристаллизованном состояниях (2) 

Fig.4. Tensile engineering curves for Mg-Y-Nd (a) and 
Mg-Ca (b) alloys in extruded (1) and recrystallized 

states (2) 

Также в Таблице 3 приведены значения 
микротвердости HV и модуля Юнга E для ис-
следуемых сплавов. Полученные результаты 
свидетельствуют о том, что измельчение зерна 
в процессе экструзии сопровождается повыше-
нием механических свойств: условного предела 
текучести и предела прочности в 1,5 и 2,5 раза, 
а пластичности – в 1,8 и 6,3 раза, соответствен-

но для сплавов Mg-Y-Nd и Mg-Ca. Рекристал-
лизация сплава приводит к существенной поте-
ре пластичности сплава до 3 %, по сравнению с 
состоянием после экструзии (21 %). 

Увеличение прочности определяется реа-
лизацией механизмов деформационного упроч-
нения, связанных с накоплением плотности 
дислокаций и с вкладом в упрочнение дисперс-
ных частиц вторых фаз Mg2Ca и Mg24Y5. 
Уменьшение прочности сплавов после отжига 
обусловлено ростом размера зерна и уменьше-
нием плотности дислокаций. Кроме того, при 
повышенных температурах дополнительно ста-
новится возможным скольжение призматиче-
ских и пирамидальных системам, что является 
предпочтительным для получения оптимально-
го сочетания прочностных и пластических 
свойств магниевых сплавов [13]. 

Увеличение прочности и пластичности 
магниевых сплавов в результате экструзии свя-
зано с эволюцией дислокационной субструкту-
ры и формированием текстуры в результате 
деформационной обработки [14], что хорошо 
согласуется с результатами других авторов для 
магниевых сплавов МА2-1 и WE43 после ИПД 
[15, 16]. Обработка экструзией способствует 
повышению микротвердости в 1,2 и 1,4 раза 
для сплавов Mg-Y-Nd и Mg-Ca, соответственно. 
Отметим, что магниевые сплавы Mg-Y-Nd и 
Mg-Ca имеют модуль упругости ( 30 МПа), 
сопоставимый с модулем упругости кости [3]. 

а б 
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Таблица 3. Механические свойства сплавов 

Table 3. Mechanical characteristics of the alloys 

Образец σ0,2, МПа σв, МПа , % E, ГПа HV, МПа Eприв, ГПа 
Mg-Y-Nd 

(экструзия) 
220 340 21 35 1210 35 

Mg-Y-Nd 
(рекристаллизованное) 

150 230 12 34 860 34 

Mg-Ca 
(экструзия) 

70 225 21 30 650 30 

Mg-Ca 
(рекристаллизованное) 

180 107 3 28 560 28 

Примечание: 0,2 – условный предел текучести, σв – предел прочности,  – относительное удлинение, E – модуль Юнга,               
HV – микротвердость по Виккерсу, Eприв – модуль Юнга при вдавливании индентора. 

Зависимости потери массы образцов от 
времени коррозии представлены на рис.5. На 
всех кривых можно выделить две стадии. На 
первой стадии происходит прирост массы на 
всех образцах, кроме сплава Mg-Ca в экструди-
рованном состоянии. В случае данного сплава 
происходит более интенсивная потеря массы. 
Длительность первой стадии одинакова для 
всех образцов и составляет 4 дня. На второй 
стадии происходит убыль массы на всех образ-
цах с квазипостоянной скоростью до заверше-
ния эксперимента. 

 
Рис.5. Зависимость потери массы образцов сплавов 

Mg-Y-Nd (а) и Mg-Ca (б) в экструдированном           
и рекристаллизованном состояниях от времени         

коррозии 

Fig.5. The dependence of mass loss of Mg-Y-Nd (a) 
and Mg-Ca (b) alloy samples in extruded and recrystal-

lized states on corrosion time 

На рис.6 представлены оптические изобра-
жения поверхности образцов сплава во время 
коррозионных испытаний. С увеличением вре-
мени эксперимента поверхность всех образцов 
покрывается гидроксидом магния. На изобра-
жениях оптической микроскопии в сплаве         
Ng-Y-Nd наблюдаются тёмные участки с малой 
долей продуктов коррозии. В данных областях 

осаждение продуктов не происходит из-за по-
следующего вымывания в раствор среды, по-
скольку частицы не могут закрепиться из-за 
дефектной микроструктуры сплава. Поверх-
ность сплава Mg-Ca покрывается продуктами 
коррозии более равномерно после 18-го дня 
эксперимента. 

Рассчитанные скорости коррозии для спла-
вов, измеренные гравиметрическим методом, 
представленны в Таблице 4. Во время коррози-
онных испытаний на поверхности образцов на-
блюдается интенсивное отложение продуктов 
коррозии (гидроксид магния). 

Таблица 4. Скорости поверхностной коррозии    
сплавов в двух состояниях 

Table 4. Surface corrosion rates of alloys in two states 

Сплав CR, мм/год 
Mg-Y-Nd экструдированный 54,2 

Mg-Y-Nd 
рекристаллизованный 

42,2 

Mg-Ca экструдированный 158,4 
Mg-Ca рекристаллизованный 41,2 
 
Структурное состояние и элементный со-

став влияют на коррозионную стойкость спла-
ва. В рекристаллизованном состоянии коррози-
онная стойкость сплавов сопоставима из-за эф-
фекта пассивации на поверхности. В экструди-
рованном состоянии доля границ зерен увели-
чивается, что приводит к большему влиянию 
эффекта межкристаллитной коррозии. Данный 
процесс можно объяснить образованием галь-
ванической пары Mg-Mg2Ca на поверхности и 
на границах зерен в сплаве, что влечет за собой 
более интенсивное растворение образцов. 
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Рис.6. Оптические изображения поверхности сплавов Mg-Y-Nd (а – экструдированный, б – рекристаллизо-

ванный) и Mg-Ca (в – экструдированный, г – рекристаллизованный) во время коррозионных испытаний            
(1 – 0 дней, 2 – 6 дней, 3 – 12 дней, 4 – 18 дней, 20 – дней) 

Fig.6. Optical surface images of Mg-Y-Nd (a – extruded, b – recrystallized) and Mg-Ca (c – extruded, d – recrystal-
lized) alloys during corrosion tests (1 – 0 days, 2 – 6 days, 3 – 12 days, 4 – 18 days, 20 – days) 

Заключение и выводы 

Деформационная обработка экструзией 
приводит к повышению механических характе-
ристик и оказывает влияние на коррозионное 
поведение образцов сплава Mg-Y-Nd и Mg-Ca. 

1. Установлено, что интенсивная пласти-
ческая деформация экструзией сплавов Mg-Y-
Nd и Mg-Ca способствует формированию мел-
козернистого состояния, в котором доля ульт-
рамелкозернистых зерен (с размерами менее 
1 мкм) составляет 22 и 50 % от объема, соот-
ветственно. 

2. Показано, что измельчение структуры 
ИПД экструзией сплавов Mg-Y-Nd и Mg-Ca 
приводит к росту предела текучести, предела 
прочности в 1,5 и 2,5 раза, и пластичности в 
1,8 и 6,3 раз, соответственно, что связано с суб-
структурным упрочнением, перераспределени-
ем фазового состава и формирующейся тексту-
рой. 

Установлено, что обработка экструзией 
сплава Mg-Са приводит к существенному уве-
личению скорости коррозии сплава 
(158 мм/год) в физиологическом растворе 0,9 % 
NaCl по сравнению с рекристаллизованным со-
стоянием (41 мм/год) в отличие от сплава           
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Mg-Y-Nd. Для сплава Mg-Y-Nd скорость кор-
розии в экструдированном увеличивается не-
значительно (54 мм/год) по сравнению с рекри-
сталлизованным состоянием (42 мм/год), что 
связано с меньшей объемной долей межзерен-
ных границ и легированием редкоземельными 
элементами. 
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Аннотация. Цель работы является изучение распада пересыщенного твердого в алюминиевых сплавах с 
высокими содержанием магия и малыми добавками скандия 1590, 1580 и 01570. Исследование проводили на 
образцах, полученных литьем в стальной кокиль. Образцы анализировали методом сравнения электропро-
водимости. После исследования образцов в литом состоянии, их отжигали при различных температурах в 
диапазоне от 260 ℃ до 440 ℃, с различными выдержками от 2 до 100 часов. Литое состояние принято, как 
максимально насыщенного раствора, а при отжиге пересыщенный раствор распадается, а его электросопро-
тивление уменьшается. Bсходя из этого положения построены С-кривые 50 % и 80 % распада пересыщенно-
го твердого раствора исследуемых сплавов. Установлено, что новый сплав 1590 является более термоста-
бильным на всем диапазоне исследуемых температур, при этом температура, при которой скорость распада 
максимальная находится в интервале 350-370 ℃. Сплав 1580 так же демонстрирует значительную термоста-
бильность пересыщенного твердого раствора скандия, в то время как 1570 распад происходит наиболее бы-
стро. Наиболее интенсивно распад пересыщенного твердого раствора происходит в сплавах 1580 и 1590 при 
температурах 450-470 ℃. 

Ключевые слова: алюминий, малые добавки скандия, электросопротивление, кинетика распада, C-
кривые, пересышенный твердый раствор. 

Благодарности: Исследование выполнено за счет гранта Российского научного фонда № 22-19-00810, 
https://rscf.ru/project/22-19-00810/. 
_____________________________________________________________________________________________ 
Для цитирования: Рагазин А.А., Арышенский Е.В., Арышенский В.Ю., Дриц А.М., Коновалов С.В. Иссле-
дование распада пересыщенного твердого раствора в новых высокомагниевых сплавах экономнолегирован-
ных малыми скандиевыми добавками // Фундаментальные проблемы современного материаловедения. 2022. 
Т. 19, № 4. С. 491–500. doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2022.04.008. 
_____________________________________________________________________________________________ 

 

 

 

 

 



А.А. Рагазин, Е.В. Арышенский, В.Ю. Арышенский, А.М. Дриц, С.В. Коновалов 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2022. Т. 19. № 4. С. 491–500 

492 

Original article 

STUDIES OF SUPERSATURATED SOLID SOLUTION DECOMPOSITION 

IN NEW MAGNESIUM RICH ALUMINUM ALLOYS WITH MINOR SCANDIUM ADDITIONS 

Alexander A. Ragazin
1
, Evgenii V. Aryshenskii

2†
, Vladimir Yu. Aryshenskii, 

Alexander M. Drits
4
, Sergei V. Konovalov

5
 

1, 2, 3, 4, 5 Samara National Research University, Moskovskoe shosse, 34, Samara, 443086, Russia 
1, 3, 4 JSC «Arconic SMZ», Alma-Atinskaya Str., 29-33/34, Samara, 443051, Russia 
5 Siberian State Industrial University, Kirova Str., 42, Novokuznetsk, 654007, Russia 
1 aleksander.ragazin@arconic.com, https://orcid.org/0000-0002-6762-7436 
2 ar-evgenii@ya.ru†, https://orcid.org/0000-0003-3875-7749 
3 arysh54@mail.ru, https://orcid.org/0000-0001-6869-4764 
4 dritsam@gmail.com, https://orcid.org/0000-0002-9468-8736 
5 konovalov@sibsiu.ru, https://orcid.org/0000-0003-4809-8660 

Abstract. The study focuses on decomposition of supersaturated solid solutions in magnesium rich aluminum al-
loys with small additions of scandium, 1590, 1580 and 01570. The samples produced by casting into a steel mold 
were used in the study. The samples were analyzed by electrical conductivity comparison method. After as-cast 
samples examining, they were annealed at various temperatures ranging from 260 ℃ to 440 ℃, with various soak-
ing times ranging from 2 to 100 hours. As-cast state is assumed to be supersaturated solution, decomposing during 
annealing with decreasing electrical resistance. The subject alloys supersaturated solution 50 % and 80 % decompo-
sition C-curves have been constructed based on this assumption. It has been established that the new 1590 alloy is 
more thermally stable over the entire range of temperatures under study, while max decomposition rate is observed 
at 350-370 ℃ temperature range. 1580 alloy also exhibits significant thermal stability of scandium supersaturated 
solid solution, at the same time 1570 alloy demonstrates the highest decomposition rate. The most intensive super-
saturated solid solution decomposition occurs in 1580 and 1590 alloys at 450-470 ℃ temperatures. 

Keywords: aluminum, small additions of scandium, electrical resistance, decomposition kinetics, C-curves, su-
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Введение 

Одним из перспективных направлений раз-
вития современного материаловедения являет-
ся изучение сплавов системы Al-Mg c добавка-
ми переходных элементов (ПЭ). Малая диффу-
зионная подвижность переходных металлов в 
кристаллической решетке алюминия позволяет 
получать при кристаллизации сплавов пересы-
щенные твёрдые растворы даже при сравни-
тельно невысоких скоростях охлаждения, ха-
рактерных при промышленном литье слитков 
[1-3]. При проведении термической обработки 
алюминиевых сплавов с добавлением переход-
ных элементов происходит выделение из пере-
сыщенного твердого раствора дисперсных ко-
герентных дисперсоидов c ГЦК решеткой 
структурного типа L12 Al3(ПЭ1x,ПЭ2(1-х)) по-
давляются процессы возврата и рекристаллиза-
ции и повышая, тем самым прочностные харак-

теристики изделий полученных горячей де-
формацией [4-8]. Кроме того введение пере-
ходных металлов, как правило существенно 
модифицирует литую структуру [8, 9]. Наи-
больший эффект при этом достигается при ле-
гировании малыми добавками Sc, добавление 
которого в том числе приводит к формирова-
нию упрочняющей фазы Al3Sc [10(7)]. Именно 
поэтому уже в 70-х годах отечественные уче-
ные начали использовать скандий для разра-
ботки новых сплавов [11]. Кроме того было об-
наружено что дисперсоиды Al3Sc при темпера-
турном воздействии быстро коагулируют, фаза 
Al3Sc увеличивает в размерах, а граница с алю-
миниевой матрицей теряет когерентность ниве-
лируя эффект упрочнения. Существенно стаби-
лизировать данные частицы за счет замедления 
диффузии скандия может добавка циркония 
[12]. Один из наиболее распространённых алю-
миниевых сплавов, легированных малыми 
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скандиево-циркониевыми добавками, является 
алюминиевый сплав с высоким содержанием 
магния 01570 [13]. Однако стоимость полуфаб-
рикатов из сплава 01570 значительно выше та-
ких высоко магниевых сплавов как Амг5 и 
Амг6, что связанно с большой стоимостью вво-
димого скандия. Одним из путей снижения их 
стоимости является уменьшение содержания 
скандия. Компанией ООО «РУСАЛ» совместно 
с Сибирским Федеральным университетом был 
создан экономно легированный скандием алю-
миниевый сплав марки 1580 [14]. Содержание 
скандия в сплаве составляет (0,05-0,14 %). С 
целью компенсации потери прочности авторы 
сплава 1580 добавили в сплав следующие леги-
рующие компоненты: до 0,18 % Zr, до 0,8 % 
Mn, до 0,18 % Cr и до 0,15 % Ti. Увеличение 
содержания в сплаве марганца, титана, хрома 
упрочняют сплав за счет выделения мелкодис-
персных фаз алюминидов этих металлов, не 
взаимодействуя со скандием. [15]. При этом 
сплав 1580 уступает по механическим свойст-
вам сплаву 01570. [16]. 

Учеными Самарского университета так же 
был создан экономно легированным скандием 
сплав 15901 [17] с комплексными добавками 
Zr/Er/Hf. В тоже время для обоих этих сплавов 
не существует данных о влиянии режимов тер-
мической обработки на распад пересыщенного 
твердого раствора. Данные о его распаде по-
зволят выбрать наиболее благоприятные для 
выпадения наночастиц температурно-
временные интервалы и оценить их термоста-
бильность. Поэтому целью этой работы являет-
ся изучение распада пересыщенного твердого 
раствора в новых высоко магниевых сплавах с 
экономным скандиевым легированием 1580 и 
1590. Это позволит не только научно обосно-
ванно выбирать режимы термической обработ-
ки в данных сплавах, но и сравнить насколько 
экономное легирование скандием и Hf, Er до-
бавками изменяет термостабильность пересы-
щенного твердого раствора по сравнению со 
сплавами с более высоким содержанием скан-
дия на примере 01570. 

Методика эксперимента 

Для изучения кинетики распада пересы-
щенного твердого раствора производили замер 
электропроводности на образцах сплавов 1580, 
01570 и сплава системы Al-Mg с добавлением 
редкоземельных металлов (Zr, Sc, Hf, Er). Для 

                                                 
В настоящее время нет организации, которая бы присваивала но-
мера новым алюминиевым сплавам. Поэтому авторы сами при-
своили сплаву номер 1590 

отливки слитков из алюминиевых сплавов 
1580, 1570 и сплава системы Al-Mg с добавле-
нием редкоземельных металлов (Zr, Sc, Hf, Er) 
использовали индукционную печь средней час-
тоты, размеры слитков 20х40х400мм, отливали 
в стальной кокиль с последующим охлаждени-
ем слитка в воде. Масса отлитого слитка со-
ставляла 5 кг. В качестве шихты для сплава ис-
пользовались следующие материалы: алюми-
ний марки А85, магний марки МГ90, цинк мар-
ки Ц1, лигатура марок Al-Sc2, Al-Zr5, Al-Hf2, Al-
Er5, Al-Cr5 и легирующие таблетки марки 
Mn90Al10. В первую очередь производилась за-
грузка алюминия и его плавление. После рас-
плавления алюминия и достижения температу-
ры 730 °С производилось снятие шлака с по-
верхности расплава. Далее расплав нагревался 
до температуры 770-790 °С и производилась 
присадка лигатур AlSc2, AlZr5, Al-Hf2, Al-Er5, 
порциями массой не более 300 г с последую-
щим перемешиванием и выдержкой расплава в 
течение 5 мин. После присадки всей рассчитан-
ной лигатуры расплав охлаждался до темпера-
туры 750 °С и производилась присадка леги-
рующих компонентов (Mg, Zn, Mn) по расчету. 
Далее производилось перемешивание расплава 
в течение 3-х минут с последующим нагревом 
расплава до температуры 740 °С и отбор пробы 
на экспресс-анализ химического состава плав-
ки. Химический состав сплавов (см. таблицу 1) 
определялся спектральным методом на атомно-
эмиссионном спектрометре ARL 3460. Предел 
допускаемой значений погрешности при изме-
рении химического состава следующий: в диа-
пазоне от 0,02 до 0,05-0,0066 %, в диапазоне от 
0,05 до 0,1-0,012 %, в диапазоне от 0,1 до 0,2-
0,02 %, в диапазоне от 0,2 до 0,5-0,04 %, в диа-
пазоне от 5 до 10-0,33 %. Содержание компо-
нентов Hf и Er определялось расчетным путем 
ввиду отсутствия стандартных образцов. Перед 
заливкой расплавленного металла в литейную 
форму его рафинировали карналлитовым флю-
сом, вводимым из расчета 5 г на 1 кг шихты. 
После этого с поверхности расплавленного ме-
талла снимался шлак, и металл заливался в 
стальной кокиль при равномерном времени за-
ливки 20-30 с. Слитки отливали в стальной ко-
киль при температуре расплава 730-750 ℃. По-
сле затвердевания слиток извлекался из кокиля 
и охлаждался в воде. Отжиг слитков произво-
дили в муфельной электрической печи при 
температурах 260 °С, 370 °С, 440 °С и выдерж-
кой 2 ч, 4 ч, 8 ч, 16 ч, 24 ч, 48 ч, 72 ч и 100 ч с 
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последующим охлаждением в воде для фикса-
ции пересыщенного твердого раствора. Оценку 
степени растворения скандия в алюминии про-
изводили методом замера электропроводимо-
сти. 

Удельная электрическая проводимость из-
мерялась согласно ГОСТ 27333–87 вихретоко-
вым измерителем цветных металлов ВЭ-
27НЦ/4-5 с относительной погрешностью ± 2 % 
при температуре 25…30 °С. 

Таблица 1. Химический состав исследуемых сплавов 

Table 1. Chemical composition of the studied alloys 

Массовая доля элемента, % 
Сплав 

Si Fe Cu Mn Mg Cr Zn Ti Sc Zr Er Hf 

1590 0,04 0,07 0,01 0,41 5,57 0,01 0,22 0,01 0,14 0,1 0,11 0,05 

01570 0,11 0,18 0,01 0,42 6,25 0,001 0,01 0,02 0,25 0,08 -  

1580 0,08 0,13 0,01 0,58 5,28 0,13 0,02 0,03 0,13 0,1 -  

 
Для получения количественной оценки (%) 

степени насыщенности раствора использовали 
результаты измерения электропроводности в 
разных состояниях. Для наглядности представ-
ления результатов на графиках электропровод-
ность переводили в обратную величину – элек-
тросопротивление, которое, согласно [18], пря-
мо пропорционально количеству растворенного 
элемента в алюминии. Электросопротивление 
литых слитков принимали за ноль % распада, 
т.е. условно считали, что в них не происходит 
распад твердого раствора скандия в алюминии, 
за 100 % распада условно принимали электро-
сопротивление соответствующее химическому 
равновесному составу сплава при данной тем-
пературе. Промежуточные значения рассчиты-
вали исходя из условия равномерного измене-
ния электросопротивления в зависимости от % 
распада. Результаты расчетов представлены в 
виде С-кривых в осях температура-время вы-
держки. Кроме того в литом состоянии были 
изучены химический состав крупных интерме-
таллидных частиц и твердого пересыщенного 
раствора на сканирующем электронном микро-
скопе (СЭМ) JEOL 6390A. Методика подготов-
ки образцов состояла в механическом шлифо-
вании, полировании и электрополировании. 
Электрополирование шлифов проводили при 
температуре 85–110 °С и напряжении 10–30 В в 
электролите следующего состава: H3PO4 500 
мл, H2SO4 300 мл, CrO3 50 г, H2O 50 мл. 

Результаты и обсуждение 

В сплаве 01570 после литья остаются пер-
вичные интерметаллиды Al3(ScZr), содержащие 
Sc, Z (рис.1а) [19]. Кроме того в нем в интерме-
таллидные фазы Al8(Fe,Mn), и Mg2Si. весьма 

распространённые в алюминиевых сплавах со-
держащих магний и цирконий [20]. В сплаве 
1580 наблюдаются интерметаллидные фазы ти-
па Al8(Fe,Mn) и Mg2Si, интерметаллидные со-
единения с цирконием и скандием на скани-
рующем микроскопе не выявлено (рис.1б), пер-
вичные интерметаллиды типа Al3(ScZr) в нем 
не наблюдаются, что можно объяснить более 
низкой концентрацией в нем скандия. В сплаве 
1590, как и в сплаве 1580 выявлены одержащие 
железо и марганец  Al8(Fe,Mn), а так же фазы 
Mg2Si. При этом в сплаве 1590 выявлены пер-
вичные частицы, типа Al3(ScHf), при этом не-
обходимо отметить, что они значительно 
меньше, чем интерметаллиды Al3(ScZr). Ин-
терметаллидные соединения, содержащие эр-
бий, цирконий не выявлены (рис.1в). 

В таблице 2 представлено электросопро-
тивление сплавов марок 01570, 1580, 1590 в ли-
том состоянии. Из таблицы видно, что наи-
большее электросопротивление соответствует 
сплаву 1580. В сплаве 01570 ниже, чем в 1590 
это объясняется, тем, что в нем повышено со-
держание железа, кремния и скандия рост со-
держания которых значительно (по сравнению 
с другими элементами) повышают электросо-
противление алюминия [21, 22]. В сплаве 1580 
электросопротивление наивысшее, причина 
этого присутствие в сплаве высокого значения 
хрома, который среди всех остальных присут-
ствующих элементов максимально повышает 
электросопротивление алюминиевого сплава 
(0,3 мкОмм) [23]. Кроме того, электросопро-
тивление растет за счет содержания марганца, 
который же значительно повышает электросо-
противление [24]. 
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                                                  а)                                                                                     б) 

 

в) 

Рис.1. Химический состав крупных интерметаллидных частиц в сплаве 01570 (а), 1580 (б), 1590 (в) 

Fig.1. Chemical composition of large intermetallic particles in alloy 01570 (a), 1580 (b), 1590 (c) 

Таблица 2. Показатели электросопротивления в сплавах 01570, 1580, 1590 в литом состоянии 

Table 2. Electrical resistance indicators in alloys 01570, 1580, 1590 in the cast state 

Марка сплава Электросопротивление, мкОмм 
01570 0,080 
1580 0,083 
1590 0,076 

 
Из графика, представленного на рис.2 вид-

но, что наибольшие значения по электросопро-
тивлению после термообработки при темпера-
туре 260 °С наблюдаются в сплаве 1580, это 
связано с наличием в сплаве хрома 0,13 % и по-
вышенным содержанием Mn – 0,65 %, для 
диффузии которых требуются большие темпе-
ратуры [25]. Некоторое снижение электросо-

противления объясняется выходом скандия из 
пересыщенного твердого раствора в виде час-
тиц Al3ScZr [26]. 

В сплаве 01570 из-за большого количества 
скандия происходит более резкое снижение 
электросопротивления уже после 2 часов вы-
держки, что объясняется выпадением из твер-
дого раствора частиц типа Al3ScZr. При даль-
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нейшей выдержке существенного изменения 
электросопротивления в данном сплаве не про-
исходит. В сплаве 1590 электросопротивление 
уменьшается более плавно и намного больше, 

чем в остальных сплавах, это связано с тем, что 
присутствие эрбия и гафния снижает диффузию 
скандия в сплаве и замедляет формирования 
частиц Al3(Zr,Sc,Hf,Er). 

 

Рис.2. Кривые по электросопротивлению сплавов 01570, 1580, 1590 при температуре 260 °С 

Fig.2. Curves for electrical resistance of alloys 01570, 1580, 1590 at a temperature of 260 °C 

Результаты измерений на образцах, ото-
жжённых при 370 °С, представлены на рис.3. 
Электросопротивление в сплаве 1580 снижает-
ся в два этапа, первый этап связан с непосред-
ственным выпадением частиц Al3ScZr, второй – 
с выпадением частиц AlCr4 и Al12Mn. В сплаве 
01570 так же наблюдается резкое снижение 
электросопротивления при выдержке в два ча-
са, при выдержке 48 часов электросопротивле-
ние так же начинает падать, однако в данном 
случае оно скорее связанно с начало постепен-

ной коагуляцией частиц Al3ScZr, а не появле-
нием новых дисперсоидов. Электросопротив-
ление в сплаве 1590 при выдержке в два часа 
так же снижается, однако, не так резко, как в 
сплаве 01570. При выдержке 48 часов в сплаве 
1590 так же наблюдается тенденция к сниже-
нию электросопротивления, однако, оно не 
столь резкое как в сплаве 1580. Это так же объ-
ясняется действием Hf и Er которые замедляют 
диффузию скандия тем самым препятствую 
коагуляции частиц Al3(Zr,Sc,Hf,Er). 

 

Рис.3. Кривые по электросопротивлению сплавов 01570, 1580, 1590 при температуре 370 °С 

Fig.3. Curves of electrical resistance of alloys 01570, 1580, 1590 at a temperature of 370 °C 

Результаты измерений на образцах, ото-
жжённых при 440 °С, представлены на рис.4. 
Из графика видно, что при повышенных темпе-
ратурах отжига очень быстро уменьшается 
электросопротивление на образцах сплава 

01570, кривая имеет резкий угол падения в те-
чение первых 2-х часов с дальнейшим затуха-
нием скорости уменьшения. После происходит 
плавное снижение электросопротивления. 
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Рис.4. Кривые по электросопротивлению сплавов 01570, 1580, 1590 при температуре 440 °С 

Fig.4. Curves of electrical resistance of alloys 01570, 1580, 1590 at a temperature of 440 °C 

Таким образом, в сплаве 01570 при темпе-
ратурах 450 ℃ наиболее интенсивно распад пе-
ресыщенного твердого раствора происходит в 
первые два часа. Учитывая достаточно резкое 
падения электросопротивления возможна час-
тичная коагуляция упрочняющих частиц 
Al3ScZr. Сплав 1580 демонстрирует похожую 
тенденцию, его электросопротивление резко 
падает, однако за тем происходит плавное сни-
жение. Как уже отмечалось, снижение электро-
сопротивления после 2 часов выдержки в спла-
ве 01570 практически не наблюдается, такое 
отличие можно объяснить, что в сплаве 1590 
происходит выпадение частиц типа частиц 
AlCr4 и Al12Mn. В сплаве 1590 скорость сниже-
ния электросопротивления наименьшая, отсут-
ствует этап ускоренного падения, что опять же 
можно объяснить связывающим эффектом гаф-
ния и эрбия, вся кривая имеет пологий вид с 

небольшим падением которое начинается при 
выдержке 48 ч. 

Таким образом, во всех случаях сплав 1590 
пересыщенный твердый раствор демонстрирует 
гораздо большую стабильность, чем в сплавах 
01570 и 1580. 

Для построения С-кривых распада исполь-
зовали результаты измерения электропровод-
ности на отожженных образцах. 

На рис.5 видно, что распад на сплаве 1570 
протекает быстрее, чем на остальных сплавах, 
этому способствует большое количество скан-
дия (от 0,12 до 0,26 % вес.). Сплав 1580 демон-
стрирует несколько более медленную кинетику 
распада, чем 1570. Во всех сплавах при сниже-
нии степени насыщенности раствора уменьша-
ется скорость распада пересыщенного твердого 
раствор, что особенно заметно на примере 
1580. 

        

                                                а)                                                                                              б) 

Рис.5. С-кривые распада пересыщенного твердого раствора при 50 % (а) и 80 % (б) 

Fig.5. C-decay curves of supersaturated solid solution at 50 % (a) and 80 % (b) 
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Стоит отметить, что при распаде 50 % пе-
ресыщенного твердого раствора пиковые тем-
пературы для сплавов 1570 и 1580, при которых 
наблюдается наиболее интенсивный распад, 
практически совпадают (450-470 ℃). Это объ-
ясняется тем, что в обоих случаях основными 
продутыми распада являются частицы 
Al3(ScZr) которые при данных температурах, 
очень активно происходит процесс их коагуля-
ции. В случае сплава 1590 распад пересыщен-
ного твердого раствора наиболее интенсивно 
происходит при температурах 370-350 ℃. Это 
может объясняться выделением из пересыщен-
ного твердого раствора частиц Al3(ScZrEr.) и 
Al3(ScZrEr). Основное объяснение этому может 
заключаться в том что Al3Er является ядром для 
данных частиц [24] и формируется быстрее и 
при более низких температурах чем Al3Sc за 
счет того что диффузия Er выше чем Sc [27]. В 
тоже время Hf будет препятствовать коагуля-
ции наночастиц частиц при высоких темпера-
турах, замедляя распад пересыщенного твердо-
го раствора 450-470 ℃. 

Заключение 

Исследования показали, что в сплавах 1580 
и 1590 распад пересыщенного твердого раство-
ра происходит медленнее, чем в сплаве 01570, 
одна из причин меньшее содержания скандия, 
который склонен к более быстрому распаду. В 
сплавах 1580 и 01570 распад наиболее интен-
сивно происходит при температуре 450 ℃, т.к. 
она соответствует максимальной скорости вы-
падения из пересыщенного твердого раствора 
частиц типа Al3ScZr. Сплав 1590 обладает са-
мой медленной кинетикой распада с пиком при 
температуре 350 ℃. Такие отличия связаны, 
прежде всего, с влиянием гафния, который за-
медляет распад пересыщенного твердого рас-
твора скандия. Кроме того, это связанно с тем, 
что более низкое содержания скандия в сплавах 
1580 и 1590 снижает скорость распада пересы-
щенного твердого раствора. 
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Аннотация. Сплавы титана с золотом рассматриваются как перспективные для применения в стоматоло-

гии за счет их высокой твердости и биоинертности, однако данные по влиянию их состава и методов изго-

товления на функциональные свойства довольно ограниченны в настоящее время. С целью восполнения 

этого пробела, в данной работе были синтезированы шесть сплавов Ti-Au путем сплавления двух титановых 

пластин и тонкой золотой фольги между ними пропусканием униполярных импульсов электрического тока 

(процесс аналогичный контактной точечной сварке). Импульсы отличались длительностью заднего фронта 

на завершающем этапе процесса, так как основная цель заключалась в исследование влияния скорости ох-

лаждения металла на микроструктуру и механические свойства формируемых сплавов. Микроструктура бы-

ла исследована методом оптической микроскопии, распределение микротвердости определяли наноинден-

тированием модифицированной пирамидой Берковича, распределение химических элементов было опреде-

лено с помощью растрового электронного микроскопа, оборудованного энергодисперсионным спектромет-

ром с последующей статистической обработкой полученных данных. Наиболее равномерное распределение 

золота и максимальная средняя микротвердость металла литого ядра, а также высокая прямая корреляция 

между этими параметрами были достигнуты при имплементации режима с наибольшей длительностью ох-

лаждения. Во всех исследованных случаях была обнаружена неравновесная литая микроструктура, состоя-

щая из двух фаз: твердого раствора α-Ti(Au) и интерметаллидов AuTi3, причем участки интерметаллидных 

включений, обладающие повышенной микротвердостью, были распределены по объему достаточно равно-

мерно. На основании полученных результатов был сделан вывод, что представленная методика формирова-

ния и исследования сплавов является эффективным методом, позволяющим изучать металлургические про-

цессы, протекающих в условиях высокоэнергетических воздействий, а также в лабораторных условиях раз-

рабатывать наиболее рациональные термические циклы для их последующего внедрения в реальных про-

мышленных технологиях. 

Ключевые слова: контактная точечная сварка, сплав Ti–Au, униполярные импульсы тока, тепловложе-

ние, скорость охлаждения, микроструктура, микротвердость. 
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CONTROL OF THE SOLIDIFICATION RATE IN THE SYNTHESIS OF Ti–Au ALLOYS 
UNDER RESISTANCE SPOT WELDING CONDITIONS 
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Abstract. Titanium-gold alloys are considered to be promising in dentistry due to their high hardness and bio-

inertness. However, data on the effect of their compositions and manufacturing methods on functional properties are 

rather limited nowadays. In order to fill this knowledge gap, six Ti-Au alloys were synthesized by fusing two tita-

nium plates and a thin gold foil between them by electric current flowing (a process similar to resistance spot weld-

ing) with unipolar pulses. The pulses differed in the down slope duration, since the research goal was to study the in-

fluence of the metal cooling rate on the microstructure and mechanical properties of the formed alloys. The micro-

structure was examined by optical microscopy, microhardness distributions were determined by nanoindentation and 

variations of chemical composition through the nugget volumes were assessed by EDS analysis. The most even gold 

distribution and the maximum average microhardness in the Ti-Au nugget, as well as a high direct correlation be-

tween these parameters, were observed after the implementation of the longest cooling duration. In all studied cases, 

uneven cast microstructures were found, consisting of two phases: the α-Ti(Au) solid precipitates and the AuTi3 in-

termetallic compounds. Such intermetallic inclusions, exhibiting increased microhardness, were distributed fairly 

evenly throughout the nugget volume. Based on the obtained results, it was concluded that the reported technique 

for the formation and study of alloys is rather effective. It enables to investigate high-rate metallurgical processes 

and find the most appropriate thermal cycles in laboratory conditions for their subsequent implementation in various 

industrial procedures. 

Keywords: resistance spot welding, Ti–Au alloy, unipolar current pulses, heat input, cooling rate, microstruc-

ture, microhardness. 
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Введение 

Один из возможных способов повышения 

функциональных свойств титана – легирование 

золотом [1]. Сплавы Ti-Au обладают повышен-

ной коррозионной стойкостью [2, 3] и твердо-

стью [3, 4], их применение позволит значитель-

но повысить эксплуатационные характеристики 

изделий. Высокая биосовместимость обоих ме-

таллов также обусловливает их применяемость 

в медицинской отрасли [1]. 

Попытки синтезировать сплав титана с зо-

лотом были предприняты в ряде исследований 

[2-6] с помощью плавления в тиглях индукци-

онным или дуговым способом нагрева в атмо-

сфере инертных газов. Однако особенностью 

формирования сплава системы Ti-Au является 

существенное влияние параметров технологии 

изготовления на его свойства [5] и зависимость 

микроструктуры и фазового состава от химиче-

ского состава и термического цикла [4]. Более 

того, термические циклы имеют большее влия-

ние на размер зерен, чем соотношение титана и 

золота [1]. 

Контролировать термические циклы нагре-

ва и охлаждения объема металла литого ядра 
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возможно с помощью контактной точечной 

сварки (КТС), при которой тепло выделяется в 

соответствии с законом Джоуля-Ленца [7] и на-

прямую зависит от величины пропускаемого 

электрического тока. Впервые синтезирован-

ный сплав Ti–Au с помощью КТС был исследо-

ван в работе Клименова c соавторами [8]. Од-

нако в полученном сплаве распределение золо-

та по сечению литого ядра было недостаточно 

равномерным, а максимальные и минимальные 

значения приходились на периферию литого 

ядра, что связано с довольно короткой дли-

тельностью импульса тока, малой тепловой 

инерцией тонких деталей и высокой скоростью 

охлаждения [9, 10]. При этом золото не успева-

ло полностью смешаться с расплавленным ти-

таном вследствие гидродинамических процес-

сов. В ряде работ показано, что подтверждени-

ем синтеза и образования соединений золота с 

титаном в условиях КТС могут служить повы-

шенные значения твердости [8], зависящие от 

типа образующегося соединения [4-6]. 

Уменьшение скорости охлаждения при 

формировании сплава должно существенно 

увеличить время пребывания металла в жидком 

состоянии и обеспечить равномерное распреде-

ление золота по всему объему литого ядра, а 

также привести к снижению остаточных на-

пряжений [11] и уменьшить вероятность обра-

зования внутренних дефектов [7]. Управлять 

скоростью охлаждения в процессе КТС стало 

возможно с помощью современных источников 

питания, позволяющих задавать любую форму 

импульса тока [12, 13]. 

Соответственно, цель настоящей работы – 

установление влияния различной скорости ох-

лаждения на микроструктуру, микротвердость 

и распределение элементов сплава Ti-Au, полу-

ченного с помощью КТС. 

Материалы и методы 

Для синтеза сплавов Ti-Au использовали 

специальную сварочную установку, включаю-

щая в себя источник питания ИПТКМ-10 

и модернизированный механизм сжатия от кон-

тактной машины МТТ-02. Источник питания 

представляет собой цифровой синтезатор уни-

полярных импульсов тока с требуемыми алго-

ритмами независимо от сопротивления нагруз-

ки. Между двумя пластинами из технического 

титана ВТ1-0 толщиной 0,3 мм укладывалась 

золотая фольга (99,99 %) толщиной 50 мкм 

(рис.1а). Непосредственно перед исследова-

ниями образцы тщательно обезжиривали эти-

ловым спиртом (C2H5OH). Собранный пакет 

помещался между электродами из сплава 

БрХЦР диаметром 4 мм и радиусом рабочей 

поверхности 15 мм. Затем прикладывали уси-

лие 300 Н и пропускали сварочный ток. Сплавы 

синтезировали в шести режимах (рис.1б), отли-

чающихся длительностью спада основного сва-

рочного импульса тока. 

 

Рис.1. Условия проведения исследования: (а) – схема синтеза сплавов Ti-Au; (б) – амплитудно-временные 

параметры импульсов тока 

Fig.1. Research conditions: (a) – a scheme of the synthesis of Ti-Au alloys; (b) – current pulse profiles 

Для проведения металлографических ис-
следований литые ядра образцов были разреза-
ны поперек. Затем поверхность поперечного 
сечения шлифовали и полировали шлифоваль-

ными шкурками и алмазными пастами, а также 
очищали ацетоном с помощью ультразвукового 
очистителя. Для выявления микроструктуры 
сплава применяли два травителя: смесь 70 % 
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HCl и 30 % HNO3 для золота; смесь 50 % HF и 
50 % C3H8O3 для титана. Распределение микро-
твердости определяли наноиндентированием 
модифицированной пирамидой Берковича при 
постоянной силе 250 мН с помощью установки 
Nano Indenter G200 в соответствии со стандар-
том ISO 14577 согласно схеме (рис.5). Для рас-
чета средних значений измеряли микротвер-
дость по Виккерсу с нагрузкой 100 г. 

Также исследовали распределение химиче-
ских элементов с помощью растрового элек-
тронного микроскопа Quanta 200 3D, оборудо-
ванного энергодисперсионным спектрометром. 
Микроструктуру рассматривали на оптическом 
микроскопе Axio Observer.A1m. 

Данные о распределении химических эле-
ментов и значениях микротвердости были ста-
тистически обработаны с использованием про-
граммы Microsoft Excel. 

Результаты и обсуждение 

После формирования сплавов в режимах 2, 
4 и 5 был обнаружен выплеск части металла 
литых ядер (рис.2) вследствие неточного рас-
положения фольги под электродами (в связи с 
ее малыми размерами), что привело 
к уменьшению площади фактического контакта 
металлических поверхностей, повышению кон-

тактного сопротивления и, соответственно, 
большему тепловложению [10]. 

 

Рис.2. Общий вид сформированных литых ядер 

сплавов Ti–Au после отрыва титановой пластины: 

(а) – режимы 1, 3, 6; (б) – режимы 2, 4, 5 

Fig.2. General views of the Ti–Au nuggets: (a) – modes 

1, 3, 6; (b) – modes 2, 4, 5 

В синтезированных сплавах отсутствовали 

неоднородности, такие как несплавление, тре-

щины, поры и т. п. (рис.3). Поскольку в литых 

ядрах не было обнаружено трещин или усадоч-

ных пустот, характерных при КТС некоторых 

металлов, сталей и сплавов, можно утверждать, 

что синтезированный сплав Ti-Au очень пла-

стичен при исследованных скоростях охлажде-

ния. 

 

Рис.3. Макроструктура литого ядра (режим 3) 

Fig.3. The nugget macrostructure (mode 3) 

В литом ядре (рис.4) сформировалась не-

равновесная структура, состоящая из двух фаз: 

твердого раствора α–Ti(Au) и интерметаллидов 

AuTi3. При рассмотрении травленной поверх-

ности шлифа участки интерметаллидных вклю-

чений немного возвышаются на поверхности, 

что подтверждает их повышенную твердость. 

Формирование чередующихся слоев сплавле-

ния можно объяснить разной концентрацией 

сплавляемых элементов и недостаточной тем-

пературой в литом ядре. В слое с низким со-

держанием Au (темный слой) сформировалась 

литая структура видманштеттового типа, со-

стоящая из твердого раствора α–Ti(Au). В слое, 

пересыщенном атомами Au, структура более 

однородна и состоит из ламелей игольчатого 

вида разной кристаллографической ориента-

ции. 
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Рис.4. Микроструктура литого ядра (режим 3) 

Fig.4. The nugget microstructure (mode 3) 

Можно предположить, что интенсивность 
диффузионных процессов в интерметаллидных 
фазах несколько выше, так как ширина светлых 
слоев больше. Кроме того, установлено, что 
преимущественное расположение включений 
интерметаллидов AuTi3 находится на границах 
зон сплавления с разной концентрацией Au. 
Они сформировались в процессе диффузионно-
го взаимодействия двух слоев в твердой фазе с 

образованием характерной зоны, состоящей из 
тонких прослоек α–Ti(Au) и AuTi3 пластинча-
того вида. Отсутствие выраженной белой сетки 
интерметаллидой фазы AuTi3 по границам зе-
рен α–Ti(Au) дает возможность предположить, 
что сформирована доэвтектоидная структура 
пересыщенного α–Ti(Au) и AuTi3 с содержани-
ем Au до 20% в соответствии с диаграммой фа-
зового состояния Ti–Au [1]. 

Значения микротвердости, полученные на-

ноиндентированием по осям X и Y согласно 

схеме, показанной на рис.5, в целом соответст-

вовали распределениям значений по Виккерсу 

(рис.6). На некоторых кривых показаны дове-

рительные интервалы, в остальных режимах их 

уровень сопоставим. Наименьшие значения 

твердости наблюдались в сплавах, полученных 

в режимах 2, 4 и 5. Выплеск жидкого металла 

из зоны сплавления привел к неравновесному 

формированию литых ядер и дискретному рас-

пределению золота по всему объему, что под-

тверждается значительным разбросом данных 

микротвердости по оси X относительно других 

режимов. 

 

Рис.5. Схема наноиндентирования и энергодисперсионного анализа 

Fig.5. A scheme of the nanoindentation tests and energy dispersive analysis 

Наибольшее среднее значение микротвер-

дости (около 5 ГПа) в зоне сплавления соответ-

ствует режиму 6, причем разброс данных был 

минимальным и в сравнении с режимом 1 сни-

зился в 1,8 раза. Плавный спад импульса тока 

обусловил снижение скорости охлаждения ли-

того ядра, а также увеличил время пребывания 

металла в жидком состоянии, в связи с чем, 

вследствие гидродинамических процессов, зо-

лото успело равномерно смешаться с расплав-

ленным титаном по всему объему. Это предпо-

ложение подтвердилось результатами распре-

деления химических элементов, полученными с 

помощью энергодисперсионного анализа. 

Результаты статистической обработки дан-

ных микротвердости и содержания золота в 

сплаве (рис.7) позволили определить коэффи-

циент корреляции значений по всей выборке, 

который составил 0,8. Это свидетельствует о 

достаточно высокой прямой зависимости уров-

ня твердости сплавов Ti–Au от содержания в 

них золота. 

На рис.8 представлены средние значения 

содержания золота в синтезированных сплавах. 

Наименьшая атомная (и молярная) масса золота 

в объеме металла литого ядра соответствует 

режимам 4 и 5, что объясняется выплеском 

жидкого металла во время его синтеза. Высокая 

степень дисперсии золота в режиме 2 связана с 

тем же явлением. 
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Рис.6. Распределение микротвердости по оси Y (а)        

и X (б) 

Fig.6. Distributions of the microhardness values along 

the Y (a) and X (b) axes 

Исходя из высоты литого ядра (около 

500 мкм), с учетом полностью переплавленной 

золотой фольги толщиной 50 мкм следует, что 

минимальная атомная масса золота в сплаве 

должна быть около 10 %. В сплаве, сформиро-

ванном в режиме 1, она в среднем составляет 

10 % (рис.8), однако варьируется в пределах 

8,5…11,5 %. В то же время дисперсия значений 

снизилась в 2,5 раза в режиме 6, а средний уро-

вень уменьшился незначительно, что подтвер-

ждается распределением микротвердости и 

указывает на положительный эффект снижения 

скорости охлаждения при синтезе сплавов с 

помощью КТС. 

 

Рис.7. Значения микротвердости и содержания              

золота 

Fig.7. The microhardness and gold content values 

 

Рис.8. Среднее содержание золота в сплавах Ti–Au 

Fig.8. The average gold contents in the Ti–Au alloys 

Высота литого ядра во всех случаях со-
ставляла около 80-90 % от общей толщины со-
единяемых пластин (рис.3), что характерно при 
КТС титановых сплавов из-за их высокого 
удельного сопротивления [14]. 

Наконец, можно констатировать, что КТС 
может быть использована в качестве основы 
для дальнейшего развития методов исследова-
ния возможности управления микроструктура-
ми и свойствами других синтезированных мо-
дельных сплавов с помощью заданных терми-
ческих циклов и реализована во многих отрас-
лях промышленности. Это позволит более 
обоснованно разрабатывать промышленные 
технологии их термической обработки. Хими-
ческий состав синтезированных сплавов можно 
варьировать в широких пределах, изменяя со-
отношение толщин металлических пластин. 
Кроме того, рассмотренная методика позволяет 
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синтезировать многокомпонентные сплавы пу-
тем сплавления пластин различного химиче-
ского состава. 

Выводы 

На основании полученных результатов 
можно сделать следующие выводы: 

1. Скорость охлаждения при синтезе сплава 
Ti–Au оказывает влияние как на микротвер-
дость, так и на распределение химических эле-
ментов в сплаве. В режиме с наибольшей дли-
тельностью снижения тока на завершающем 
этапе процесса достигнуты равномерное рас-
пределение золота и максимальная средняя 
микротвердость литого ядра, а также высокая 
прямая корреляция между этими параметрами. 

2. В сплаве Ti-Au, полученном КТС, фор-
мируется неравновесная литая структура, со-
стоящая из двух фаз: твердого раствора           
α–Ti(Au) и интерметаллидов AuTi3, причем 
участки интерметаллидных включений обла-
дают повышенной микротвердостью и доста-
точно распределены по объему. 

3. Представленная методика легирования 
металлов и сплавов в условиях КТС путем 
управления скоростью охлаждения имеет зна-
чение как для развития самой контактной свар-
ки, так и для изучения металлургических про-
цессов, протекающих в условиях высокоэнер-
гетических воздействий. 
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КОРРОЗИОННЫЕ СВОЙСТВА И ТРИБОЛОГИЧЕСКОЕ ПОВЕДЕНИЕ ПОКРЫТИЙ 
ИЗ КАРБИДА ВОЛЬФРАМА С АЛЮМИНИДНОЙ МАТРИЦЕЙ НА НЕРЖАВЕЮЩЕЙ 

СТАЛИ AISI304 

Александр Анатольевич Бурков1†, Александра Юрьевна Быцура2 
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Аннотация. Методом электроискрового легирования аустенитной нержавеющей стали AISI304 в анод-
ной смеси из алюминиевых и железных гранул c добавлением порошка карбида вольфрама получены WC-
Fe-Al покрытия. Покрытия имели двухфазную микроструктуру, представленную интерметаллидной Fe-Al 
матрицей с крупными включения карбида вольфрама. Импедансная спектроскопия в 3,5 % р-ре NaCl пока-
зала снижение коррозионной стойкости WC-Fe-Al покрытий с ростом концентрации карбида вольфрама в 
анодной смеси. Поляризационные испытания показали монотонное повышение потенциала коррозии по-
крытий от -0,77 до -0,61 В с ростом содержания WC в анодной смеси. При этом плотность тока коррозии 
линейно увеличивалась с 19,4 до 62,7 мкА/см

2
. Высокотемпературное окисление покрытий при температуре 

900 °С за 100 часов испытаний, интенсифицировалсь с ростом концентрации карбида вольфрама, однако 
умеренное армирование Fe-Al матрицы карбидом вольфрама не ухудшало ее жаростойкость. С ростом со-
держания армирующей керамики в Fe-Al покрытии повышалась его микротвердость с 7,3 до 11 ГПа, сни-
жался коэффициент трения до 0,51 и улучшалась износостойкость. Применение WC-Fe-Al покрытий на не-
ржавеющей стали AISI304 позволяет повысить твердость и жаростойкость ее поверхности, снизить коэффи-
циент трения, и улучшить износостойкость до 19 раз. 

Ключевые слова: покрытия, электроискровое легирование, нержавеющая сталь AISI304, карбид вольф-

рама, износ, коррозия, микротвердость, коэффициент трения, жаростойкость. 
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CORROSION PROPERTIES AND TRIBOLOGICAL BEHAVIOR OF TUNGSTEN CARBIDE 
COATINGS WITH ALUMIDE MATRIX ON SS AISI304 
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Abstract. WC-Fe-Al coatings were obtained by the electrospark deposition of AISI304 stainless steel in an an-
ode mixture of aluminum and iron granules with the addition of tungsten carbide powder. The coatings had a two-
phase microstructure represented by an intermetallic Fe-Al matrix with large inclusions of tungsten carbide. Imped-
ance spectrometry in 3.5 % NaCl showed a decrease in the corrosion resistance of WC-Fe-Al coatings with an in-
crease in the concentration of tungsten carbide in the anode mixture. Polarization tests showed that with an increase 
in the content of tungsten carbide in the anode mixture, the corrosion potential of coatings monotonically increased 
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from -0.77 to -0.61 V. At the same time, the corrosion current density increased linearly from 19.4 to 62.7 µA/cm
2
. 

High-temperature oxidation of coatings are intensified with an increase in the concentration of tungsten carbide at a 
temperature of 900 °C for 100 hours of testing, however, moderate reinforcement of the Fe-Al matrix with tungsten 
carbide did not worsen its oxidation resistance. With increase in the of reinforcing ceramic content in the Fe-Al 
coating, its microhardness increases from 7.3 to 11 GPa, the coefficient of friction decreases to 0.51 and wear resis-
tance improves. The use of WC/Fe-Al coatings on AISI304 stainless steel makes it possible to increase the hardness 
and oxidation resistance of steel surface, reduce the coefficient of friction, and improve wear resistance up to 19 
times. 

Keywords: coatings, electrospark deposition, stainless steel AISI304, tungsten carbide, wear, corrosion, micro-

hardness, coefficient of friction, oxidation resistance. 
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Введение 

Аустенитная нержавеющая сталь AISI304 
это универсальный конструкционный материал, 
обладающий высокой стойкостью к коррозии и 
высокотемпературному окислению до 800 °С 
из-за высокого содержания легирующих эле-
ментов и прежде всего хрома [1]. Благодаря 
этому, она широко используется в пищевой ин-
дустрии, химической, судостроительной и аэ-
рокосмической промышленности, энергетике, 
медицине и других областях [2-4]. Доля по-
требления аустенитной нержавеющая стали 
AISI304 среди других марок нержавеющих ста-
лей составляет около 72 % [5]. Однако, сравни-
тельно низкая твердость (200 HV) стали 304, 
обуславливает высокую изнашиваемость в уз-
лах подверженных трению [6]. К тому же, из-
вестно, что она подвержена очаговой питтинго-
вой коррозии [3]. Повысить твердость и изно-
состойкость ее поверхности, а также улучшить 
жаростойкость можно путем нанесения покры-
тий [1, 7, 8]. 

Хорошо известно, что жаростойкость и 
триботехнические характеристики сталей могут 
быть значительно улучшены путем нанесения 
металлокерамических (МК) покрытий [9, 10]. 
MК материалы являются разновидностью ме-
талломатричных композитов, и сочетают в сво-
ем составе металлическую матрицу, армиро-
ванную частицами керамики [11]. Керамиче-
ские фазы обеспечивают высокую твердость, а 
относительно мягкая матрица удерживает ке-
рамику и придает такой композиции высокую 
трещиностойкость и прочность. МК материалы 
обладают высокой устойчивостью к абразив-
ным воздействиям [12]. 

Карбид вольфрама WC является одним из 
самых распространенных армирующих мате-
риалов для создания МК покрытий, поскольку 

он обладает высокими твердостью и прочно-
стью [13, 14]. Благодаря этому, WC-Co покры-
тия широко используются для упрочнения ис-
полнительных поверхностей резцов горнодо-
бывающих инструментов и изнашиваемых де-
талей машин [15]. Несмотря на свои многочис-
ленные преимущества, WC-Co материалы 
имеют низкую жаростойкость, что ограничива-
ет их применение в высокотемпературных и 
высокоинтенсивных приложениях [16]. Поэто-
му, карбид вольфрама необходимо комбиниро-
вать с коррозионностойким и жаростойким ме-
таллическим связующим, таким как Fe-Al 
ннтерметаллиды. Алюминиды железа обладают 
более привлекательными свойствами по срав-
нению с нержавеющими сталями и даже супер-
сплавами. А именно, высокая жаростойкость 
даже при 1000 °С; лучшая коррозионная стой-
кость в окислительных и восстановительных 
средах из-за более высокого содержания алю-
миния, чем в сталях и жаропрочных сплавах 
[17, 18]. Интерметаллидные Fe-Al покрытия 
могут служить для придания прочности и кор-
розионной стойкости стальных изделий [19, 
20]. Алюминиды железа соответствуют боль-
шинству сталей по характеристикам теплового 
расширения и поэтому покрытия на их основе 
характеризуются высокой адгезией [21]. Таким 
образом, комбинация твердого карбида вольф-
рама с Fe-Al связкой является удачным сочета-
нием в качестве покрытия для нержавеющей 
стали AISI304. В работе [22] наносили WC/Fe–
Al покрытия на среднеуглеродистую и нержа-
веющую стали методом газопламенного напы-
ления, однако не исследовали их жаростой-
кость. К тому же газопламенные покрытия ха-
рактеризуются неоднородной структурой и бо-
лее слабой внутренней связью по сравнению с 
электроискровыми покрытиями [23]. Поэтому в 
настоящей работе исследуются коррозионные и 
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трибологические свойства композиционных 
WC-Fe-Al МК электроискровых покрытий на 
нержавеющей стали AISI304. Метод электро-
искровой обработки нелокализованным элек-
тродом [24] удачно подходит для осаждения 
WC-Fe-Al покрытий, используя анодную смесь 
из железных и алюминиевых гранул с добавле-
нием порошка карбида вольфрама. 

Методика и материалы 

В качестве нелокализованного электрода 
использовались анодные смеси из алюминие-
вых и железных гранул с добавлением разного 
количества порошка карбида вольфрама (ТУ 6-
09-03-360-78) чистотой 99,9 %, состоящего из 
частиц диаметром 1,1 ± 0,3 мкм (Табл.1). Гра-
нулы были изготовлены в форме цилиндров 
длиной 4 ± 1 мм из прутков алюминиевого 
сплава 1188 и стали Ст3 диаметром 4 ± 0,5 мм. 
Молярное соотношение алюминия к железу в 
анодной смеси составляло 60 ат. %. Данная 
смесь, с небольшим избытком алюминия над 
железом, была выбрана поскольку, в процессе 
электроискрового легирования (ЭИЛ), покры-
тия обогащаются железом из стальной подлож-
ки [25]. 

Таблица 1. Объемная доля карбида вольфрама                

в анодной смеси и обозначение образцов 

Table 1. The volume fraction of tungsten carbide                 

in the anode mixture and the designation of samples 

Соотношение 

металлов, ат. % 
Обозначение 

образцов 
Al Fe 

WC, 

об.% 

FeAl60 60 40 - 

W1.8 60 40 1,78 

W3.5 60 40 3,50 

W5.2 60 40 5,15 

 
Схема установки для ЭИЛ нелокализован-

ным электродом подробно описана в работе 
[26]. Гранулы и порошок засыпались в сталь-
ной контейнер, установленный под углом 40° и 
соединенный с двигателем. Частота вращения 
контейнера с гранулами составляла 1 об/с. По-
крытия осаждались на цилиндрическую под-
ложку из нержавеющей стали AISI304 (Табл.2), 
диаметром 12 мм и высотой 10 мм, которая 
размещалась в центре контейнера и подключа-
лась к отрицательному выводу генератора им-
пульсов. Подложка также подсоединялась к 
двигателю для вращения в направлении проти-
воположном контейнеру. Положительный вы-

вод генератора подсоединялся к стенкам кон-
тейнера через медные щетки. Генератор им-
пульсов IMES-40 вырабатывал импульсы тока 
прямоугольной формы амплитудой 110 А при 
напряжении 30 В, длительностью 0,1 мс с пе-
риодом 1 мс. В контейнер подавался аргон со 
скоростью 10 л/мин для предотвращения окис-
ления образцов. 

Таблица 2. Химический состав стали AISI304 

Table 2. Chemical composition of AISI304 steel 

Элемент Концентрация, ат. % 

Fe 65,01-72,61 

Cr 16,79 

Ni 7,49 

Mn 2,00 

Cu 0,87 

P 0,08 

C 0,14 
S 0,05 

 
Электронные изображения приготовлен-

ных покрытий были получены с применением 
растрового электронного микроскопа                
Sigma 300 VP. Твердость покрытий измерялась 
на микротвердомере ПМТ3М при нагрузке          
0,5 Н по методу Виккерса. Износостойкость 
покрытий исследовалась по стандарту ASTM 
G99 при сухом трении скольжения на скорости 
0,47 м/с при нагрузках 10 и 50 Н. В качестве 
контртела использовались диски из быстроре-
жущей стали М45 с твердостью 60 HRC. Было 
проведено не менее трех измерений для каждо-
го образца. Износ измеряли гравиметрическим 
способом с точностью 0,1 мг. Поляризацион-
ные испытания проводились в трехэлектродной 
ячейке, после 30, минутной выдержки образцов 
в 3,5 %-ном растворе NaCl, с использованием 
потенциостата P-2X со скоростью сканирова-
ния 10 мВ/с. Импедансные исследования вы-
полнялись на приборе Z2000. Площадь образ-
цов контактирующая с раствором электролита 
составляла 1 см

2
. Контрэлектрод представлял 

собой платиновый электрод “ЭТП-02”, а элек-
тродом сравнения выступал стандартный хлор-
серебряный электрод. Потенциал коррозии, а 
также плотность тока коррозии были извлече-
ны с участков методом экстраполяции Тафеля. 
Испытания на жаростойкость проводили в печи 
при температуре 900 °С. Общее время тестиро-
вания составляло 100 ч. Образцы выдерживали 
при заданной температуре в течение ~ 6 ч, за-
тем удаляли и охлаждали в эксикаторе до ком-
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натной температуры. Во время испытания об-
разцы помещались в корундовый тигель для 
учета массы отслоившихся оксидов. 

Результаты и обсуждение 

В ходе ЭИЛ возникали электрические раз-
ряды между гранулами и подложкой, в резуль-
тате которых происходил жидкофазный пере-
нос металла с поверхности гранулы в микро-
ванну расплава на подложке. Частицы карбида 
вольфрама, оказавшиеся в межэлектродном 
промежутке в момент развития разрядного ка-
нала, погружались в микрованну расплава и 
сплавлялись с металлом. 

 

Рис.1. СЭМ изображение поперечного сечения          

покрытия W5.2 

Fig.1. SEM image of the cross-section of the coating 

V5.2 

На рис.1 изображено поперечное сечения 
покрытия W5.2 в режиме обратно отраженных 

электронов. Все покрытия имели двухфазную 
структуру в виде серой матрицы с белыми 
включениями. Соответственно, темная матрица 
представлены более легкими элементами (Al, 
Fe, Cr), тогда как белые включения богаты 
вольфрамом. Вероятно, это частицы и агломе-
раты порошка карбида вольфрама, не подверг-
шиеся плавлению и обезуглероживанию. В 
структуре покрытий наблюдаются поры и мик-
ротрещины, возникшие при остывании мате-
риала после окончания разряда [27]. Таким об-
разом, при ЭИЛ осаждении порошка WC в сме-
си с железными и алюминиевыми гранулами 
удается получить МК структуру из Fe-Al мат-
рицы с обильными включениями карбида 
вольфрама. 

На рис.2а показаны результаты цикличе-
ских испытаний образцов из нержавеющей ста-
ли AISI304 c WC/Fe-Al покрытиями на жаро-
стойкость при температуре 900 

о
С. По резуль-

татам 100 часов испытаний, привес образцов с 
покрытиями составил от 28 до 49 г/м

2
. Наи-

больший привес по результатам 100 часов ис-
пытания наблюдался у образца с самым высо-
ким содержанием карбида вольфрама, а наи-
меньший у покрытия W3.5. Это свидетельству-
ет о деструктивной роли карбида вольфрама, 
ухудшающего жаростойкость покрытий и со-
гласуется с данными работы [28]. Это связано с 
тем, что карбид вольфрама начинает окислять-
ся при температурах выше 600 

о
С, формируя 

рыхлый оксид WO3 [29]. Однако, привес образ-
цов с умеренным содержанием карбида вольф-
рама W1.8 и W3.5 был немного ниже, чем у по-
крытия FeAl60 без WC. 

           
                                                          а)                                                                             б) 

Рис.2. Жаростойкость образцов при температуре 900 °С на воздухе (а) и рентгеновские дифрактограммы  

поверхности покрытия W3.5 после испытания на жаростойкость по сравнению со сталью AISI304 (б) 

Fig.2. Oxidation resistance of samples at a temperature of 900 °C in air (a) and X-ray patterns of the coating surface 

W3.5 after testing compared to AISI304 steel (b) 



Коррозионные свойства и трибологическое поведение покрытий из карбида вольфрама 

с алюминидной матрицей на нержавеющей стали AISI304 

 

BPMS. 2022; 4(19): 509–519 

513 

Таким образом, умеренное армирование 
Fe-Al матрицы карбидом вольфрама не сказы-
вается на ее жаростойкости. Привес образцов 
обусловлен фиксацией кислорода в виде окси-
дов железа, хрома и вольфрама в модификаци-
ях гематита, хромита железа (II) FeCr2O4 и 
вольфрамата железа (II) FeWO4 (рис.2б). На 
рентгеновской дифрактограмме поверхности 
покрытий, в отличие от стали AISI304, наблю-
даются рефлексы эквимолярного алюминида 
железа, который устойчив к окислению. Высо-
кую жаростойкость Fe-Al материалов к окисле-
нию принято объяснять образованием плотной 
пленки α-Al2O3, которая формируется при со-
держании Al в Fe-Al сплаве от 8-10 мас. % [30]. 
Сравнение итогового привеса образцов позво-
ляет заключить, что применение электроискро-
вых WC/Fe-Al покрытий позволяет повысить 
жаростойкость нержавеющей стали AISI304 от 
5,4 до 9,4 раз. 

Спектры электрического импеданса в 3,5 % 
растворе NaCl при комнатной температуре по-
казаны на рис.3а. Оси Im и Re – это мнимая и 
действительная составляющие электрического 
импеданса, соответственно. Диаграммы Найк-
виста для всех покрытий характеризуются 
сходными полукруглыми емкостными конту-
рами в высокочастотной области. Больший ра-

диус дуги обычно отражает более высокую кор-
розионную стойкость материала [31]. Радиус 
емкостного контура монотонно снижался с 
увеличением концентрации карбида вольфрама 
в покрытиях. Так, наименьший радиус дуги 
был у покрытия W5.2, а наибольший у образца 
W1.8. Это связано с тем, что при повышении 
концентрации карбида вольфрама в аноде по-
вышалась его концентрация в покрытии, тогда 
как концентрация интерметаллида снижалась. 
Так, максимальные значения сопротивлений Re 
на низких частотах монотонно увеличивались с 
ростом содержания алюминия в покрытиях, что 
указывает на повышение их барьерных свойств, 
за счет формирования Al2O3. Таким образом, 
коррозионная стойкость Fe-Al/WC покрытий 
снижалась с ростом концентрации карбида 
вольфрама. 

На рис.3б видно, что потенциодинамиче-
ские кривые WC-Fe-Al покрытий демонстри-
руют меньший потенциал коррозии Ecorr по 
сравнению со cталью AISI304. Это объясняется 
высокой активностью алюминия, так его элек-
трохимический потенциал составляет -1,66 В. 
Более того, с ростом содержания алюминия в 
покрытиях потенциал их коррозии монотонно 
снижался. 

    

                                                   а)                                                                                        б) 

Рис.3. Импедансные спектры в координатах Найквиста а) и потенциодинамические поляризационные             

кривые б) для WC/Fe-Al покрытий и нержавеющей стали AISI304 

Fig.3. Impedance spectra in Nyquist coordinates a) and potentiodynamic polarization curves b) for WC/Fe-Al                               

detection and detection steel AISI304 

Таким образом, с повышением концентра-

ции карбида вольфрама в анодной смеси по-

тенциал коррозии покрытий повышался. Для 

детального описания коррозионного поведения 

образцов, по наклонам тафелевских участков 

потенциодинамических кривых, была рассчи-
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тана плотность тока коррозии Icorr (Табл.3). Из 

Таблицы 1 следует, что с ростом концентрации 

карбида вольфрама в анодной смеси Icorr моно-

тонно повышался от 1,9410
-5

 до                     

6,2710
-5

 A/cм
2
, что связано с уменьшением 

концентрации алюминия в составе покрытий. 

Это объясняется тем, что карбид вольфрама об-

ладает достаточно высокой электропроводно-

стью, но в отличие от Fe-Al связки не формиру-

ет барьерных слоев. В целом WC-Fe-Al покры-

тия не представляют ценности для защиты не-

ржавеющей cтали AISI304 от коррозии в элек-

тролитах. Вместе с тем, продемонстрировано 

негативное влияние карбида вольфрама на кор-

розионное поведение WC-Fe-Al композитов. 

Таблица 3. Потенциал (Ecorr) и ток (Icorr) коррозии 

покрытий, извлеченные из поляризационных              

кривых 

Table 3. Coating corrosion potential (Ecorr) and current 

(Icorr) extracted from polarization curves 

Образцы 

Параметры W1.8 W3.5 W5.2 AISI304 

Ecorr, В -0,7 -0,62 -0,61 -0,55 

Icorr, мкмA/cм
2 

19,4 38,5 62,7 13,0 

Rp, кОм 3,85 2,26 1,48 6,47 

 

На рис.4 показаны средние значения мик-

ротвердости поверхности покрытий. С ростом 

содержания WC в анодной смеси микротвер-

дость покрытий возрастала с 7,25 до 10,9 ГПа. 

Высокая стохастичность значений твердости 

покрытий, по сравнению с основой объясняется 

МК структурой покрытий состоящей из твер-

дых частиц карбида вольфрама и более мягкой 

Fe-Al матрицы. Таким образом, нанесение 

WC/Fe-Al покрытий позволяет повысить твер-

дость поверхности стали AISI304 от 3 до 5 раз. 

Рост твердости покрытий обусловлен увеличе-

нием концентраций твердых армирующих 

включений WC. Твердость Fe-Al матрицы так-

же была достаточно высокой – 7,1 ± 0,85 ГПа. 

Благодаря этому, авторы работ [32-34] объяс-

няют более высокую микротвердость газопла-

менного покрытия WC-FeAl по сравнению с 

WC-Co. 

Рисунок 5а показывает динамику коэффи-

циента трения покрытий и стали AISI304 в 

процессе испытания на износ при нагрузках 10 

и 50 Н. При малой нагрузке коэффициент тре-

ния WC-Fe-Al покрытий монотонно снижался 

от 0,51 до 0,69 с ростом концентрации WC, то-

гда как у стали AISI304 он составил 0,91. В ра-

боте [22] коэффициент трения WC-Fe-Al по-

крытия на стали AISI304 при близкой нагрузке 

7 Н был значительно выше ‒ 0,85. При нагрузке 

50 Н коэффициент трения покрытий находился 

в диапазоне от 0,64 до 0,79, тогда как у стали 

AISI304 он был немного ниже – 0,63. При обе-

их нагрузках наибольший коэффициент трения 

наблюдался у покрытия W1.8, осажденного с 

наименьшим содержанием WC в анодной сме-

си. Это указывает на антифрикционное дейст-

вие карбида вольфрама. Таким образом, нане-

сение WC/Fe-Al покрытий с высокой объемной 

долей карбида вольфрама позволяет снизить 

коэффициент трения стали AISI304 до 40 % при 

малых нагрузках трения. 

 

Рис.4. Микротвердость поверхности покрытий              

по сравнению со сталью AISI304 

Fig.4. Microhardness of the coating surface in compari-

son with AISI304 steel 

Аналогично коэффициенту трения, средние 

значения износа покрытий нагрузке 10 Н сни-

жались с ростом содержания карбида вольфра-

ма в анодной смеси от 0,4110
-5

 до             

0,2110
-5

 мм
3
/Нм (рис.5а). Износ покрытий при 

малой нагрузке хорошо согласуется с данными 

по твердости (рис.4). При нагрузке 50 Н зави-

симость износа от концентрации армирующей 

фазы имел вид параболы с минимумом у образ-

ца W3.5. Относительно слабая износостойкость 

покрытия W5.2 может быть вызвана выкраши-

ванием керамики из-за недостатка металличе-

ской связки при высоких удельных нагрузках 

трения. 



Коррозионные свойства и трибологическое поведение покрытий из карбида вольфрама 

с алюминидной матрицей на нержавеющей стали AISI304 

 

BPMS. 2022; 4(19): 509–519 

515 

          

                                                         а)                                                                           б) 

Рис.5. Коэффициент трения (а) и приведенный износ (б) покрытий по сравнению со сталью AISI304 

Fig.5. Coefficient of friction (a) and reduced wear (b) of coatings compared to AISI304 steel 

Таким образом, нанесение WC-Fe-Al по-

крытий позволяет повысить износостойкость 

поверхности стали AISI304 от 7,4 до 19,6 раз. 

Выводы 

1. Добавление порошка карбида вольфрама 
к смеси алюминиевых и железных гранул со-
става Fe40Al60 при электроискровой обработке 
стали AISI304, приводит к получению металло-
керамических WC-Fe-Al покрытий c двухфаз-
ной структурой из агломератов частиц карбида 
вольфрама и Fe-Al матрицы. 

2. Коррозионная стойкость и жаростой-
кость WC-Fe-Al покрытий снижались с ростом 
концентрации карбида вольфрама в анодной 
смеси. Умеренное армирование Fe-Al матрицы 
карбидом вольфрама до 3,5 об. % не ухудшает 
ее жаростойкость. 

3. С ростом содержания армирующей до-
бавки в Fe-Al анодной смеси повышается мик-
ротвердость осаждаемых покрытий с 7,25 до 
10,9 ГПа, снижается коэффициент трения до 
0,51 и улучшается износостойкость. Примене-
ние WC-Fe-Al покрытий на нержавеющей стали 
AISI304 позволяет повысить твердость ее по-
верхности и жаростойкость до 5 и 9,4 раз, соот-
ветственно, снизить коэффициент трения до 
40 %, и улучшить износостойкость до 19 раз. 
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Аннотация. Работа посвящена исследованию влияния комплексного легирования алюминиевых сплавов 

магнием, марганцем, скандием, цирконием и гафнием. С этой целью в стальной кокиль были отлиты слитки 

А85, а также сплавы систем Al–Mg, Al–Mg–Sc, Al–Mg–Mn–Sc и сплав 1570 в том числе с добавками гафния 

0,5 %. У всех сплавов изучена зёренная структура, интерметаллидные включения и механические свойства. 

Для сплавов 1570 и 1570–0,5Hf дополнительно на просвечивающем электронном микроскопе изучались на-

ночастицы типа Al3(ПЭ1x, ПЭ2(1-х)). Анализ зеренной структуры показал, что увеличение содержания маг-

ния, а затем марганца, а после добавки скандия (до 0,3 %) постепенно снижают размер зерна. Однако в це-

лом зёреннная структура остается дендритной. Равноосная структура появляется лишь при комбинирован-

ном скандиево-циркониевом легировании, а добавки гафния позволяют добиться её дополнительного из-

мельчения. При увеличении содержания легирующих элементов растет количество крупных интерметал-

лидных частиц, формирующихся при кристаллизации. Необходимо отметить, что во многих крупных нерав-

новесных частицах содержится большое количество скандия и циркония. Добавки гафния уменьшают коли-

чество скандия и циркония в крупных интерметаллидных частицах, повышая их содержание в пересыщен-

ном твердом растворе. Рост содержания мелкодисперсных частиц, образующихся при остывании слитка, на-

блюдается лишь после комбинированного скандиево-циркониевого легирования в результате прерывистого 

распада. При добавлении гафния выпадение наночастиц из пересыщенного твердого раствора при остыва-

нии слитка практически прекращается. Механические свойства в литом состоянии вначале растут вследст-

вие твердорастворного упрочнения и измельчения зерна, а затем за счет появления частиц типа Al3(Sc,Zr). 
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Abstract. The study addresses the effect of aluminum alloys complex alloying with magnesium, manganese, 
scandium, zirconium and hafnium. For this purpose, A85 ingots as well as Al–Mg, Al–Mg–Sc, Al–Mg–Mn–Sc sys-
tem alloys and 1570 alloy, including those with 0.5 % hafnium additions were cast into a steel mold. Microhardness, 
electrical conductivity, grain structure, intermetallic inclusions and mechanical properties were studied for all alloys. 
For 1570 and 1570 + 0.5 % Hf alloys, Al3(TE1x, TE2(1-x)) type nanoparticles were additionally studied using 
transmission electron microscope. Grain structure analysis showed that magnesium, and then manganese content in-
crease, as well as scandium addition (up to 0.4 %) gradually reduce the grain size. However, overall grain structure 
maintains its dendritic structure. An equiaxed structure appears only with combined addition of scandium-
zirconium, while hafnium addition facilitates its extra refinement. Increasing alloying elements content leads to the 
growing number of large intermetallic particles, forming during crystallization. It should be noted that many coarse 
non-equilibrium particles contain large amounts of scandium and zirconium. Hafnium additions reduce scandium 
and zirconium amount in coarse intermetallic particles, increasing their content in supersaturated solid solution. The 
increasing content of fine particles, formed during ingot cooling, is observed as a result of discontinuous decomposi-
tion only after combined addition of scandium-zirconium. With hafnium addition precipitation of nanoparticles from 
a supersaturated solid solution practically stops during ingot cooling. As-cast mechanical properties grow initially 
due to solid-solution hardening and grain refinement, and then due to particles Al3(Sc,Zr) type particles emergence. 

Keywords: aluminum alloys, alloying with small additions of transition elements, microstructure, intermetallic 

compound. 
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Введение 

Алюминиевые сплавы занимают лиди-
рующее положение в конструкциях авиацион-
ной и ракетно-космической техники. Развитие 
гражданской авиации и перспектива создания 
самолетов с длительным ресурсом вызывает 
необходимость расширения работ по созданию 
новых материалов и сплавов [1-3]. 

В связи с этим ведутся интенсивные иссле-
дования по разработке новых и совершенство-
вания существующих алюминиевых сплавов [4-

6]. Наиболее распространенными легирующи-
ми добавками в алюминиевых сплавах являют-
ся магний и марганец, которые значительно по-
вышают их прочностные свойства за счет твер-
дорастворного упрочнения [7, 8]. Однако наи-
более популярным является легирование ма-
лыми добавками скандия. 

Скандий непосредственно при кристалли-
зации образует пересыщенный твердый рас-
твор, который может распадаться при после-
дующем нагреве ˃250 °С. При этом образуются 
дисперсные и когерентные матрице наночасти-
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цы фазы Al3Sc, которые обеспечивают сущест-
венный прирост прочностных свойств [9]. Он 
измельчает также зерно в процессе литья, что 
так же благоприятно влияет на повышение 
прочностных свойств сплава [9]. 

Эффективными добавками в алюминиевые 
сплавы являются также цирконий и гафний. 
Цирконий является сильным модификатором и 
дополнительно вводится в сплавы, содержащие 
скандий. Он способствует измельчению микро-
структуры и повышает механические свойства 
[9, 10]. Гафний так же измельчает зёренную 
структуру [11], и снижает скорость диффузии 
скандия, делая частицы Al3Sc значительно бо-
лее термостабильными [12]. 

Есть значительное количество исследова-
ний, показывающих, как изменяются прочност-
ные свойства, зёренная структура и интерме-
таллидные частицы в конкретных сплавах, при 
добавлении в них по отдельности Sc, Zr, Mg, 
Mn и Hf [6, 9, 13-18]. Однако в настоящее вре-
мя отсутствуют исследования, показывающие 

комплексное влияние данных элементов на 
свойства сплава, позволяющие оценить вклад 
каждого из них на прочностные свойства и раз-
меры зеренной структуры при литье. Исследо-
вания данного вопроса является целью данной 
статьи. 

Методика исследований 

Образцы из модельных сплавов производи-
ли в лабораторных условиях (в индукционной 
печи средней частоты, размеры слитков 

2040400, отливали в водоохлаждаемый 
стальной кокиль при температуре расплава 
(720-740) ℃). В процессе исследования шаг за 
шагом увеличивалась концентрация химиче-
ских элементов, чтобы посмотреть, как они бу-
дут влиять на зёренную структуру и механиче-
ские свойства. 

В таблице 1 представлен химический со-

став всех исследуемых сплавов. 

Таблица 1. Химический состав исследуемых сплавов, % 

Table 1. Chemical composition of the studied alloys, % 

Cплав Al Si Fe Mn Mg Ti Zr Sc Hf 

А85 осн. 0,03 0,07 0,002 0,004 0,003 – – – 

Al-Mg осн. 0,003 0,004 <0,0005 1,03 0,005 – – – 

Al-4Mg осн. 0,005 0,003 <0,0005 3,85 0,006 – – – 

Al–5,5Mg–0,3Sc осн. 0,03 0,06 0,006 5,5 0,006 – 0,31 – 

Al–6,3Mg–0,4Mn–0,2Sc осн. 0,013 0,006 0,37 6,33 0,013 – 0,24 – 

1570 осн. 0,17 0,27 0,44 6,16 0,03 0,05 0,22 – 

1570–0,5Hf осн. 0,17 0,27 0,44 6,16 0,03 0,05 0,22 0,5 

 
Экспериментальные плавки проводились в 

среднечастотной индукционной печи с исполь-
зованием графитового тигля. Вес расплава со-
ставлял 4-5 кг. Масса отлитого слитка состав-
ляла 3 кг. В качестве шихты для сплава исполь-
зовались следующие материалы: алюминий 
(чистота 99,8 %), магний (99,9 %), мастер-сплав 
Al–2%Sc, силумин Al–12%Si, мастер-сплав     
Al–5%Zr. Температура литья составляла 720-
740 °С. Перед заливкой расплавленного метал-
ла в литейную форму его рафинировали кар-
наллитовым флюсом, вводимым из расчета 5 г 
на 1 кг шихты. После этого с поверхности рас-
плавленного металла удалялся ликвационный 
слой. После затвердевания слиток извлекался 
из кокиля и охлаждался в воде. 

Зерённую структуру образцов исследовали 
на оптическом микроскопе Carl Zeiss Axiovert-
40 MAT. Подготовка микрошлифов включала 
вырезку образцов, механическое шлифование, 
полирование, а также электрополировку во 
фтороборном электролите состава: борная ки-

слота – 11 г, фтористоводородная кислота – 
30 мл, вода дистиллированная – 2200 мл. Для 
каждого образца (в случае прохождения рекри-
сталлизации) методом секущих ГОСТ 21073.2 
измеряли средний размер зерна. 

Для тех же режимов обработки с примене-
нием СЭМ JEOL 6390A исследовали интерме-
таллидные частицы. Методика подготовки об-
разцов состояла в механической шлифовке, по-
лировке и электрополировке. Электрополиров-
ку проводили при температуре 85-110 ºC и на-
пряжении 10-30 В в электролите следующего 
состава: 500 мл H3PO4; 300 мл H2SO4; 50 г CrO3; 
50 мл H2O. Изучение химического состава 
структурных составляющих методом энерго-
дисперсионной спектроскопии при помощи де-
тектора X-Max 80T в диапазоне энергий           
0-10 кэВ (энергетическое разрешение детектора 
составляет 122 эВ). Микроструктуру для спла-
вов 1570 и 1570–0,5Hf дополнительно исследо-
вали на просвечивающем электронном микро-
скопе JEM-2100 при напряжении 200 кВ. Эле-
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ментный анализ выполнен с помощью рентге-
новской энергодисперсионной системы 
OXFORD Instruments, INCA Energy. Образцы 
для исследований методом ПЭМ были подго-
товлены путём механической и электролитиче-
ской полировки. 

Результаты и их обсуждение 

Исходная структура чистого алюминия 
марки А85 (рис.1а) представляет собой столб-
чатые зерна, идущие от края к центру слитка со 
средним размером зерна около 700 мкм (рис.2). 

   

а) б) в) 

  

г) д) 

  

е) ж) 

Рис.1. Микроструктура сплавов в литом состоянии: 

а) А85, б) Аl–Mg, в) Аl–4Mg, г) Аl–5,5Mg–0,3Sc, д) Al–6,3Mg–0,4Mn–0,2Sc, е) 1570, ж) 1570–0,5Hf 

Fig.1. Microstructure of cast alloys: 

a) A85, b) Al–Mg, c) Al–4Mg, d) Al–5.5Mg–0.3Sc, e) Al–6.3Mg–0.4Mn–0.2Sc, e) 1570, g) 1570–0.5Hf 

 

Рис.2. Средний размер зерна литых образцов, мкм 

Fig.2. Average grain size of cast samples, microns 
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Такая форма и размер структуры в целом 

характерны для алюминиевых сплавов [15]. 
При добавлении магния (рис.1б) наблюда-

ется более мелкозернистая структура. Это объ-
ясняется тем, что увеличивается смачиваемость 
между твердой и жидкой фазой, которая, в ито-
ге, уменьшает энергию натяжения в жидком 
растворе, в результате чего, образуется боль-
шее количество кристаллизационных центров 
[16]. При дальнейшем увеличении концентра-
ции магния данный эффект усиливается 
(рис.1в). Добавки скандия приводят к дальней-
шему измельчению зерна до 98 мкм (см. рис.1д 
и рис.2). Однако, здесь также сохраняется ден-
дритная структура, что объясняется переохла-
ждением на границе жидкости и зародыша но-
вой фазы, так как скандий в данных сплавах не 
достигает заэвтектической концентрации и не 
образует первичных частиц Al3Sc. Повышение 
концентрации марганца несколько снижает 
размер зёренной структуры, хотя она остается 
дендритной (рис.1д). Основным механизмом 
уменьшения размеров зерна здесь по-прежнему 
является снижение поверхностного натяжения 
между зародышем и жидкой фазой. 

На рис.1е представлена микроструктура 
сплава 1570 с совестным циркониево-скандиево 
микролегированием, которая после литья обла-

дает равноосным зерном со средним размером 
зерен 53 мкм (рис.2). Исчезновение дендритной 
и появление равноосной структуры в 1570 при 
содержании 0,22 % скандия вызвано действие 
циркониевого микролегирования. Цирконий 
уменьшает растворимость скандия, в том числе 
и в жидкой фазе, в результате чего первичные 
частицы Al3Sc образуются уже при 0,2 % скан-
дия [9]. Это и приводит, к наблюдаемому на 
рис.1е равноосному зерну. 

Самый сильный модифицирующий эффект 

показал сплав 1570–0,5Hf (рис.1ж) его зерно 

оказалось почти в 2,5 раза меньше, чем в от-

ливке без гафния, а именно 22 мкм (рис.2). До-

бавки гафния приводят к дальнейшему измель-

чению зёренной структуры за счет появления в 

жидкой фазе частиц Al3Hf по перетектической 

реакции [11], так как концентрация гафния в 

данном сплаве превышает 0,43 %. 

В технически чистом алюминии присутст-

вуют характерные для данного сплава частицы 

Al8Fe2Si, размер которых составляет в среднем 

5 мм (рис.3). Мелкодисперсные частицы в дан-

ном сплаве практически отсутствуют. В твер-

дом растворе присутствует небольшая доля Fe 

и Si являющихся неизбежными примесями в 

любых алюминиевых сплавах. 

   

а) б) в) 

 

г) 

Рис.3. Изображения СЭМ сплава А85: 

а) основные типы интерметаллидных соединений, б) мелкие дисперсоиды, в) крупные частицы, 

г) результат рентгеноструктурного анализа 

Fig.3. SEM images of alloy A85: 

a) the main types of intermetallic compounds, b) small dispersoids, c) large particles, 

d) the result of X-ray diffraction analysis 
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а) б) в) 

  

г) д) 

Рис.4. Изображения СЭМ сплава Al–6,3Mg–0,4Mn–0,2Sc: 

а) основные типы интерметаллидных соединений, б) мелкие дисперсоиды, 

в) крупные частицы, г) результат рентгеноструктурного анализа 

Fig.4. SEM images of the Al–6.3Mg–0.4Mn–0.2Sc alloy: 

a) the main types of intermetallic compounds, b) small dispersoids, 

c) large particles, d) the result of X-ray diffraction analysis 

 

В сплаве Al–6,3Mg–0,4Mn–0,2Sc при добавле-
нии марганца образуется типичное для данных 
сплавов соединение Al15(FeMn)3Si2 (рис.4) [19]. 
Количество данных частиц по сравнению с час-
тицами Al3Fe и Al3Si значительно возрастает. 
Количество интерметаллидных частиц типа 
Mg5Al8 остаётся на прежнем уровне. Последние 
как правило соседствуют с частицами 
Al15(FeMn)3Si2. Мелкодисперсные частицы в 
данном сплаве так же практически отсутству-
ют, а в пересыщенном твердом растворе на-
блюдается повышенное содержания скандия и 
марганца. 

В сплаве 1570 наблюдаются большое коли-
чество частиц типа Al3(Fe,Si) (рис.5). Кроме 
них наблюдаются магниевосодержащие части-
цы бета фазы типа Mg2Si. При кристаллизации 
так же возникают уже упоминавшиеся выше 
эвтектические частицы Al3(Sc,Zr). Сканирую-
щая микроскопия не показывает наличия мел-
кодисперсных частиц. Как будет показано да-
лее это объясняется тем, что последние пред-
ставлены в основном метастабильными фазами 
Al3(Sc,Zr) и имеют наноразмер. В твердом рас-
творе наблюдается в основном магний, а скан-
дий и цирконий содержатся в уже упомянутых 
наночастицах. 

  

а) 
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б) в) 

  
 

г) 

Рис.5. Изображения СЭМ сплава 1570: 

а) основные типы интерметаллидных соединений, б) мелкие дисперсоиды, в) крупные частицы, 

г) результат рентгеноструктурного анализа 

Fig.5. Images of SEM alloy 1570: 

a) the main types of intermetallic compounds, b) small dispersoids, c) large particles, 

d) the result of X-ray diffraction analysis 

 

   

а) б) в) 
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г) 

Рис.6. Изображения СЭМ сплава 1570–0,5Hf: 
а) основные типы интерметаллидных соединений, б) мелкие дисперсоиды, 

в) крупные частицы, г) результат рентгеноструктурного анализа 

Fig.6. SEM images of alloy 1570–0.5Hf: 
a) the main types of intermetallic compounds, b) small dispersoids, 

c) large particles, d) the result of X-ray diffraction analysis 

 
В сплаве 1570, легированным 0,5 % гафния 

присутствуют частицы Al3(Fe,Si) (представлен-
ные на рис.6в). Наблюдаются также частицы 
типа Al3Mg2 и Mg2Si и частицы Al3(Sc,Zr,Hf) 
эвтектического происхождения. Наличие в них 
гафния объясняется тем, что согласно [20] гаф-
ний может растворяться в частицах Al3Sc. В 
данном сплаве сканирующая микроскопия по-
зволила выявить некоторое количество вееро-

образных продолговатых частиц. Учитывая их 
продолговатую форму, близкое расположение к 
большеугловым границам и веерообразный ха-
рактер их выпадения можно предположить, что 
это частицы Al3Sc возникающие при прерыви-
стом выпадении [21, 22]. Твердый раствор в 
данном сплаве содержит магний и в нем так же 
достаточно много скандия и циркония. 

   

Рис.7. Изображения тонкой структуры сплава 1570 

Fig.7. Images of the fine structure of alloy 1570 
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В сплаве 1570 методами просвечивающей 

микроскопии выявлены как небольшие коге-

рентные и полукогерентные наночастицы 

(рис.7), которые по химическому составу близ-

ки к Al3(Sc,Zr) (рис.8) так и более крупные иг-

лообразные частицы того же химического со-

става, образовавшиеся в результате прерыви-

стого выделения. 

 

Рис.8. Энергодисперсионная рентгеновская спектроскопия сплава 1570 

Fig.8. Energy dispersive X-ray spectroscopy of alloy 1570 

   

Рис.9. Изображения тонкой структуры сплава 1570–0,5Hf 

Fig.9. Images of the fine structure of the alloy 1570–0.5Hf 

В сплаве 1570–0,5Hf наночастицы отсутст-

вуют (рис.9). Это объясняется наличием круп-

ных эвтектических частиц того же состава, ко-

торые забирают в себя часть Sc,Zr,Hf. Однако 

более вероятным видится то, что гафний сни-

жает диффузию скандия и замедляет образова-

ние вышеупомянутых частиц Al3(Sc,Zr,Hf). 

Этот факт так же подтверждается тем, что зна-

чительная доля Sc и Zr находится в пересы-

щенном твердом растворе. 

При добавлении в сплав магния происхо-

дит постоянный рост прочностных показателей 

(рис.10). Скандий без добавления других пере-

ходных элементов не сильно влияет на механи-

ческие свойства, а повышение прочности в 

сплаве Al–6,3Mg–0,4Mn–0,25Sc можно объяснить 

появлением марганца в твердом растворе. При 

добавлении циркония в сплаве 1570 механиче-

ские свойства растут более интенсивно, что 

можно объяснить измельчением зёренной 

структуры, а также появлением наночастиц ти-

па Al3(Sc,Zr). После добавления 0,5 % гафния 

уровень прочностных свойств несколько 

уменьшается. Это связано с тем, что Hf снижа-

ет диффузию скандия и препятствует выпаде-

нию частиц типа Al3Sc из пересыщенного твер-

дого раствора. 
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Рис.10. Временное сопротивление разрыву и услов-

ный предел текучести, МПа 

Fig.10. Temporary tear resistance and conditional yield 

strength, MPa 

Выводы 

1. Добавление магния, а затем марганца и 
скандия (до 0,3 %) приводит к постепенному 
измельчению зерна за счет уменьшения по-
верхностного натяжения между жидкой и твер-
дой фазой. В тоже время без комбинированного 
скандиево-циркониевого легирования малыми 
добавками равноосной недендритной структу-
ры не наблюдается. Добавление циркония и 
гафния ведет к существенному измельчению 
зёренной структуры и появлению равноосного 
зерна за счет появления в жидкой фазе первич-
ных частиц AL3Sc. 

2. При исследовании сплава 1570 обнару-
жены крупные эвтектические частицы, содер-
жащие Sc, Zr и некоторое количество наноча-
стиц частиц Al3(Sc,Zr) образующихся, в основ-
ном, из-за прерывистого распада пересыщенно-
го твердого раствора при остывании слитка. 
При добавлении гафния, вследствие скорости 
диффузии значительная часть скандия находят-
ся в пересыщенном твердом растворе, и части-
цы Al3Sc не формируются при остывании слит-
ка. 

3. Добавление марганца и особенно магния 
приводит к существенному твердорастворному 
упрочнению. Добавки скандия в диапазоне до 
0,3 % без циркония не ведут к существенному 
росту прочности. Однако комбинированное 
скандиево-циркониевое легирование приводит 
при остывании слитка к образованию частиц 
Al3(Sc,Zr), что повышает механические свойст-
ва. Их увеличение так же связано с измельче-
нием зерна. В целом эффект от твердораствор-
ного упрочнения составляет 180-200 МПа. Из-
мельчение зерна совместно с появлением мел-
кодисперсных наночастиц Al3(Sc,Zr) приводит 
к повышению свойств в среднем на 50 МПа. 
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Аннотация. Проанализировано влияние всесторонней изотермической ковки (ВИК) на формирование 
ультрамелкозернистой (УМЗ) структуры применительно к титановым и жаропрочным никелевым сплавам. 
По результатам исследования показано, что в процессе ВИК исходная крупнозернистая структура в никеле-
вых сплавах ЭП741НП и ЭК61 с различным типом упрочняющей фазы Ni3(Al, Ti) и Ni3Nb соответственно 

трансформируется в УМЗ структуру дуплексного типа с размером зерен матрицы (-фазы) для ЭП741НП 
около 0,6 мкм, для ЭК61 около 0,3 мкм, а в титановом сплаве ВТ22 до размера около 0,38 мкм. Микротвер-
дость после ВИК увеличилась на 5 % для сплава ВТ22, на 10 % для сплава ЭП741НП и на 34 % для сплава 
ЭК61. Создан научно-технический задел для оптимизации технологических режимов получения УМЗ струк-
туры дуплексного типа в массивных объемных заготовках, в частности, применительно к никелевым спла-
вам (ЭП741НП и ЭК61) и титановому сплаву ВТ22, необходимый для последующей обработки сплавов в 
режиме низкотемпературной сверхпластичности. 

Ключевые слова: никелевые сплавы, титановые сплавы, всесторонняя изотермическая ковка, микро-

структура. 
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Abstract. The study of the process of multiple isothermal forging as applied to titanium alloy and heat-resistant 
nickel-based superalloys has been carried out. According to the study results, it was shown that the initial coarse-
grained structure of nickel-based suoeralloys is transformed into an ultrafine-grained structure with a grain size: for 
the EP741NP it is about 0.6 μm, for the EK61 it is about 0.3 μm, as for the VT22 titanium alloy it is about 0.38 μm. 
The microhardness values are increased by 34 % for the EK61, by 10 % for EP741NP and by 5 % for the VT22. 
Such data will make it possible to create a scientific basis for optimizing the conditions of obtaining an ultrafine-
grained structure in workpieces, particularly in (EP741NP and EK61) nickel-based superalloy and VT22 titanium al-
loy, as well as their subsequent processing in the superplasticity conditions. 

Keywords: nickel-based heat-resistant superalloys, titanium alloys, multiple isothermal forging, microstructure. 
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Введение 

В настоящее время в области материалове-

дения активно ведутся разработки по развитию 

и более широкому применению методов интен-

сивной пластической деформации (ИПД), кото-

рые позволяют получать объемные нанострук-

турированные заготовки различной геометрии с 

нано- и ультрамелкозернистой (УМЗ) структу-

рой [1-6]. К наиболее популярным методам, 

реализующим ИПД, относятся такие схемы об-

работки, как кручение под высоким давлением 

(КВД), равноканальное угловое прессование 

(РКУП), всесторонняя изотермическая ковка 

(ВИК) и др. [4]. Для получения массивных объ-

емных полуфабрикатов с УМЗ структурой осо-

бый интерес вызывает такой способ ИПД, как 

метод ВИК с поэтапным снижением темпера-

туры деформации, реализация которого может 

быть осуществлена с использованием сущест-

вующего на металлургических предприятиях 

кузнечно-прессового оборудования [5, 6]. Схе-

ма ВИК основана на использовании многократ-

ного повторения операций свободной ковки: 

осадка-протяжка со сменой оси прилагаемого 

деформирующего усилия. Данным способом 

можно получать УМЗ структуру в трудноде-

формируемых сплавах на основе титана, никеля 

и интерметаллидах, так как обработка начина-

ется с повышенных температур, и при этом 

обеспечиваются небольшие удельные нагрузки 

на инструмент [2]. 

Жаропрочные никелевые сплавы (ЖНС) – 

это уникальный класс материалов, способный 

работать при повышенных температурах и в аг-

рессивных средах благородя сложному химиче-

скому составу [7-9]. Поэтому ЖНС широко ис-

пользуются для изготовления различных дета-

лей авиационных газотурбинных двигателей 

(ГТД), а также и ракетных двигателей [7-10]. 

Сложный химический состав современных 

ЖНС, обеспечивающий достижение требуемых 

характеристик жаропрочных свойств за счет 

твердорастворного упрочнения и выделения 

внутризеренных когерентных частиц упроч-

няющих фаз, например, на основе интерметал-

лидов Ni3(Al,Ti), привел к существенному сни-

жению технологической пластичности сплавов, 

повышению трудоемкости при обработке, а 

также к снижению коэффициента использова-

ния металла [7-10]. 

Реализация эффективной технологии изго-

товления деталей сложной геометрии возможна 

при создании в исходной заготовке УМЗ со-

стояния, которое обеспечивает высокую пла-

стичность и низкие напряжения течения при 

деформационной обработке, что особо акту-

ально для труднодеформируемых жаропрочных 

никелевых сплавов [11, 12]. В ЖНС на развитие 

процессов пластической деформации и, соот-

ветственно, рекристаллизации решающее влия-

ние оказывает состояние упрочняющих фаз: их, 

морфология и тип связи с матрицей [10-12]. 

Расширение технологических возможностей 

эффекта сверхпластичности (СП) при обработ-

ке труднодеформируемых ЖНС возможно за 

счет увеличения скорости деформации и сни-

жения температуры ее проявления, что может 

быть достигнуто в результате формирования в 

указанных материалах УМЗ или нанокристал-

лической структуры [10-13]. 

Известно [14], что для титановых сплавов 

формирование в объемных полуфабрикатах 

УМЗ структуры также является необходимым 
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условием для реализации эффекта структурной 

сверхпластичности (СП) в технологических 

процессах изготовления из таких сплавов дета-

лей сложной формы, например, методом сверх-

пластической формовки. Формирование УМЗ 

структуры в титановых сплавах методами ИПД 

возможно только при повышенных температу-

рах из-за низкой деформационной способности 

этих материалов, так, в работах [6, 15] ВИК 

сплава Ti-6Al-4V проводили с понижением 

температуры в интервале 800-450 °С. В частно-

сти, как показали авторы работ [16-18], всесто-

роннее прессование со ступенчатым понижени-

ем температуры для сплавов ВТ35 и ВТ22 по-

зволяет сформировать достаточно однородную 

зеренно-субзеренную структуру со средним 

размером элементов менее 0,2 мкм. При этом 

значения механических свойств УМЗ сплавов 

ВТ22 и ВТ35 превышают аналогичные свойст-

ва рассматриваемых сплавов в крупнозерни-

стом состоянии на 25-50% [18, 19]. В настоящее 

время, в том числе за рубежом, наблюдается 

повышенный интерес к получению УМЗ и на-

нокристаллических структур методами ИПД в 

материалах, ранее упрочняемых посредством 

термической обработки [20, 21]. Таким обра-

зом, разработка эффективных способов полу-

чения полуфабрикатов с УМЗ и НК структурой 

для никелевых и титановых сплавов является 

актуальной научной и материаловедческой за-

дачей. 

Целью работы является сравнительная 

оценка эффективности применения ВИК для 

получения УМЗ структуры в никелевых спла-

вах ЭК61 и ЭП741НП с различным типом уп-

рочняющей фазы, а также в титановом сплаве 

ВТ22. 

Материалы и методики исследований 

Материалами для исследований были вы-

браны жаропрочный деформируемый поликри-

сталлический никелевый сплав ЭК61, жаро-

прочный гранулированный никелевый сплав 

ЭП741НП и высокопрочный комплексно-

легированный титановый псевдо-β-сплав ВТ22 

стандартного химического состава. В исходном 

состоянии сплав ЭК61 представлял собой горя-

чедеформированный пруток с исходной круп-

нозернистой (КЗ) структурой (рис.1а): размер 

зерен матричной γ-фазы ~ 62 мкм, в теле зерен 

которой выделены когерентные частицы уп-

рочняющей γʹʹ-фазы ~ 40 нм. Сплав ЭП741НП 

имел КЗ структуру, представляющую собой от-

носительно крупные γ-зерна (d ~ 35 мкм), в те-

ле которых равномерно выделилась дисперсная 

(0,2 мкм) γʹ-фаза (рис.1б). В исходном состоя-

нии сплав ВТ22 представляет собой типичную 

микроструктуру с пластинчатыми выделениями 

- и -фаз с размером пластин до 10 мкм, ко-

эффициентом вытянутости К = 5 и соотноше-

нием 40-60 % (рис.1в). 

           

                                  а)                                                      б)                                                        в) 

Рис.1. Исходная микроструктура сплавов ЭК61 (а), ЭП741НП (б) и ВТ22 (в) 

Fig.1. The initial microstructure of the EK61 (a), EP741NP (b) superalloys and VT22 (c) 

Получение УМЗ структуры проводили с 

использованием известного методологического 

подхода, основанного на использовании соз-

данного в ИПСМ РАН способа получения УМЗ 

структуры (ВИК) [1-3, 5, 6] с использованием 

изотермического штампового блока с диамет-

ром бойков 280 мм их жаропрочного сплава 

ЖС6У, установленного на гидравлическом 

прессе с усилием 6,3 МН. Температурные ре-

жимы ВИК были определены по результатам 

предварительных исследований влияния тем-

пературы и степени деформации на формиро-

вание УМЗ структуры в исследуемых сплавах. 

Деформацию сплава ЭК61 с применением схе-
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мы ВИК проводили в интервале температур, 

соответствующих (0,93…0,71)Tδ (Tδ – темпера-

тура полного растворения δ-фазы), а сплава 

ЭП741НП – в две стадии: 1стадия в интервале 

температур Т = 1160…1140 °С; 2 стадия при    

Т = 950…900 °С. Для ВТ22 применяли много-

кратную ковку со сменой осей деформации за-

готовок в условиях постепенного охлаждения в 

интервале температур (0,97…0,75)Тпп (Тпп – 

температура полного полиморфного превраще-

ния). 

Все микроструктурные исследования и ме-

ханические испытания осуществляли на обору-

довании Центра Коллективного Пользования 

ИПСМ РАН. 
Микроструктуру изучали методом растро-

вой и просвечивающей электронной микроско-
пии с использованием микроскопов Mira 3LMH 
(TESCAN) и JEM-2000EX. Измерения микро-
твердости проводили на приборе MHT-10 
Microhardness Tester. 

Результаты и обсуждение 

Как известно [10], в сплавах типа 

ЭП741НП упрочняющей является -фаза на 

основе интерметаллида Ni3(Al,Ti), которая при 

охлаждении с температуры обработки выделя-

ется практически мгновенно вследствие близо-

сти параметров решетки -твердого раствора  

(-фаза) и упрочняющей -фазы. По-видимому, 

вследствие этого высоколегированный сплав 

ЭП741НП, содержащий 55÷60 % упрочняющей 

фазы, имеет низкую технологическую пластич-

ность и его невозможно подвергать всесторон-

ней изотермической ковке [10]. 

В данной работе показано, что даже гра-

нульный сплав ЭП741НП удается продеформи-

ровать и получить в заготовках однородную 

УМЗ структуру типа субмикродуплекс с разме-

ром зерен ~ 0,6 мкм (рис.2а). Полученные ре-

зультаты свидетельствуют о том, что при низ-

котемпературной деформационной обработке 

наряду с динамической рекристаллизацией ин-

тенсивно развивается динамический возврат, 

причем интенсивное внутризеренное скольже-

ние развивается как в γ-зернах, так и в относи-

тельно крупных частицах γʹ-фазы. Формирова-

ние менее развитой субструктуры в частицах  

γʹ-фазы, в сравнении с γ-фазой, обусловлено, по 

всей видимости, большей прочностью и замед-

ленностью процессов возврата в -фазе по 

сравнению с γ-фазой. 

Наиболее эффективен этот подход приме-

нительно к никелевым сплавам ЭК61 и его за-

рубежному аналогу сплаву Inconel 718. 

         

                                      а)                                                    б)                                                    в) 

Рис.2. Микроструктура после ВИК сплавов ЭП741НП (а), ЭК61 (б), ВТ22 (в) 

Fig.2. Microstructure of the EP741NP (a), EK61 (b) superalloys and VT22 (с) after MIF 

В сплавах ЭК61 и Inconel 718 упрочнение 

достигается за счет выделения упрочняющей 

γʹʹ-фазы на основе интерметаллида Ni3Nb [12]. 

Эти сплавы имеют высокую технологическую 

пластичность, что позволяет их подвергать все-

сторонней изотермической ковке в широком 

интервале температур благодаря тому, что ин-

кубационный период выделения интерметал-

лидной фазы на основе Ni3Nb составляет           

5…10 минут в температурном интервале их об-
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работки. Механизм формирования УМЗ струк-

туры типа субмикродуплекс в сплаве ЭК61 при 

ДТО с использованием схемы ВИК во многом 

аналогичный, как и в сплаве Inconel 718 [12]. В 

сплаве ЭК61 удалось сформировать УМЗ 

структуру дуплексного типа (рис.2б), в которой 

наблюдали новые рекристаллизованные зерна 

γ-фазы равноосной формы, свободные от дис-

локаций. Причем на многих межзеренных гра-

ницах выявляется характерный для равновес-

ных высокоугловых границ полосчатый кон-

траст. По границам и в тройных стыках зерен  

γ-фазы наблюдаются глобулярные некогерент-

ные выделения термически стабильной δ-фазы 

эллипсоидной формы. Во всем объеме дефор-

мированного материала была сформирована 

однородная УМЗ структура дуплексного типа 

(средний размер зерен γ-фазы составил               

~ 0,3 мкм). 

В титановых сплавах, как показано в рабо-

тах [2, 5, 6], при деформации процесс перехода 

пластинчатой структуры в глобулярную в спла-

ве протекает благодаря развитию непрерывной 

динамической рекристаллизации. В пластинах 

фаз формируются поперечные малоугловые 

границы, которые постепенно перестраиваются 

в большеугловые границы зерен, а полукоге-

рентные межфазные границы трансформиру-

ются в некогерентные. Ввиду неравномерного 

распределения поля скоростей деформации в 

объеме заготовки при всесторонней изотерми-

ческой ковке на каждом переходе со сменой 

оси деформации деформируются новые нерек-

ристаллизованные объемы [5, 6]. В результате 

проведенных операций удается полностью рек-

ристаллизовать микроструктуру практически 

любой объемной заготовки [2]. Аналогичные 

процессы структурообразования имели место 

при ВИК сплава ВТ22. Структура титанового 

сплава ВТ22 после ковки представлена на 

рис.2в. Как видно, она имеет смешанный ха-

рактер. Наряду с зернами субмикрокристалли-

ческого размера, имеющих высокоугловые гра-

ницы, о чем свидетельствует полосчатый кон-

траст на границах зерен, присутствуют ячейки 

дислокаций. Средний размер структурных со-

ставляющих порядка 0,38 мкм. 

В таблице 1 представлены значения микро-

твердости исследованных материалов после 

ВИК. Для зависимости микротвердость − раз-

мер зерна выполняется соотношение Холла – 

Петча [22], значения микротвердости при этом 

увеличились на: ЭП741НП ~10 %, ЭК61 ~34 %, 

ВТТ22 ~ 5 %. 

Таблица 1. Измерения микротвердости после ВИК 

Table 1. Microhardness measurements after MIF 

Микротвердость, ГПа  

Исходное 

состояние 

После ВИК 

ЭП741НП 5,07±0,2 5,12±0,19 

ЭК61 3,14±0,15 4,23±0,18 

ВТ22 3,95±0,19 4,17±0,16 

Заключение 

Экспериментально установлено, что ВИК 
является эффективным методом для получения 
УМЗ структуры в массивных объемных заго-
товках из жаропрочных никелевых сплавов 
ЭК61 и ЭП741НП с различным типом упроч-
няющей фазы, а также в титановом сплаве 
ВТ22. 
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СТРУКТУРА И СВОЙСТВА ПОКРЫТИЯ БОРА, НАНЕСЕННОГО МЕТОДОМ 
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Аннотация. Разработана методика нанесения покрытий бора на поверхность с использованием планар-
ного магнетрона постоянного тока с мишенью из чистого непроводящего, при нормальных условиях, кри-
сталлического бора. Скорость нанесения покрытия бора при мощности магнетронного разряда уровня 40 Вт 
составляла около 3,5 нм/мин. Покрытие было модифицировано электронным пучком в среде азота с энерги-
ей электронов 5 кэВ и плотностью тока пучка 5 мА/см2. Приводятся параметры и свойства таких покрытий 
толщиной 1,1±0,1 мкм, нанесенных на нержавеющую сталь 12Х18Н10Т. Определена плотность, исследована 
морфология покрытия, микротвердость и модуль Юнга. Определено влияние электронно-пучкового воздей-
ствия на поверхность покрытия, исследован его элементный состав. Показано, что доля атомов бора в по-
крытии варьируется от 70,7 ат. %. до 88,5 ат. %. Методами рентгеноструктурного анализа и просвечиваю-
щей электронной микроскопии обнаружено, что покрытие бора является аморфно-кристаллическим, т.е. со-
держит в объеме аморфной фазы кристаллические включения с размерами 3-7 нм. Выявлено наличие фаз 
боридов и гексаборидов хрома в приповерхностных областях подложки. 

Ключевые слова: магнетронное нанесение покрытий, непрерывный электронный пучок, пленки бора, 
фазовый состав, дефектная структура, свойства. 
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Abstract. A technique for deposition of boron coatings on a surface using a planar DC magnetron with a target 
made from pure crystalline, non-electrically-conducting (under normal conditions) boron has been developed. The 
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deposition rate of the boron coating with a magnetron discharge of 40 W power was about 3.5 nm/min. The coating 
was modified by an electron beam in a nitrogen atmosphere. The electron energy of the beam was 5 keV and a beam 
current density was 5 mA/cm2. The parameters and properties of those coatings with a thickness of 1.1± 0.1µm, de-
posited on stainless steel 12Cr18Ni10Ti, are presented. Density, coating morphology, microhardness and Young's 
modulus of boron coatings were investigated. The effect of electron-beam modification on the coating surface was 
determined, and its elemental composition was studied. It was shown that the fraction of boron atoms in the coating 
varies from 70.7 to 88.5 at. %. Using X-ray diffraction analysis and transmission electron microscopy, it was found 
that the boron coating is amorphous-crystalline, i.e. contains crystalline inclusions with sizes of 3-7 nm in the vol-
ume of the amorphous phase. The presence of phases of borides and hexaborides of chromium in the subsurface re-
gions was found. 

Keywords: magnetron coating, DC electron beam, boron films, phase composition, defect structure, coating 
properties. 
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Введение 

Поиск путей улучшения эксплуатационных 
характеристик металлов и сплавов представля-
ется важной задачей современного материало-
ведения. Поскольку эксплуатационные харак-
теристики большинства изделий определяются 
свойствами их поверхности, то нанесение по-
крытий, улучшающих эти свойства, является 
путем решения этой задачи. Среди методов на-
несения покрытий в последнее время интен-
сивно развиваются плазменные методы, к кото-
рым относится магнетронное напыление [1]. 
Магнетронное напыление позволяет наносить 
на поверхность покрытия из требуемых мате-
риалов, обеспечивая улучшение её служебных 
свойств [2]. 

Среди разнообразия получаемых защитных 
покрытий интерес представляют покрытия на 
основе бора. Борирование поверхности деталей 
из сталей и сплавов позволяет повысить их 
функциональные свойства [3]. Кристалличе-
ский бор и его соединения имеют высокую 
твердость [4, 5], а бор в аморфном состоянии 
может использоваться как твердая жаростойкая 
смазка для снижения трения [6]. Использование 
магнетронов для нанесения покрытий бора 
представляется привлекательной методикой. 
Однако, при нормальных условиях, чистый бор 
имеет высокое удельное электрическое сопро-
тивление уровня 10 MOм×cм [7]. Такое сопро-
тивление не позволяет обеспечить устойчивое 

функционирование магнетронного разряда по-
стоянного тока с распыляемым катодом (мише-
нью) из бора. Для решения этой проблемы тер-
моизолированная мишень магнетрона из бора 
предварительно нагревалась в слаботочном вы-
соковольтном разряде. Так как бор имеет отри-
цательный температурный коэффициент элек-
трического сопротивления, при нагреве мише-
ни до температуры около 600 оС её сопротив-
ление снижается до уровня 10 Oм×cм. Это 
обеспечивает стабильное зажигание магне-
тронного разряда с нагретой мишенью из бора. 
Такой метод был опробован в магнетронном 
разряде, функционирующем в среде инертных 
газов [8]. 

Целью настоящей работы была реализация 
магнетронного нанесения покрытия бора и по-
следующая его модификация непрерывным 
электронным пучком в среде азота, исследова-
ние структуры и свойства таких покрытий. 

Методика нанесения и электронно-пучковой 
модификации покрытия бора 

В качестве объекта исследования были вы-
браны покрытия бора, нанесенные на поверх-
ность образцов из нержавеющей стали марки 
12Х18Н10Т. Образцы имели прямоугольную 
форму размером 15×15 мм и толщиной 5 мм. 
Поверхность образцов, на которую наносилось 
покрытие, была отполирована до 10 класса чис-
тоты. 



Структура и свойства покрытия бора, нанесенного методом магнетронного распыления 

и модифицированного электронным пучком 
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Конструкция планарного магнетрона с ми-
шенью из чистого (99,95 ат. %) бора, исполь-
зуемого для нанесения покрытий, имела не-
сколько принципиальных отличий от стандарт-
ных устройств. Во-первых, это термическая 
изоляция мишени диаметром 5 см от электро-
дов магнетрона, осуществляемая прокладками 
из электропроводящего графлекса. Во-вторых, 
поскольку покрытие бора, осаждаемое на аноде 
магнетрона в процессе напыления, приводило к 
его электрической изоляции и погасанию раз-
ряда [9], стандартный анод магнетрона был до-
полнен системой из плоских анодных колец, с 
щелями шириной 2 мм между ними. В щелях 
формирование покрытия бора происходило с 
меньшей интенсивностью и это позволило 
обеспечить стабильное функционирование раз-
ряда в течение десятков часов. И, наконец, осо-
бенностью анода было наличие анодной полос-
ти с равномерно расположенными по её внут-
реннему диаметру двенадцатью отверстиями, 
обеспечивающими равномерное распределение 
потока рабочего газа (аргон особой чистоты - 
99,999 %) в область мишени. Это позволяло 
снизить предельное давление и напряжение го-
рения разряда магнетрона. 

Вакуумная камера, в которой осуществля-
лось нанесение и модификация покрытия, пред-
варительно откачивалась криогенным "безмас-
ляным" насосом НВК-250-3.2 до остаточного 
давления 10-5 Па. Давление аргона в камере при 
нанесении покрытия поддерживалось регуля-
тором расхода газа РРГ-10 на уровне 0,15 Па. 
Для электрического питания магнетронного 
разряда использовался стабилизованный ис-
точник Spellman SL6PN300 с регулируемыми 
постоянными током до 50 мА и напряжением 
до 6 кВ. 

Процедура нанесения покрытия была сле-
дующей. Сначала зажигался магнетронный раз-
ряд с током уровня 3 мА и напряжением горе-
ния около 4 кВ, который начинал разогревать 
мишень из бора. По мере разогрева мишени, её 
сопротивление снижалось, а ток разряда увели-
чивался. Приблизительно через 3 мин ток раз-
ряда достигал рабочего значения 50 мА, а на-
пряжение горения снижалось до 850 В. После 
этого, производилось позиционирование образ-
ца, закрепленного на подвижном держателе, 
для нанесения покрытия. Образец располагался 
в центре на расстоянии 7 см от поверхности 
мишени магнетрона. Толщина покрытия бора 
была пропорциональна времени процесса его 
напыления. В настоящей работе, для удобства 
сравнения различных характеристик покрытия, 

все данные приведены для образцов со време-
нем нанесения покрытия 5 часов. 

После нанесения покрытия вакуумная ка-
мера заполнялась азотом 99,9 % чистоты до 
давления 4 Па, поддерживаемого откачкой без-
масляным спиральным насосом ISP-500B, и 
проводилась модификация поверхности нане-
сенного покрытия непрерывным электронным 
пучком, генерируемым форвакуумным источ-
ником электронов. Ток пучка составлял 40 мА 
при энергии электронов 5 кэВ. Диаметр фокус-
ного пятна пучка в плоскости образца превы-
шал его размер и составлял 30 мм. Плотность 
мощности пучка на образец была 25±3 Вт/см2. 
Более подробно принцип функционирования, 
характеристики и параметры электронного ис-
точника представлены в работе [10]. Покрытие 
обрабатывалось электронным пучком в течение 
3 часов. В процессе обработки температура по-
крытия контролировалась быстродействующим 
оптическим пирометром Raytek-MM1MH и со-
ставляла около 600 оС. 

Морфология и микротвердость покрытия 

Толщина покрытия, измеренная микроин-
терферометром МИИ-4М, составляла 
1,1±0,1 мкм. Таким образом, скорость нанесе-
ния покрытия бора составляла около 
3,5 нм/мин. Это существенно выше, чем ско-
рость нанесения покрытий ВЧ магнетронным 
распылителем, прибором для распыления ди-
электрических материалов [11], которая, по 
оценкам, при такой же средней мощности раз-
ряда составляет менее 1 нм/мин. 

Средняя плотность покрытия бора для об-
разца была определена методом взвешивания 
до и после нанесения покрытия аналитически-
ми весами ВЛ-220М с точностью измерения 
10 мкг. Плотность образцов после нанесения 
покрытия составляла около 1,6 г/см3, а после 
отжига электронным пучком в азоте она увели-
чивалась до 1,9 г/см3. Это ниже, чем плотность 
кристаллов бора (2,34 г/см3), но существенно 
выше, чем средняя плотность мишени магне-
трона из бора (1,2 г/см3), которая была изготов-
лена методом горячего прессования в вакууме 
порошка бора с размерами частиц (1-10) мкм. 

Морфология поверхности покрытий была 
изучена с использованием сканирующего атом-
но-силового микроскопа Solver P47 с кантиле-
вером NSG-01. Пример рельефа поверхности 
покрытия приведен на рис.1. Из анализа рис.1 
следует, что на поверхности покрытия присут-
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ствуют цепочки пиков характерной шириной 
около 0,5 мкм (светлые области), а также ли-
нейные впадины шириной около 0,3 мкм (тем-
ные полосы). Перепад высот от этих впадин до 
пиков составляет около 65 нм, что на порядок 
меньше толщины покрытия бора. Шерохова-
тость поверхности покрытия Ra = 4,9 нм, что 
характерно для магнетронного метода. Асим-
метрия для покрытия положительная (Rsk = 1,2), 
что означает преобладание пиков над впадина-
ми. 

 

Рис.1. Атомно-силовая микроскопия рельефа           
поверхности покрытия бора, нанесенного                      

на образцы из нержавеющей стали 

Fig.1. Atomic force microscopy of the surface mor-
phology of a boron coating deposited on stainless steel 

samples 

Измерение микротвердости покрытия было 
проведено с использования установки NanoTest 
600 по методу Оливера-Фарра [12] при усред-
нении результатов по 10 измерениям. При про-
ведении измерений глубина проникновения 
индентора в покрытие не превышала 15 % от 
его толщины, что соответствовало нагрузке на 
индентор Берковича 2-5 мН. Результаты изме-
рения параметров покрытия были следующи-
ми: микротвердость Н = 4,53±0,08 ГПа, модуль 
Юнга E = 192,2±8,3 ГПа. Микротвердость по-
крытия была существенно ниже, чем, напри-
мер, у кристаллических аллотропий бора, что 
может свидетельствовать о преобладании 
аморфной фазы бора в покрытии. 

Состав и структура покрытия 

Изображения покрытий бора, полученные с 
использованием сканирующего электронного 

микроскопа Philips SEM 515 до и после обра-
ботки покрытия непрерывным электронным 
пучком (рис.2), показали, что воздействие пуч-
ка приводит к фрагментации и частичному раз-
рушению покрытия. 

 

 

Рис.2. Электронно-микроскопическое изображение 
покрытия бора до (а) и после (б) облучения                  

электронным пучком 

Fig.2. Electron microscopic image of the boron coating 
before (a) and after (b) the electron beam treatment 

Методами микрорентгеноспектрального 
анализа установлено, что после нанесения по-
крытия относительное содержание атомов бора 
в поверхностном слое стали составляет около 
89,1 ат. %. Наряду с бором, в покрытии присут-
ствует кислород концентрацией около 
7,3 ат. %. По-видимому, использование аргона 
особой чистоты и криогенная откачка не гаран-
тируют полное удаление из вакуумной системы 
кислорода, который может присутствовать на 
поверхностях системы в виде адсорбированных 
или оксидных пленок. Определение содержа-
ния бора в темных и светлых областях покры-
тия, обработанного пучком, указанных на 
рис.2б цифрами 1 и 2, показало, что, в первом 
случае, концентрация атомов бора и кислорода 
составляют 88,5 и 8,4 ат. %; во втором случае 
(светлые области) - 70,7 и 10,4 ат. %, соответ-
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ственно. Следовательно, полного разрушения 
покрытия не происходит, а трещины имеют 
глубину существенно меньше толщины покры-
тия (см. рис.1). 

Рентгенофазовый анализ был проведен с 
использованием дифрактометра Shimadzu 
XRD-6000. Съемка осуществлялась монохро-
матором CM-3121 в медном отфильтрованном 
излучении Cu-Kα1. Анализ не показал наличия 
кристаллического бора и фаз на основе бора в 
стали. Это указывает как на аморфное состоя-
ние покрытия, так и на возможное малое коли-
чество боридных фаз. Аморфное состояние бо-
ра в покрытии подтверждается изменением 
степени кристалличности системы «покры-
тие/подложка», а именно, при формировании 
покрытия бора она составляет 0,67, а после об-
лучения электронным пучком - 0,82, что может 
указывать на частичную кристаллизацию 
аморфного бора и формирование наноразмер-
ных борсодержащих включений второй фазы. 

Анализ фазового состава покрытия, облу-
ченного электронным пучком, был осуществ-
лен методами просвечивающей электронной 
дифракционной микроскопии с использованием 
микроскопа JEM-2100F JEOL. Характерное 
изображение структуры поверхностного слоя 
образца приведено на рис.3. Отчетливо видно, 
что в поверхностном слое стали формируется 
нанокристаллическая (50-110 нм) зеренно-
субзеренная структура (рис.3а). На темнополь-
ном изображении (рис.3в) в объеме и на грани-
цах кристаллитов γ-фазы наблюдаются нано-
размерные (8-10 нм) частицы второй фазы. 
Анализ микроэлектронограммы (рис.3б) позво-
ляет заключить, что данные кристаллиты явля-
ются боридами хрома Сr2B. На поверхности 
образцов обнаруживается тонкий, до 100 нм, 
слой, содержащий наноразмерные включения 
гексаборидов хрома СrB6 (рис.3г). 

       
Рис.3. Электронно-микроскопическое изображение структуры поверхностного слоя покрытия бора;                     

а – светлое поле; б – микроэлектронограмма; в, г – темные поля, полученные в рефлексах                                  
<111> γ-Fe +<002> Сr2B и <201> СrB6 + <002> СrO7 (рефлексы указаны на (б) стрелками: 1 – для (в),                        

2 – для (г)) 

Fig.3. Electron microscopic image of surface structure of the boron coating; a – bright field; b – microelectron             
diffraction pattern; (c, d) dark fields obtained in the <111> γ-Fe + <002> Cr2B and <201> CrB6 + <002> СrO7                

reflections (the reflections are indicated in (b) by arrows: 1 for (c), 2 for (d)) 

Методами прямого разрешения кристалли-
ческой решетки установлено, что покрытие бо-
ра, модифицированное электронным пучком, в 
основном является аморфным, но содержит в 
своем объеме включения, имеющие кристалли-
ческую решетку (рис.4, включения указаны 
стрелками). Размеры включений составляют 3-
7 нм. 

Несмотря на то, что облучение покрытия 
бора электронным пучком проводилось в атмо-
сфере азота, фаз нитридов бора в исследовани-

ях зарегистрировано не было. Аморфные по-
крытия бора могут находить применение в ма-
шиностроении, где они могут использоваться в 
качестве твердых смазок для уменьшения тре-
ния [6]. Кроме этого, покрытия бора, обога-
щенные изотопом 10В, перспективны при соз-
дании детекторов нейтронов, а также для по-
крытия элементов активной зоны ядерного ре-
актора в качестве выгорающего поглотителя 
нейтронов с целью снижения реактивности ре-
актора в начале его эксплуатации. 
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Рис.4. Электронно-микроскопическое изображение 
структуры поверхностного слоя системы «покрытие 

бора/ подложка из 12Х18Н10Т» 

Fig.4. Electron microscopic image of the structure          
of the surface layer of the "boron coating/substrate             

of 12X18H10T" system 

Заключение 

Разработана методика нанесения покрытий 
бора на поверхность с использованием планар-
ного магнетрона с мишенью из чистого кри-
сталлического бора. Особенностью устройства 
являлась термоизоляция мишени от электродов 
магнетрона и нагрев ее до состояния проводи-
мости в слаботочной высоковольтной фазе раз-
ряда. Скорость нанесения покрытия бора при 
мощности магнетронного разряда уровня 40 Вт 
составляла около 3,5 нм/мин, что, при указан-
ной средней мощности, существенно выше 
аналогичной величины ВЧ магнетрона, исполь-
зуемого для нанесения покрытий из диэлектри-
ческих материалов. Покрытие было модифици-
ровано электронным пучком в среде азота с 
энергией электронов 5 кэВ и плотностью тока 
пучка 5 мА/см2. 

Проведены исследования параметров таких 
покрытий толщиной 1,1±0,1 мкм нанесенных 
на нержавеющую сталь 12Х18Н10Т. Найдено, 
что воздействие электронного пучка приводит 
к увеличению плотности покрытия с 1,6 до 
1,9 г/см3. Показано, что шероховатость покры-
тия 4,9 нм. Микротвердость покрытия 
4,53±0,08 ГПа, что свидетельствует о преобла-
дании в нем аморфной фазы. Установлено, что 
облучение покрытия электронным пучком при-
водит к появлению трещин и сколов. На нераз-
рушенных участках концентрация бора в по-
крытии была 88,5 ат. %, на участках сколов на 
25 % ниже. Методом рентгенофазового анализа 
подтверждено преобладание аморфного со-
стояния бора в покрытии; методом прямого 
разрешения кристаллической структуры выяв-

лено присутствие в объеме покрытия кристал-
лических включений размерами 3-7 нм. В при-
поверхностном слое подложки выявлены нано-
размерные частицы боридов и гексаборидов 
хрома. 
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Аннотация. В работе представлены сравнительные исследования структуры, микротвердости, коэффи-
циента диффузии и пластичности борированного и боромедненного слоев, полученных на низкоуглероди-
стой стали Ст3 за время выдержки 3, 4 и 5 ч при помощи разработанного совмещенного твердофазного ме-
тода с использованием высокотемпературного синтеза насыщающих элементов из окислов бора и меди в 
процессе термической обработки (ТО), что приводит к интенсификации процесса легирования поверхности 
железоуглеродистых сплавов (ЖУС). При чистом борировании в процессе химической термообработки 
(ХТО) формирование покрытия происходит по классическому варианту с образованием слоя со структурой 
игольчатые кристаллиты, ориентированные от поверхности вглубь металла. После 5-ти часовой обработки 
формируется двухфазное покрытие из высшего борида FeB с микротвердостью 21-22 ГПа и расположенного 
под ним слоя низшего борида Fe2B с микротвердостью 18-19 ГПа. Толщина слоя высшего борида составляет 
до трети от общей протяженности борированного покрытия. Максимальная длинна игл для борирования со-
ставила 120 мкм, Структура боромедненного покрытия также имеет структуру игольчатых кристаллитов, но 
отличается более плотной упаковкой и большей длинной игл – до 200 мкм. При боромеднении устанавлива-
ет положительный градиент роста микротвердости от поверхности вглубь слоя с максимальной величиной 
18-18,5 ГПа на расстоянии 10…20 % от поверхности от общей толщины покрытия. Коэффициент диффузии 
бора при наличии в грануле окиси меди увеличивается до 4-х раз, определенный расчетом и уравнениями, 
полученными при помощи программного обеспечения Excel. Величина хрупкости пред для борирования со-
ставила 1,25-1,27, для боромеднения – 2,21-2,42, что оценивается баллами хрупкости: для борирования – 3, 
для боромеднения – 1. Наличие окиси меди в реакционной грануле способствует диффузии бора вглубь 
ЖУС с формированием фазы из низшего борида железа, что положительно сказывается на финишной обра-
ботке и эксплуатации обрабатываемых деталей. 

Ключевые слова: борирование, боромеднение, пластичность, коэффициент диффузии, структура, мик-
ротвердость. 
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Abstract. The paper presents a comparative study of the structure, microhardness, diffusion coefficient and plas-
ticity of borated and boron-copper layers obtained on low-carbon steel St3 using the developed combined solid-
phase method for saturating the steel surface using high-temperature synthesis of saturating elements from boron 
and copper oxides during heat treatment (HT) in reactive granules in which aluminum is used as an oxide reducing 
agent. The exothermic reaction of the simultaneous reduction of boric anhydride obtained from dehydrated boric 
acid and copper oxide leads to an intensification of the process of alloying the iron-carbon alloys (ICA) surface. In 
pure boriding using the reduction reaction of boric anhydride in the process of chemical heat treatment (CHT), the 
coating is formed according to the classical version with the formation of a layer with the structure of acicular crys-
tallites oriented from the surface into the depth of the metal. After 5-hour treatment, a two-phase coating is formed 
from a higher FeB boride with a microhardness of 21-22 GPa and an underlying layer of a lower Fe2B boride with a 
microhardness of 18-19 GPa. The thickness of the higher boride layer is up to a third of the total length of the bor-
ated coating. The maximum length of needles for boriding was 120 m. The structure of the boron-copper coating 
also has the structure of acicular crystallites, but differs in denser packing and greater thickness, which reaches 
200 m. When boron-copper plating, a non-standard distribution of microhardness along the length of the layer was 
established. There is a positive gradient of microhardness growth from the surface deep into the layer with a maxi-
mum value of 18-18.5 GPa at a distance of 20-30 % from the surface of the total coating thickness. The diffusion 
coefficient of boron in the presence of copper oxide in the granule increases up to 4 times, determined by the calcu-
lation and equations obtained using the Excel software. The brittleness value lim for boron plating was 1.25-1.27, 
for boron-copper plating – 2.21-2.42, which is estimated by brittleness points in for boron plating – 3, for boron-
copper plating – 1. The presence of copper oxide in the reaction granule contributes to the diffusion of boron into 
depth of the ICA with the formation of a phase from the lower iron boride, which has a positive effect on the finish-
ing and operation of the machined parts. 
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Введение 

Поверхностное легирование деталей ма-
шин и механизмов, изготовленных из недоро-
гих железоуглеродистых сплавов, остается од-
ним из перспективных методов снижения про-
изводственных и эксплуатационных затрат при 
создании техники. 

Для того, чтобы максимально повысить из-
носостойкость различных деталей из недорогих 
ЖУС (втулки, опоры, ролики и т.п.) внимание 
привлекают методы диффузионного насыще-
ния поверхности ЖУС различными химиче-
скими элементами, в частности бором [1, 2]. 
При этом, оцениваются такие преимущества 
борирования как универсальность методов с 

получением одной из самых высоких показате-
лей микротвердости, толщины покрытий и по-
вышения стойкости к истиранию с низкой 
склонностью к холодной сварке (схватыванию). 
Для более широкого использования борирова-
ния в мировой практике сегодня большое вни-
мание уделяется повышению пластичности бо-
ридных покрытий c применением различных 
методов борирования [3-8]. 

Во многом этот вопрос решается примене-
нием комплексного метода насыщения поверх-
ности ЖУС бором с другими химическими 
элементами твердофазным методом [9-11]. В 
наших предыдущих работах разработан совме-
щенный твердофазный метод насыщения по-
верхности ЖУС бором с соединениями меди 
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[12-15]. Порошковые смеси включают в свой 
состав реакционноспособные гранулы из обез-
воженной борной кислоты, окиси меди и алю-
миния, как восстановителя этих окислов. Уста-
новлено, что в отличии простого дополнения в 
составы для борирования окиси меди, введение 
ее в состав гранул с использованием экзотер-
мической реакции восстановления окислов не-
посредственно в процессе термической обра-
ботки наблюдается увеличение толщины бо-
ридных покрытий. 

Целью данной работы стало дополнитель-
ное исследование свойств боридных покрытий, 
полученных на стали Ст3 (коэффициент диф-
фузии, параметры пластичности). 

Материалы и методы 

В качестве образцов использована сталь 
Ст3. 

Процесс диффузионного насыщения про-
водился твердофазным методом в герметичном 
контейнере установкой контейнера в разогре-
тую до рабочей температуры муфельную печь 
SNOL8,2/1100 с регулятором температуры 
Е5СК-Т. Стабильность температуры в устано-
вившемся тепловом режиме ±2 град,. Диффузи-
онное насыщение проводилось при температу-
ре 1120 К в течение 3-х, 4-х и 5-ти часов с ис-
пользованием в процессе ХТО экзотермической 
реакции алюмотермического восстановления 
окислов насыщающей смеси. 

Состав насыщающей смеси имел следую-
щее процентное содержание компонентов  
(масс. %): 

– борирование 

35 В4С + 35Al2O3 + 16В2О3 + 14Al, [16] 

– боромеднение 

30В4С + 30Al2O3 + 12В2О3 + 16CuO + 12Al, [17]. 

В качестве активатора использован NaF в 
количестве 2-3 масс. % от массы насыщающей 
смеси. 

Металлографические исследования выпол-
нялись на оптическом микроскопе «Neophot-
21». 

Для определения коэффициента диффузии 
варьировалось время выдержки образцов в пе-
чи в течение 3, 4 и 5 часов. 

Коэффициент диффузии D определен по 
следующей методике. Так как процесс насыще-
ния проводится в герметичном контейнере с 
убывающей концентрацией насыщающего эле-
мента за счет его диффузии в стальную основу, 
а также изменением концентрацией диффунди-

рующего элемента по протяженности диффузи-
онного покрытия, процесс диффузии удобнее 
описывать при помощи метода расчета пара-
метров диффузии из непостоянного источника. 
При этом коэффициент диффузии определяется 
по формуле [19]: 

D = X2 / 2t,                            (1) 

где X – толщина диффузионного слоя, м;     
t – время диффузионного процесса, с. 

Для оценки хрупкости слоев использовали 
напряжение скола и предельную деформацию, 
которую оценивали с помощью испытания на 
индуцированное разрушение методом микро-
вдавливания по Виккерсу на разных расстояни-
ях отпечатка по толщине слоя борида железа и 
определи по формуле Скуднова В.А.: 

εпред = Dотп / Lтр,                        (2) 

где, Dотп – диагональ отпечатка; Lтр – длина 
трещины между отпечатками. 

Микротвердость и оценку хрупкости по-
крытий проводили на образцах после 5-ти ча-
совой обработки. Для испытаний использовали 
микротвердомер ПМТ-3 при нагрузке 0,5 Н и 
1,5 Н. 

Результаты и их обсуждение 

На серии рисунков 1 и 2 представления фо-
тографии поперечных шлифов стали Ст3 после 
3-х, 4-х, и 5-ти часовой выдержки при бориро-
вании и боромеднении. 

Как видно из рис.1, при поверхностном на-
сыщении стали Ст3 при чистом борировании 
формирование покрытия происходит по клас-
сическому варианту с образованием слоя со 
структурой игольчатых кристаллитов, ориенти-
рованных от поверхности вглубь металла. При-
чем, игольчато-кристаллическая структура за-
рождается уже при 3-х часовой термообработ-
ке. После постепенного обогащения поверхно-
сти легируемым элементом с увеличением вре-
мени выдержки наблюдается постепенный рост 
игольчатых кристаллов вглубь металла с более 
компактной упаковкой в поверхностном слое. 
Максимальная величина боридных игл после 5-
ти часовой выдержки достигает 120 мкм, что на 
15-20 % превышает борирование из карбида 
бора при тех же режимах ТО [1-3, 16]. При 
этом на поверхности формируется двухфазное 
покрытие из высшего борида железа FeB с 
микротвердостью 21-22 ГПа и расположенным 
под ним слое низшего борида Fe2B с микро-
твердостью 18-19 ГПа. По протяженности слой 
высшего борида составляет до трети от общей 
толщины покрытия. 
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а) 

 

б) 

 

в) 

Рис.1. Диффузионные слои на поверхности стали 
Ст3 после борирования: а) 3 ч (×600), б) 4 ч (×400), 

в) 5 ч (×400) 

Fig.1. Diffusion layers on the surface of steel St3 after 
boriding; а) 3 h (×600), b) 4 h (×400), c) 5 h (×400) 

Как видно из рис.2а, при наличии в насы-
щающей смеси продуктов восстановления 
алюминием окиси меди образующийся при 3-х 
часовой обработке диффузионный слой имеет 
отличительное строение. В отличие от «класси-
ческого» игольчатого строения боридного слоя 
формируется сплошной слой, при котором бор 
диффундирует вглубь металла по кристаллам, и 

имеет хлопьевидное строение с образованием 
зародышей кристаллизации боридов железа. 
При 3-х часовой выдержке наблюдается суще-
ственная разница по толщине покрытия боро-
медненного слоя, которая в 2 раза превышает 
борированный, представленный для сравнения. 

 

а) 

 

б) 

 

в) 

Рис.2. Диффузионные слои на поверхности стали 
Ст3 после боромеднения: а) 3 ч (×600), б) 4 ч (×400), 

в) 5 ч (×200) 

Fig.2. Diffusion layers on the surface of steel St3 after 
boron-copper plating: а) 3 h (×600), b) 4 h (×400),           

c) 5 h (×200) 
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Дальнейший рост боридного слоя с увели-
чением времени термообработки при боромед-
нении мало отличается от классического вари-
анта, при котором происходит формирование 
слоя со структурой игольчатых кристаллитов. 

Также наблюдается нестандартное распре-
деление микротвердости по протяженности по-
крытия с положительным градиентом роста 
вглубь слоя с максимально микротвердостью 
18-18,5 ГПа на расстоянии 20-30 % от обрабо-
танной поверхности. 

В работе [18] РФА анализом показано, что 
при введении медьсодержащих компонентов в 
насыщающую смесь в структуре боридного 
слоя наличие высшего борида ограничено по-
верхностным слое в 20-25 мкм, тогда как обра-
зование низшего борида просматривается на 
глубину до 170-180 мкм. 

Причем поверхностный слой, содержащий 
высший борид не имеет определенной структу-
ры, присущей боридной игольчатой структуре. 
Поверхностный слой содержит большую кон-
центрацию разориентированных кристаллов 
борида FeB, примеси низшего борида и желе-
зомедный сплав. Также установлено [15], что 
при повторных использованиях смесей для бо-
рирования с регенерацией свежими реакцион-
ными гранулами и насыщением смеси восста-
навливаемой медью происходит трансформа-
ция боридного покрытия в сплошной слой с от-
сутствием игольчатой кристаллической струк-
туры. При этом микротвердость покрытия сни-
жается до 12 ГПа. 

На рис.3 представлена графическая зави-
симость коэффициента диффузии от продолжи-
тельности термообработки при использовании 
предлагаемых смесей по работам [16, 17]. 

 

Рис.3. Графическая зависимость коэффициента 
диффузии бора в сталь Ст3 от продолжительности 

термообработки по разработанному методу:                   
1 – борирование, 2 – боромеднение 

Fig.3. Graphical dependence of the diffusion coefficient 
of boron in steel St3 on the duration of heat treatment 
according to the developed method: 1 – boron plating,   

2 – boron-copper plating 

Используя программное обеспечение Excel 
коэффициент диффузии в зависимости от вре-
мени ТО с величиной достоверности аппрокси-
мации R2 > 0,95 описываются полиномиальной 
кривой, уравнения которых представлены в 
таблице 1. 

Таблица 1. Свойства диффузионных покрытий при различных способах борирования 

Table 1. Properties of diffusion coatings for various boriding methods 

Способ обработки Уравнение коэффициента диффузии, 
D×10-13 м2/с 

пред Бал хрупкости 

Борирование D = -0,185t2+1,978t – 3,702 1,25-1,27 3 
Боромеднение D = -0,876t2+8,377t – 15,25 2,21-2,42 1 

 
В таблице 1 также представлены данные 

расчетов предельной деформации боридных 
покрытий при борировании и боромеднении, 
Результаты расчетов показывают, что предель-
ная деформация при разработанном методе бо-
ромеднения увеличивается более чем в 2 раза, и 
более чем в четыре раза увеличивается коэф-
фициент диффузии. 

Сравнивая полученные расчетные данные с 
работами [1, 9-11, 20, 21] наблюдается явное 
преимущество. При использовании совмещен-

ного метода ТО в порошковых смесях с приме-
нением восстановления окислов экзотермиче-
ским способом в процессе ТО возможно ожи-
дать образование в герметичном контейнере 
насыщенной атмосферы легирующих компо-
нентов с повышенной химической активно-
стью. Раскрытие влияние компонентов меди в 
насыщающей смеси на рост диффузионного 
покрытия и формирование преимущественно 
покрытия из низшего борида является нашими 
дальнейшими исследованиями. 
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Выводы 

Дополнительными исследованиями опре-
делены коэффициенты диффузии бора и хруп-
кость боридных покрытий на стали Ст3 при ис-
пользовании разработанных насыщающих сме-
сей для твердофазного метода легирования 
ЖУС. Так, величина хрупкости пред для бори-
рования составила 1,25-1,27, для боромеднения 
– 2,21-2,42, что оценивается баллами хрупкости 
в для борирования – 3, для боромеднения – 1. 

Использование экзотермической реакции 
восстановления окислов бора и меди в процессе 
ТО приводит к интенсификации процесса леги-
рования поверхности ЖУС. Коэффициент 
диффузии бора в поверхность низкоуглероди-
стой стали увеличивается до 4-х раз, что опре-
делено сравнительными показателями толщины 
покрытия и уравнениями, полученными при 
помощи программного обеспечения Excel. 

Установлено нестандартное для боридного 
покрытия распределение микротвердости по 
протяженности слоя. При боромеднении на-
блюдается положительный градиент роста 
микротвердости от поверхности вглубь слоя с 
максимальной величиной 18-18,5 ГПа на рас-
стоянии 5-10 % от поверхности от общей тол-
щины покрытия. 

Наличие окиси меди в реакционной грану-
ле способствует диффузии бора вглубь ЖУС с 
формированием фазы из низшего борида желе-
за, что положительно сказывается на финиш-
ной обработке и эксплуатации обрабатываемых 
деталей. 
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