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ВНУТРЕННИЕ НАПРЯЖЕНИЯ И ИХ ИСТОЧНИКИ В НИКЕЛЕ 

ПОСЛЕ РАВНОКАНАЛЬНОГО УГЛОВОГО ПРЕССОВАНИЯ 
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Аннотация. Методом просвечивающей дифракционной электронной микроскопии проведено исследо-

вание внутренней структуры зерен, амплитуды внутренних напряжений и их источников в ультрамелкозер-

нистом технически чистом никеле, полученном путем деформации равноканальным угловым прессованием. 

При равноканальном угловом прессовании образцы подвергались сдвиговой деформации сжатием по двум 

пересекающимся под углом 120
0
 каналам равного диаметра при температуре Т = 400 

0
С без промежуточных 

отжигов. Число проходов n = 4. Установлено, что равноканальное угловое прессование привело к образова-

нию в ультрамелкозернистом никеле частиц вторичных фаз, обладающих нанометрическим размером и ло-

кализованных внутри, на границах и в стыках зерен. Выявлены источники внутренних напряжений и опре-

делена их амплитуда. Определение амплитуды внутренних напряжений базировалось на определении кри-

визны-кручения кристаллической решетки по изгибным экстинкционным контурам. Установлено, что ис-

точниками внутренних напряжений являются: стыки зерен, в которых присутствуют или отсутствуют час-

тицы вторичных фаз; границы зерен, на которых присутствуют или отсутствуют частицы вторичных фаз; 

частицы, расположенные на дислокациях внутри зерен, и, наконец, дислокационная структура в зернах или 

части зерен, в которых отсутствуют частицы вторичных фаз. Установлено, что внутренние напряжения от 

всех источников охватывают все зерна независимо от их внутренней структуры и носят преимущественно 

упругий характер. Это означает, что равноканальнаое угловое прессование привело в основном к упругому 

искажению кристаллической решетки никеля. 

Ключевые слова: равноканальное угловое прессование, амплитуда внутренних напряжений, источники 

внутренних напряжений, контур, кривизна-кручение кристаллической решетки, зерно, стыки зерен, граница 

зерна, частица. 
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Abstract. The internal structure of grains, the amplitude of internal stresses and their sources in ultrafine grained 

technically pure nickel obtained by equal-channel angular pressing deformation were studied by the method of 

transmission electron microscopy. At equal-channel angular pressing the samples were subjected to shear deforma-

tion by compression along two intersecting channels of equal diameter at an angle of 120
0
 at temperature                 

T = 400 
0
C without intermediate annealing. The number of passes n = 4. It was found that equal-channel angular 

pressing led to the formation of particles of secondary phases in ultrafine grained nickel with nanometric size and 

localized inside, on the boundaries and at the joints of grains. The sources of internal stresses are revealed and their 

amplitude is determined. Determination of the amplitude of internal stresses was based on the determination of the 

curvature-torsion of the crystal lattice by bending extinction contours. It was found that the sources of internal 

stresses are: grain junctions in which particles of secondary phases are present or absent; grain boundaries in which 

particles of secondary phases are present or absent; particles located on dislocations within grains; and, finally, dis-

location structure in grains or parts of grains in which particles of secondary phases are absent. It has been found 

that internal stresses from all sources cover all grains regardless of their internal structure and are predominantly 

elastic in nature. This means that equal-channel angular pressing led mainly to the elastic distortion of the nickel lat-

tice. 

Keywords: equal-channel angular pressing, amplitude of internal stresses, sources of internal stresses, contour, 

curvature-twist of crystal lattice, grain, grain joints, grain boundary, particle. 
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Введение 

Как известно, значительному повышению 

прочностных характеристик в металлах и спла-

вах способствует формирование в них ультра-

мелкозернистой (УМЗ) структуры с помощью 

интенсивной пластической деформации (ИПД) 

[1-3]. Одним из эффективных методов ИПД яв-

ляется равноканальное угловое прессование 

(РКУП) [1-3]. Используя этот метод удается 

получать УМЗ-материалы. Причем объемы по-

лучаемых образцов таковы, что позволяют не 

только исследовать свойства этих материалов, 

но и изготовлять из них небольшие детали [2, 

3]. 

Однако, УМЗ-материалы, полученные ме-

тодом ИПД, обладают значительной избыточ-

ной энергией, локализованной в дефектной 

структуре многочисленных границ зерен, гра-

ниц фрагментов внутри крупных зерен, в дис-

локационной структуре. Значительная часть 

избыточной энергии УМЗ-материала – это уп-

ругая энергия искажения кристаллической ре-

шетки [3-5], приводящая к нестабильности 

структуры этих материалов. Исследование при-

роды внутренних упругих напряжений УМЗ-

материалов является важной задачей. Изучение 

и анализ внутренних упругих напряжений про-

водится различными методами [3, 4, 6]. Однако 

при использовании большинства методов уда-

ется определить лишь интегральные характери-

стики, усредненные по всему объему образца. 

Поэтому к настоящему времени информация 

как об амплитуде внутренних напряжений, так 
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и об их источниках остается незначительной. 

Эта задача наиболее полно решается методом 

просвечивающей электронной микроскопии [3, 

7, 8]. 

Настоящая работа посвящена детальному 

исследованию внутренних напряжений и иден-

тификации их источников в технически чистом 

УМЗ-никеле, полученном методом РКУП. 

Материал и методы исследования 

Работа проведена на образцах технически 

чистого никеля, приготовленных методом рав-

ноканального углового прессования (РКУП). 

Химический состав технически чистого никеля 

следующий (мас. %): C – 0,001; Mg – 0,001; Si – 

0,001; P – 0,001; S – 0,001; Fe – 0,01; Cu – 0,1; 

Zn – 0,001; As – 0,001; Cd – 0,0006; Sn – 0,0005; 

Sb – 0,0005; Ni – остальное. 

При РКУП образцы подвергались сдвиго-

вой деформации путем сжатия по двум пересе-

кающимся под углом 120 градусов каналам 

равного диаметра при температуре 400 
0
С без 

промежуточных отжигов. Число проходов со-

ответствовало N = 4. 

Исследования выполнены методом просве-

чивающей дифракционной электронной микро-

скопии (ПЭМ) на тонких фольгах в электрон-

ных микроскопах ЭМ-125К с использованием 

гониометрической приставки и ЭМ-I25, обла-

дающим более высокой разрешающей способ-

ностью. Фольги готовили методом электропо-

лировки в специальных режимах, позволяющих 

получить большие площади при просмотре в 

электронном микроскопе. Статистическая об-

работка результатов проводилась по непрерыв-

ным участкам образца площадью ~ 80 мкм
2
, со-

держащей 500-1000 зерен. Среднее увеличение 

в колонне микроскопа было 40000-60000 крат. 

В результате проведенных исследований 

проанализирована внутренняя структура зерен 

и определена величина скалярной плотности 

дислокаций в различных участках материала, 

выявлены источники внутренних напряжений и 

определена их амплитуда. Величину скалярной 

плотности дислокаций определяли методом се-

кущих [9]. Определение амплитуды внутренних 

напряжений базировалось на определении кри-

визны-кручения кристаллической решетки по 

изгибным экстинкционным контурам [7-9]. Из-

вестно, что изгибный экстинкционный контур 

является результатом дифракционного контра-

ста, наблюдаемого на ПЭМ-изображении 

структуры сильно деформированного кристал-

ла. Это геометрическое место точек, где данное 

семейство атомных плоскостей остается парал-

лельным самим себе и, следовательно, нахо-

дится в одинаковом отражающем положении. 

Изгиб кристаллической решетки может быть: 

1) чисто упругим, создаваемым полями напря-

жений, накопленными из-за несовместности 

деформации, например, зерен поликристалла 

[8, 10], матрицы материала и недеформируе-

мыми частицами [10]; 2) пластическим, если 

изгиб создается дислокационными зарядами, 

т.е. избыточной плотностью дислокаций, лока-

лизованной в некотором объеме материала [7, 

8, 11], и 3) упругопластическим, когда в мате-

риале присутствуют оба источника полей [7, 8, 

11]. 

Для этой цели измерялась ширина экс-

тинкционного контура. Ранее было установле-

но, что его ширина в величинах разориентиро-

вок в никеле составляет ~ 1 [11]. Известно, что 

амплитуда кривизны-кручения  определяется 

величиной градиента непрерывной разориенти-

ровки [7, 8, 11]: 

dl

d
χ


 ,                              (1) 

где dl – перемещение контура, d – изме-

нение ориентировки отражающей плоскости 

фольги. В деформируемом кристалле характе-

ристики, входящие в (1), являются локальными. 

Если на изучаемом участке отсутствуют дисло-

кации, то имеет место упругий изгиб-кручение 

кристаллической решетки. Тогда амплитуда 

внутренних напряжений может быть определе-

на по следующей формуле [8]: 




 GtmGtm
y







l
,             (2) 

где m – ориентационный множитель (фак-

тор Шмида);  – безразмерный коэффициент 

(коэффициент Струнина) [11]; G – модуль 

сдвига материала, t – толщина фольги. 

Пластический изгиб-кручение обеспечива-

ется локальной избыточной плотностью дисло-

каций  = + – - (+ и - – плотность соответ-

ственно положительно и отрицательно заря-

женных дислокаций), рассчитываемой по фор-

муле [7, 8, 11]: 

,
1

bdl

d

b


 


                      (3) 

где b – вектор Бюргерса а амплитуда внут-

ренних напряжений: 
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 bGmGbm
пл

  .          (4) 

В случае пластического изгиба-кручения 

кристаллической решетки скалярная плотность 

дислокаций  должна быть не меньше избы-

точной, определенной согласно (3). Если вели-

чина скалярной плотности дислокаций, изме-

ренная локально, меньше, чем величина , то 

есть < , то имеет место упруго-пластический 

изгиб-кручение кристаллической решетки. В 

этом случае величина  условна, поскольку 

она никогда не может превышать . Поэтому, в 

случае упруго-пластического изгиба произво-

дится разделение изгиба кристаллической ре-

шетки на пластическую компоненту, для кото-

рой ± = , и упругую компоненту, для которой 

± =  – ±. Тогда амплитуда кривизны кру-

чения кристаллической решетки равна: 

 = пл + упр,                   (5) 

где  рассчитывается из (1), пл – амплиту-

да кривизны-кручения при пластическом изги-

бе-кручении, обеспеченный избыточной плот-

ностью дислокаций  =  (локальные значе-

ния), рассчитывается согласно (3): 

пл = b± = b,                 (6) 

Тогда амплитуда упругой составляющей кри-

визны-кручения кристаллической решетки из 

(5) равна: 

упр =  – пл,                   (7) 

В результате амплитуда внутренних напряже-

ний определяется: 

 = у + пл,                    (8) 

Этот метод, используя выражения (1) – (8), 

позволил определить компоненты внутренних 

напряжений при упругом, пластическом и уп-

ругопластическом искажениях кристалличе-

ской решетки, а также выявить их источники. 

Подчеркнем, что все количественные дан-

ные представлены в работе после проведенной 

статистической обработки. 

Результаты и их обсуждение 

Ранее проведенными исследованиями было 

установлено [13], что зеренная структура тех-

нически чистого никеля после РКУП представ-

лена анизотропными зернами трех типов. Это: 

1) бездислокационные зерна – зерна, не обла-

дающие субструктурой (в них практически от-

сутствуют дислокации); 2) зерна, содержащие 

хаотически распределенные дислокации или 

сетчатую субструктуру, и 3) зерна с ячеистой 

или фрагментированной субструктурой. Ти-

пичные ПЭМ-изображения этих типов зерен 

приведены на рис.1а-в. 

 

Рис.1. ПЭМ-изображения бездислокационных зерен (а), зерен с хаотической дислокационной структурой (б) 

и зерен с дислокационными ячейками (в) 

Fig.1. PEM images of dislocation-free grains (a), grains with chaotic dislocation structure (b), 

and grains with dislocation cells (c) 

Было установлено, что самыми мелкими 

зернами (средний размер – 110  190 нм) явля-

ются зерна первого типа – бездислокационные 

зерна. Их объемная доля в материале – 22 %. 

Самыми крупными зернами, средний размер 

которых составляет 180  440 нм, являются 

зерна третьего типа – зерна с ячеистой или 

фрагментированной субструктурой. Они зани-

мают в материале наибольший объем (68%). 

Зерна второго типа, в которых присутствуют 

дислокации, расположенные либо хаотически, 

либо образуют сетчатую субструктуру, обла-

дают средним размером 160  370 нм. Объем-

ная доля зерен этого типа составляет в мате-

риале 10 %. 

Проведенные измерения скалярной плот-

ности дислокаций  в каждом типе зерен пока-

зали, что наибольшей величиной  обладают 
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зерна второго типа (зерна, содержащие хаоти-

чески распределенные дислокации или сетча-

тую субструктуру). В этих зернах средняя ве-

личина скалярной плотности дислокаций со-

ставляет <> = 3.910
10

 см
-2

. В зернах третьего 

типа (зерна с ячеистой или фрагментированной 

субструктурой) величина <> = 1.410
10

 см
-2

. А 

в зернах первого типа – только лишь 310
8
 см

-2
. 

Также ранее было установлено [13], что 

РКУП технически чистого никеля привело к 

образованию нанометрических частиц вторич-

ных фаз. В стыках образовавшихся зерен при-

сутствуют частицы фазы NiO, обладающие 

ГЦК-кристаллической решеткой (Fm3m). Фор-

ма этих частиц близка к округлой, их размер 

составляет 15-25 нм. На границах зерен при-

сутствуют частицы двух фаз: 1) Ni4N – частицы 

округлой формы (средний размер – 5-8 нм), об-

ладающие простой кубической кристалличе-

ской решеткой (Pm3m), и 2) Ni3C – частицы 

пластинчатой формы (средний размер               

10  80 нм), обладающие ромбоэдрической 

кристаллической решеткой (R3c). Внутри зе-

рен, преимущественно на дислокациях, обна-

ружены частицы фазы Ni2O3 – частицы округ-

лой формы (средний размер ~ 8 нм) с ГПУ-

кристаллической решеткой. Частицы всех фаз 

образовались в процессе РКУП. 

Выше мы отмечали, что УМЗ-материалы 

содержат внутреннюю энергию, значительная 

часть которой – это упругая энергия искажения 

кристаллической решетки. Известно, что иска-

жение кристаллической решетки проявляется 

на ПЭМ-изображении в возникновении изгиб-

ных экстинкционных контуров, отражающих 

природу деформации локальных участков ма-

териала. Известно также, что по параметрам из-

гибных экстинкционных контуров можно опре-

делить амплитуду кривизны-кручения кристал-

лической решетки и, соответственно, амплиту-

ду внутренних напряжений (см. выше формулы 

(1) – (8)). Кроме того, анализ изгибных экс-

тинкционных контуров позволяет установить 

источники контуров, а значит и источники по-

лей внутренних напряжений. 

Проведенные исследования показали, что в 

УМЗ-никеле после РКУП присутствуют сле-

дующие источники внутренних полей напря-

жений. 

Во-первых, это стыки зерен. Как было ус-

тановлено, в стыках зерен могут присутство-

вать частицы вторичных фаз NiO. Детально 

выполненные исследования показали, что доля 

стыков, содержащих частицы вторичных фаз, в 

объеме материала составляет лишь 38 %. Кроме 

того, установлено, что не все стыки зерен яв-

ляются источниками изгибных экстинкцион-

ных контуров, а именно, стыки зерен, содер-

жащие частицы вторичных фаз, составляют    

20 %, стыки зерен без частиц – 30 %. 
Выше отмечалось, что наблюдаемые на 

ПЭМ-изображениях изгибные экстинкционные 
контуры отражают природу деформации ло-
кальных участков образца, которая может быть 
в общем случае, как чисто упругой, так и чисто 
пластической, а также и упруго-пластической. 
Первые идентифицируются по присутствию в 
материале бездислокационных изгибных экс-
тинкционных контуров (рис.2а), вторые и тре-
тьи – дислокационных (рис.2б). В первом слу-
чае амплитуда поля внутренних напряжений 
максимальна, во втором и третьем – поле экра-
нировано дислокационной структурой, и ам-
плитуда оказывается существенно меньше, 
причем во втором случае амплитуда поля внут-
ренних напряжений оказывается минимальной. 

 

Рис.2. Примеры ПЭМ-изображений бездислокационных (а) и дислокационных (б) изгибных                               

экстинкционных контуров в зернах УМЗ-никеля после РКУП 

Fig.2. Examples of PEM images of dislocation-free (a) and dislocation-free (b) bending extinction contours                            

in UFG-nickel grains after ECAP 
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Проведенные исследования показали, что 

после РКУП во всех стыках зерен УМЗ-никеля 

наблюдаются только бездислокационные из-

гибные экстинкционные контуры (рис.2а). Это 

означает, что присутствует только упругий из-

гиб-кручение кристаллической решетки, и ам-

плитуда внутренних напряжений  = у. Полу-

ченные данные о величине амплитуды внут-

ренних напряжений приведены в таблице. От-

метим, что измерение ширины изгибного экс-

тинкционного контура для расчета амплитуды 

внутренних напряжений проводилось макси-

мально близко к их источнику. Как видно из 

представленной таблицы, амплитуда внутрен-

него напряжения упруго поля практически в     

3 раза больше. 

Таблица. Амплитуды пластической и упругой составляющих внутренних напряжений от различных                

источников в структуре УМЗ-никеля после РКУП 

Table. Amplitudes of plastic and elastic components of internal stresses from different sources in the UFG-nickel 

structure after ECAP 

Источник внутреннего напряжения пл, МПа у, МПа 

без частицы 0 13,110
3 

Стыки зерен 
с частицей 0 32,510

3
 

без частицы 0,810
3
 9,510

3
 

Границы зерен 
с частицей 0 24,810

3
 

без частицы 0,3010
3
 0 

Тело зерна 
с частицей 0,2610

3
 2,310

3
 

 

Вторым источником внутренних напряже-

ний являются границы зерен. Выше мы отмеча-

ли, что на границах зерен могут также присут-

ствовать частицы вторичных фаз: частицы ок-

руглой формы Ni4N и частицы пластинчатой 

формы Ni3C. Проведенные исследования пока-

зали, что 43 % границ зерен содержат частицы, 

являющиеся источниками внутренних напря-

жений. Причем изгибные экстинкционные кон-

туры от частиц – только бездислокационные. 

Это означает, что частицы, находящиеся на 

границах зерен, приводят только к упругому 

изгиб-кручению кристаллической решетки. 

Изгибные экстинкционные контуры от гра-

ниц зерен, на которых отсутствуют частицы 

вторичных фаз (а доля таких границ составляет 

57 %) – дислокационные и бездислокационные. 

Это означает, что такие границы приводят как к 

упругому изгиб-кручению кристаллической 

решетки, так и изгиб-кручению, экранирован-

ному дислокациями. Причем амплитуда внут-

ренних напряжений в случае изгиб-кручения, 

экранированного дислокациями, практически в 

2,5 раза меньше (см. таблицу). 

Ещё одним источником внутренних напря-

жений частицы окислов Ni2O3, находящиеся в 

теле зерен на дислокациях. Изгибные экстинк-

ционные контуры от частиц – дислокационные. 

Это означает, что присутствие частиц на дис-

локациях внутри зерен приводит к упруго-

пластическому изгибу, причем упругая состав-

ляющая внутренних напряжений на порядок 

больше пластической (см. таблицу). 

Дислокационная структура в зернах или 

части зерен, в которых отсутствуют частицы 

вторичных фаз также является источником 

внутренних напряжений. Поля напряжений от 

этих источников по сравнению с другими ис-

точниками малы и носят чисто пластический 

характер. Амплитуда внутренних напряжений – 

наименьшая (см. таблицу). 
Кроме описанных источников полей внут-

ренних напряжений встречаются также случаи 
упругого изгиба зерна, обусловленного полями 
напряжений из-за несовместной деформации 
соседних зерен. Необходимо отметить, что раз-
личные источники полей внутренних напряже-
ний, в том случае, когда они расположены 
сравнительно недалеко друг от друга, взаимо-
действуют между собой, и их поля перекрыва-
ются. Это хорошо видно по замыканию бездис-
локационных изгибных экстинкционных кон-
туров различными концами на несколько ис-
точников (рис.2а). 

Как показали проведенные исследования, 
внутренние напряжения от всех видов источни-
ков охватывают все типы зерен. Амплитуда уп-
ругой составляющей внутренних напряжений 
от этих источников во всех типах зерен, как 
правило, возрастает с измельчением размера 
зерна. Она максимальна в бездислокационных 
зернах. 
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Заключение 

В работе методом просвечивающей элек-
тронной дифракционной микроскопии детально 
исследованы зеренная структура, поля внут-
ренних напряжений и идентифицированы их 
источники в технически чистом УМЗ-никеле, 
изготовленном методом РКУП. Установлено, 
что в соответствии с характером дислокацион-
ной структуры зеренная структура УМЗ-никеля 
– это, в основном, зерна с ячеистой или фраг-
ментированной субструктурой (самые крупные 
зерна). В относительно небольших количествах 
присутствуют бездислокационные зерна – зер-
на, не обладающие субструктурой и являющие-
ся самыми мелкими зернами, а также зерна, со-
держащие хаотически распределенные дисло-
кации или сетчатую субструктуру. 

Внутри, на границах и в стыках зерен при-
сутствуют нанометрические частицы вторых 
фаз, а именно, Ni4N, Ni3C, NiO и Ni2O3. Все 
частицы обладают нанометрическим размером 
и локализуются внутри (Ni2O3), на границах 
(Ni4N, Ni3C) зерен, а также в их стыках (NiO). 

Установлены следующие источники внут-
ренних напряжений в УМЗ никеле: 1) стыки зе-
рен (с частицами вторичной фазы NiO и без 
частиц); 2) границы зерен (с частицами вторич-
ных фаз Ni4N и Ni3C, находящихся на границах 
зерен, и без частиц); 3) частицы Ni2O3, находя-
щиеся в объеме зерен на дислокациях и 4) дис-
локационная структура в зернах или части зе-
рен, в которых отсутствуют частицы вторич-
ных фаз. Установлено, что внутренние поля от 
всех видов источников охватывают все типы 
зерен независимо от их внутренней дефектной 
структуры и носят преимущественно упругий 
характер. Это означает, что равноканальнаое 
угловое прессование привело в основном к уп-
ругому искажению кристаллической решетки 
никеля. 
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Аннотация. Формирование покрытий является одним из активно используемых в различных областях 

промышленности методов расширения спектра применения изделий различного назначения, что свидетель-

ствует об актуальности данного направления. Целью настоящей работы является исследование вакуумного 

ионно-плазменного метода получения покрытий на основе боридов металлов в системе с горячим анодом, 

анализ их структуры, фазового состава, твердости и износостойкости. Покрытия формировали на поверхно-

сти образцов нержавеющей стали на установке «КОМПЛЕКС» (Институт сильноточной электроники СО 

РАН). В используемом в работе методе испарение бора происходит в несамостоятельном разряде с накалён-

ным и полым катодом и теплоизолированным анодом-тиглем; металлы испаряются с помощью вакуумно-

дугового испарителя. В результате выполненных исследований подобраны оптимальные режимы нанесения 

покрытий, измерены скорости их осаждения. Покрытия толщиной 1 мкм были получены при одновремен-

ном осаждении металла и бора с ассистированием аргоновой плазмой. В качестве металла использовали ти-

тан, цирконий и хром. Показано, что покрытия являются многослойными, сформированы чередующимися 

слоями бора (толщина слоев (2,0-7,0) нм), находящегося в аморфном состоянии, и слоями из нанокристал-

лических частиц борида металла (толщина слоев (2,0-2,5) нм). Установлено, что микротвердость много-

слойного покрытия зависит от типа металла и достигает максимальных значений (50,9 ГПа; стандартное от-

клонение 7,9 ГПа) для системы Ti-B. Модуль Юнга покрытия для этой системы, полученный при определе-

нии твердости, 360 ГПа. 

Ключевые слова: бориды, тугоплавкие металлы, вакуумный ионно-плазменный метод, многослойные 

покрытия, дефектная субструктура, фазовый состав, твердость, износостойкость. 
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Abstract. The formation of coatings is one of the methods actively used in various fields of industry to expand 

the range of applications for products for various purposes, which indicates the relevance of this direction. The pur-

pose of this work is to study the vacuum ion-plasma method for obtaining coatings based on metal borides in a sys-

tem with a heated anode, to analyze their structure, phase composition, hardness, and wear resistance. Coatings were 

formed on the surface of stainless steel specimens using a «COMPLEX» setup (Institute of High Current Electron-

ics, Siberian Branch, Russian Academy of Sciences). Boron evaporation occurs in a non-self-sustained discharge 

with a thermionic and hollow cathode and a heat-insulated crucible anode in the method used in this work; metals 

are evaporated using a vacuum-arc evaporator. The optimal modes of coating deposition were selected, and their 

deposition rates were measured as a result of the performed studies. Coatings with a 1 μm thickness were obtained 

by simultaneous deposition of metal and boron with the assistance of argon plasma. Titanium, zirconium and chro-

mium were used as the metal. It is shown that the coatings are multilayer, formed by alternating layers of boron 

(layer thickness (2.0-7.0) nm), which is in the amorphous state, and layers of nanocrystalline particles of metal bor-

ide (layer thickness (2.0-2.5) nm). It was found that the microhardness of the multilayer coating depends on the type 

of metal and reaches the maximum values (50.9 GPa; standard deviation 7.9 GPa) for the Ti-B system. The Young's 

modulus of the coating for this system, obtained from hardness testing, is 360 GPa. 

Keywords: borides, refractory metals, vacuum ion-plasma method, multilayer coatings, defective substructure, 

phase composition, hardness, wear resistance. 

Acknowledgements: The work was supported by the Russian Science Foundation (Grant Number 19-19-00183, 

https://rscf.ru/project/19-19-00183/). 

_____________________________________________________________________________________________ 

For citation: Ivanov, Yu. F., Shugurov, V. V., Petrikova, E. A. & Tolkachev, O. S. (2023). Production of metal bor-

ides in a heated anode system. Fundamental’nye problemy sovremennogo materialovedenia (Basic Problems of 

Material Science (BPMS)), 20(1), 17–22. (In Russ.). doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2023.01.002. 

_____________________________________________________________________________________________ 

 

Введение 

Создание на поверхности деталей машин и 
механизмов борсодержащих слоёв и покрытий 
является одним из наиболее эффективных спо-
собов повышения их твёрдости, коррозионной 
стойкости и износостойкости, в том числе, в 
условиях повышенных температур [1]. Наибо-
лее распространенными, в плане промышлен-
ного применения, методиками борирования яв-
ляются насыщение бором в газообразной, жид-
кой и твердой средах [1]. Реже насыщение бо-
ром производится непосредственно при отлив-
ке деталей [2]. На стадии развития находятся 
методы термоциклического борирования [3], 
электронно-лучевого борирования [4] и бори-
рования с использованием лучей лазера [5]. 
Часто данные методы являются экологически 
вредными и, иногда, взрывоопасными. Исполь-
зование ионно-плазменных методов обработки 
поверхности позволяет решить большинство 
этих проблем и дает возможность реализовы-
вать высокоэффективные, экологически чистые 
процессы упрочнения поверхности деталей 
машин и механизмов [6]. 

Материал и методики исследования 

Обработка производилась на установке 

КОМПЛЕКС [7], разработанной и созданной в 

Институте сильноточной электроники СО РАН 

и входящий в перечень уникальных электрофи-

зических установок России (в составе комплек-

са УНИКУУМ, http://ckp-rf.ru/usu/434216/). 

Основой системы является плазменный ис-

точник с накаленным катодом ПИНК и дуговой 

испаритель ДИ80 [8]. В качестве анода разряда 

ПИНКа используется не вакуумная камера, а 

графитовый тигель с порошком бора. Из-за ма-

лых размеров анода, функционирование неса-

мостоятельного газового разряда ПИНКа за-

трудняется, в результате чего появляется поло-

жительное анодное падение, ускоряющее плаз-

менные электроны на анод. Это приводит к ин-

тенсивному разогреву анода. С повышением 

температуры повышается проводимость бора и 

снижается проводимость графита. При дости-

жении температуры порядка (873-973) К про-

исходит переключение тока разряда на поверх-

ность порошка бора, что приводит к его интен-

сивному разогреву и испарению. 

Для испарения порошка бора был разрабо-

тан специальный анодный узел для плазмоге-

нератора ПИНК. На водоохлаждаемом вводе 

был установлен графитовый анод-тигель, боко-

вая поверхность которого была закрыта графи-

товым экраном. В тигель укладывалась навеска 

порошка бора. На рисунке 1 представлена кон-

струкция водоохлаждаемого анодного узла и 

его внешний вид. Схема эксперимента по нане-

сению плёнок боридов титана, хрома и цирко-

ния представлена на рис.2. 



Получение боридов металлов в системе с горячим анодом 

 

BPMS. 2023; 20(1): 17–22 

19 

На боковой фланец вакуумной камеры 9 
(рис.2) был установлен дуговой испаритель 
ДИ80 8 для осаждения плёнок титана, хрома и 
циркония. Направление магнитных полей в ка-
тушках дугового испарителя 8 и плазмогенера-
тора «ПИНК» 5 было выбрано таким образом, 
чтобы плазменный поток от дугового испари-
теля 8 поворачивал в сторону обрабатываемых 
образцов. Ввод горячего анода был модернизи-
рован путём установки экрана, препятствующе-
го попаданию металла от дугового испарителя 
на горячий анод. Образцы закреплялись на ос-
настке 7, температура измерялась хромель-
алюмелевой термопарой 6. 

 

 

Рис.1. Анодный ввод для испарения бора.                       

а) конструкция. 1 – водоохлаждаемый ввод,                    

2 – изоляторы ввода, 3 – фланец, 4 – экраны                   

из нержавеющей стали, 5 – экран из графита,                   

6 – тигель для спекания бора, 7 – графитовый              

держатель тигля, 8 – керамический изолятор.                  

б) внешний вид 

Fig.1. Anode inlet for boron evaporation. a) construc-
tion. 1 – water-cooled inlet, 2 – inlet insulators,                  

3 – flange, 4 – stainless steel screens, 5 – graphite 
screen, 6 – boron sintering crucible, 7 – graphite             

crucible holder, 8 – ceramic insulator. b) appearance 

Были подобраны оптимальные режимы на-
несения плёнок металлов и бора и измерены 
скорости осаждения. При токе разряда плазмо-
генератора «ПИНК», равном 20 А, скорость на-
несения плёнки бора составила 1,1 мкм/ч. Ско-
рость нанесения плёнки хрома составила 
0,8 мкм/ч, титана – 1,2 мкм/ч, а циркония – 
1,3 мкм/ч. Образцы размещались между полым 
катодом плазмогенератора «ПИНК» и горячим 
анодом и закреплялись на вращающейся осна-
стке. Во всех случаях ток разряда дугового ис-

парителя составлял 50 А, напряжение смеще-
ния при осаждении плёнок составляло -35 В, 
коэффициент заполнения 75 %, частота смеще-
ния 50 кГц, давление аргона – 0,3 Па, ток нака-
ла плазмогенератора «ПИНК» 145 А. Плёнки на 
основе боридов титана, хрома и циркония были 
получены при одновременном осаждении соот-
ветствующего металла и бора и плазменном ас-
систировании аргоновой плазмой. Толщина 
плёнок составляла 1 мкм. Время напыления 
пленок Ti+B составило 26 мин, Cr+B – 
31,5 мин, Zr+B – 25 мин. Температура при на-
пылении составляла (723-773) К. 

 

Рис.2. Схема нанесения плёнок боридов металлов.         

1 – блок питания накала плазмогенератора «ПИНК», 

2 – блок питания разряда «ПИНК», 3 – блок питания 

дугового испарителя металлов, 4 – блок электриче-

ского смещения, 5 – плазмогенератор «ПИНК»,        

6 – термопара, 7 – оснастка с образцами, 8 – дуговой 

испаритель металлов, 9 – вакуумная камера,               

10 – линии магнитного поля, 11 – ввод горячего 

анода 

Fig.2. Metal boride films deposition scheme. 1 – power 
supply unit for the filament of the «PINK» plasma          
generator, 2 – power supply unit for the «PINK»              
discharge, 3 – power supply unit for the metal arc 

evaporator, 4 – electric displacement unit, 5 – «PINK» 
plasma generator, 6 – thermocouple, 7 – equipment with 

specimens, 8 – metal arc evaporator, 9 – vacuum                
chamber, 10 – magnetic field lines,                                     

11 – heated anode inlet 

Результаты и их обсуждение 

Основные результаты исследований были 
получены при изучении структуры и свойств 
(механических и трибологических) боридных 
покрытий, сформированных на образцах стали, 
прошедших комплексную обработку, сочетаю-
щую облучение импульсным электронным пуч-
ком и последующее нанесение плёнок боридов. 
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В результате механических испытаний уста-
новлено, что наибольшее значение микротвер-
дости (нагрузка на индентор 0,5 Н) наблюдает-
ся у покрытия, формируемого при напылении 
из плазмы, содержащей ионы титана и бора, а 
именно, 14,5 ГПа (стандартное отклонение 
4,7 ГПа). Покрытия, сформированные при на-
пылении из плазмы, содержащей ионы цирко-
ния и бора, имеют микротвердость 2,8 ГПа 
(стандартное отклонение 0,16 ГПа); микротвер-
дость покрытий, формируемых при напылении 
из плазмы, содержащей ионы хрома и бора, 
3,1 ГПа (стандартное отклонение 0,48 ГПа). 
Используя нанотестер DUH-211S, была опреде-
лена твердость и модуль Юнга твердых покры-
тий, сформированных на стали 12Х18Н10Т при 
малых (10 мН) нагрузках на индентор. Уста-
новлено, что наибольшими значениями твердо-
сти обладают покрытия, формируемые при на-
пылении из плазмы, содержащей ионы титана и 
бора, а именно, 50,9 ГПа (стандартное отклоне-
ние 7,9 ГПа). Модуль Юнга таких покрытий 
360 ГПа. Характеристики твердых покрытий 
состава Zr-B 4,4 ГПа (стандартное отклонение 
1,1 ГПа), 170 ГПа; твердых покрытий состава 
Cr-B 29,0 ГПа (стандартное отклонение 
4,1 ГПа), 200 ГПа. 

Определен параметр износа (величина, об-
ратно пропорциональная износостойкости) об-
разцов стали 12Х18Н10Т с напыленными твер-
дыми покрытиями. Установлено, что для стали 
с покрытием состава Ti-B параметр износа         

k = 9,510
-4

 мм
3
/Нм; коэффициент трения 0,8. 

Для стали с покрытием состава Cr-B параметр 

износа k = 11,810
-4

 мм
3
/Нм; коэффициент тре-

ния 0,8; для стали с покрытием состава Zr-B 

параметр износа k = 10,810
-4

 мм
3
/Нм; коэффи-

циент трения 0,79. Таким образом, наиболее 
высокие показатели по износостойкости выяв-
лены в случае напыления на поверхность об-
разцов стали 12Х18Н10Т покрытий состава    
Ti-B. 

Результаты, полученные при исследовании 
элементного состава покрытий, показали, что 
относительное содержание в покрытиях атомов 
бора значительно превосходит содержание ато-
мов металлов. 

Детальное исследование структуры и фазо-
вого состава напыленных на сталь покрытий 
осуществляли методами просвечивающей элек-
тронной дифракционной микроскопии фольг, 
приготовленных из пластинок, вырезанных 
перпендикулярно поверхности модифицирова-
ния. На рис.3 приведено характерное изобра-
жение структуры покрытия системы Cr-B. 

 

Рис.3. Электронно-микроскопическое изображение 
структуры покрытия состава Cr-В, сформированно-

го на стали 12Х18Н10Т. На (б) указана область     
покрытия, с которой получена микроэлектроно-

грамма (в) 

Fig.3. Electron microscopic image of the Cr-B coating 
structure formed on the AISI 304 steel (b) indicates        

the coverage area from what the microelectron                
diffraction pattern (c) was obtained 

Отчетливо видно, что покрытие является 
многослойным. Анализ микроэлектронограмм 
позволяет заключить, что слои, имеющие тем-
ный контраст, являются боридами хрома; слои, 
их разделяющие, сформированы бором в 
аморфном состоянии (рис.4). Толщина слоев 
боридов хрома изменяется в пределах          
(2,0-2,5) нм, толщина прослоек бора изменяется 
в пределах (2,0-7,0) нм. 

 

Рис.4. Электронно-микроскопическое изображение 
структуры покрытия состава Cr-В, сформированно-

го на стали 12Х18Н10Т; а, б – светлые поля 

Fig.4. Electron microscopic image of the Cr-B coating 
structure formed on AISI 304 steel; a, b – light fields 

На рис.5 и рис.6 приведены характерные 

изображения структуры покрытия системы Ti-

B. 
На рис.5б показана область покрытия, с ко-

торой получена микроэлектронограмма (в). На 
микроэлектронограмме присутствуют кольца, 
соответствующие аморфному состоянию веще-
ства и точечные рефлексы, соответствующие 
фазе TiВ. Отчетливо видно, что покрытие так-
же является многослойным аморфно-
кристаллическим. Анализ микроэлектроно-
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грамм позволяет заключить, что слои, имею-
щие темный контраст, являются боридами ти-
тана; слои, их разделяющие, сформированы бо-
ром в аморфном состоянии. Толщина слоев бо-
ридов титана изменяется в пределах               
(1,5-2,0) нм, толщина прослоек бора изменяется 
в пределах (12-15) нм (рис.6). 

 

Рис.5. Электронно-микроскопическое изображение 
структуры покрытия состава Ti-В, сформированного 

на стали 12Х18Н10Т; а, б – светлые поля;                  
в – микроэлектронограмма 

Fig.5. Electron microscopic image of the Ti-B coating 
structure formed on the AISI 304 steel;                             

a, b – light fields; c – microelectron diffraction pattern 

 

Рис.6. Электронно-микроскопическое изображение 
структуры покрытия состава Ti-В, сформированного 
на стали 12Х18Н10Т; а, б – светлые поля. На (а) вы-
делен участок покрытия, увеличенное изображение 

которого приведено на (б) 

Fig.6. Electron microscopic image of the Ti-B coating 
structure formed on the AISI 304 steel; a, b – light 
fields. In (a), a section of the coating is highlighted,          

a magnified image of what is shown in (b) 

На рис.7 приведены характерные изобра-
жения структуры покрытия системы Zr-B. 

Отчетливо видно, что покрытие также яв-
ляется многослойным аморфно-
кристаллическим. Анализ микроэлектроно-
грамм и использование темнопольных изобра-
жений позволяет заключить, что слои, имею-
щие темный контраст, являются боридами цир-
кония; слои, их разделяющие, сформированы 
бором в аморфном состоянии. Толщина слоев 
боридов циркония изменяется в пределах              

(2-2,5) нм, толщина прослоек бора изменяется в 
пределах (6-8) нм. 

 

 

Рис.7. Электронно-микроскопическое изображение 
структуры покрытия состава Zr-В, сформированного 

на стали 12Х18Н10Т; а, б – светлые поля;                        
в – микроэлектронограмма; г, д – темные поля,            

полученные в рефлексах [111]γ-Fe +[111]Zr2B (реф-
лекс №1 на (б)) и [111]γ-Fe + [111]FeB + [101]ZrB2 

(рефлекс №2 на (б)) 

Fig.7. Electron microscopic image of the Zr-B coating 
structure formed on AISI 304 steel; a, b – light fields;           
c – microelectron diffraction pattern; d, e – dark fields 
obtained in reflections [111]γ-Fe + [111]Zr2B (reflec-

tion No.1on (b)) and [111]γ-Fe + [111]FeB + [101]ZrB2 
( reflex No.2 on (b)) 

Выводы 

Разработан новый метод нанесения покры-
тия на основе боридов металлов, включающий 
в себя испарение бора на горячем аноде неса-
мостоятельного разряда с накалённым и полым 
катодом, и вакуумно-дуговое испарение метал-
лов. Полученные покрытия имеют многослой-
ную наноразмерную структуру, сформирован-
ную чередующимися слоями боридов металлов 
и аморфного бора. Показано, что полученные 
покрытия обладают высокой твёрдостью и из-
носостойкостью. 

Список литературы 

1. Ворошнин Л.Г., Ляхович Л.С. Борирова-
ние стали. М.: Металлургия, 1978. 240 c. 

2. Wang X. The formation of AlB2 in an Al–B 
master alloy // J. Alloys and Compounds. 2005. 
403. P. 283–287. 



Ю.Ф. Иванов, В.В. Шугуров, Е.А. Петрикова, О.С. Толкачев 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2023. Т. 20. № 1. С. 17–22 

22 

3. Гурьев А.М., Козлов Э.В., Игнатенко 
Л.Н., Попова Н.А. Физические основы термо-
циклического борирования. Барнаул: Изд-во 
АлтГУ, 2000. 216 с. 

4. Дашеев Д.Э., Смирнягина Н.Н., Халта-
нова В.М. Особенности электронно-лучевого 
борирования низкоуглеродистых сталей в ва-
кууме // Вестник Бурятского государственного 
университета. 2011. № 3. С. 195–199. 

5. Kulka M., Pertek P. Microstructure and 
properties of borided 41Cr4 steel after laser surface 
modification with re-melting // Applied Surface 
Science. 2003. V. 214. P. 278–288. 

6. Koval N.N., Ivanov Yu.F., Lopatin I.V., 
Akhmadeev Yu.H., Shugurov V.V., Krysina O.V., 
Denisov V.V. Generation of low-temperature gas 
discharge plasma in large vacuum volumes for 
plasma chemical processes // Russian Journal of 
General Chemistry. 2015. V. 85, N 5. P. 1326–
1338. 

7. Devyatkov V.N., Ivanov Yu.F., Krysina 
O.V., Koval N.N., Petrikova E.A., Shugurov V.V. 
Equipment and processes of vacuum electron-ion 
plasma surface engineering // Vacuum. 2017. 
V. 143. P. 464–472. 

8. Крысина О.В., Коваль Н.Н., Лопатин 
И.В., Шугуров В.В. Генерация 
низкотемпературной плазмы дуговых разрядов 
низкого давления для синтеза износостойких 
нитридных покрытий // Известия ВУЗов. 
Физика. 2014. Т. 57, № 11/3. P. 88–92. 

Информация об авторах 

Ю. Ф. Иванов – доктор физико-
математических наук, профессор, главный на-
учный сотрудник Института Сильноточной 
электроники СО РАН. 

В. В. Шугуров – научный сотрудник Ин-
ститута Сильноточной электроники СО РАН. 

Е. А. Петрикова – младший научный со-
трудник Института Сильноточной электро-
ники СО РАН. 

О. С. Толкачев – младший научный сотруд-
ник Института Сильноточной электроники 
СО РАН. 

References 

1. Voroshnin, L. G. & Lyakhovich, L. S. 
(1978). Steel boriding. M.: Metallurgy. P. 240. (In 
Russ.). 

2. Wang, X. (2005). The formation of AlB2 in 
an Al–B master alloy. J. Alloys and Compounds, 
403, 283–287. 

3. Guryev, A. M., Kozlov, E. V., Ignatenko, L. 
N. & Popova, N. A. (2000). Physical basis of 
thermocyclic boriding. Barnaul: Publishing House 
of AltGU). P. 216. (In Russ.). 

4. Dasheev, D. E., Smirnyagina, N. N. & 
Khaltanova, V. M. (2011). Features of electron-
beam boriding of low-carbon steels in vacuum. 
Bulletin of the Buryat State University, 3, 195–199. 
(In Russ.). 

5. Kulka, M. & Pertek, P. (2003). Applied 
Surface Science, (214), 278–288. 

6. Koval, N. N., Ivanov, Yu. F., Lopatin, I. V., 
Akhmadeev, Yu. H., Shugurov, V. V., Krysina, O. 
V. & Denisov, V. V. (2015). Generation of low-
temperature gas discharge plasma in large vacuum 
volumes for plasma chemical processes. Russian 
Journal of General Chemistry, 5(85), 1326–1338. 

7. Devyatkov, V. N., Ivanov, Yu. F., Krysina, 
O. V., Koval, N. N., Petrikova, E. A. & Shugurov, 
V. V. (2017). Equipment and processes of vacuum 
electron-ion plasma surface engineering. Vacuum, 
(143), 464–472. 

8. Krysina, O. V., Koval, N. N., Lopatin, I. V. 
& Shugurov, V. V. (2014). Generation of low-
temperature low-pressure arc discharge plasma for 
the synthesis of wear-resistant nitride coatings. Iz-
vestija VUZov Fizika, 11/3(57), 88–92. (In Russ.). 

Information about the authors 

Yu. F. Ivanov – Doctor of Physical and 
Mathematical Sciences, Professor, Institute of 
High Current Electronics SB RAS. 

V. V. Shugurov – Researcher, Institute of High 
Current Electronics SB RAS. 

E. A. Petrikova – Junior Researcher, Institute 
of High Current Electronics SB RAS. 

O. S. Tolkachev – Junior Researcher, Institute 
of High-Current Electronics SB RAS. 

 

Авторы заявляют об отсутствии конфликта интересов. 

The authors declare that there is no conflict of interest. 

Статья поступила в редакцию 10.01.2023; одобрена после рецензирования 24.01.2023; принята к публикации 

07.02.2023. 

The article was received by the editorial board on 10 Jan. 23; approved after reviewing 24 Jan. 23; accepted for publication 

07 Feb. 23. 

 



Фундаментальные проблемы современного материаловедения том 20 №1 (2023) 

 

____________ 

© А.А. Красников, О.В. Савельева, Г.А. Воронова, И.А. Курзина, 2023 

23 

Фундаментальные проблемы современного материаловедения. 2023. Т. 20. № 1. С. 23–32 
Fundamental’nye problemy sovremennogo materialovedenia (Basic Problems of Material Science (BPMS)). 2023; 20(1): 23–32 

Научная статья 
1.3.8. Физика конденсированного состояния (физико-математические науки) 
УДК 537.9, 538.93 
doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2023.01.003 

СИСТЕМЫ ДОСТАВКИ АКТИВНОГО КОМПОНЕНТА (НОВОКАИН) НА ОСНОВЕ ZIF-8 

Алексей Андреевич Красников
1
, Ольга Валерьевна Савельева

2
, 

Гульнара Альфридовна Воронова
3
, Ирина Александровна Курзина

4†
 

1, 2, 3, 4 Национальный исследовательский Томский государственный университет, пр. Ленина, 36, 634050, Томск, Россия 
3 Национальный исследовательский Томский политехнический университет, пр. Ленина, 30, 634050, Томск, Россия 
1 alexey.krasnickov@gmail.com, https://orcid.org/0000-0002-3699-9042 
2 os.moxi.01@mail.ru 
3 gulnara.voronova@gmail.com, https://orcid.org/0000-0002-0367-1470 
4 kurzina99@mail.ru, https://orcid.org/0000-0003-4976-2295 

Аннотация. В работе сравнивается эффективность методов загрузки лекарственного компонента (ново-
каина) в пористое пространство MOF: (1) одностадийная инкапсуляция in situ, когда новокаин добавляется к 
раствору во время синтеза ZIF-8 и структура каркаса формируется вокруг захваченной молекулы; (2) нане-
сение ex situ подразумевает нанесение новокаина посредством пропитки по влагоемкости носителя ZIF-8; 
(3) способ нанесения лекарственного компонента подразумевает метод ex situ, при котором диффузионной 
пропиткой (в избытке раствора лекарства) происходит адсорбция максимального количества новокаина. По-
лученные материалы анализировали с помощью РФА, УФ-спектроскопии, низкотемпературной адсорбции 
азота, РЭМ для сравнения методов внесения лекарственного компонента. Кинетические и текстурные дан-
ные показали, что наилучшим способом синтеза систем доставки лекарств для порошковых MOF являются 
методы пропитки. Кроме того, двухстадийный способ внесения лекарственного компонента обеспечивает 
контролируемую загрузку лекарственного компонента в пористое пространство и на внешнюю поверхность, 
и высвобождение в течение 2-4 дней. 

Ключевые слова: ZIF-8, системы доставки лекарств, pH-контролируемое высвобождение, метод про-
питки, одностадийный метод. 
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Abstract. The paper compares the efficiency of methods for loading a medicinal component (novocaine) into the 
porous MOF space. The first method is single-stage in situ encapsulation, when novocaine is added to the solution 
during ZIF-8 synthesis and the framework structure is formed around the captured molecule. The second method 
consists in ex situ application implying the novocaine application through incipient wetness impregnation of the 
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ZIF-8 carrier. The third technique of applying the medicinal component represents an ex situ method when the 
maximum amount of novocaine is adsorbed by diffusion impregnation (abundant in the drug solution). The obtained 
materials were analyzed by XRD, UV-spectroscopy, low-temperature nitrogen adsorption, and SEM to compare the 
application methods of the medicinal component. Kinetic and textural data have shown that impregnation methods 
are the best way to synthesize drug delivery systems for powder MOFs. In addition, a two-stage technique of intro-
ducing the medicinal component provides controlled loading of the medicinal component into the porous space, onto 
the outer surface, and its release within 2-4 days. 
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Введение 

Создание новых систем локализованной 
доставки лекарственных препаратов в организм 
человека является актуальной задачей в лече-
нии широкого спектра заболеваний. Система 
доставки лекарственного компонента может 
представлять собой лекарственную форму или 
лекарство с носителем, содержащее лекарст-
венный компонент для введения в организм, 
направленный на повышение специфичности и 
локализованности транспорта лекарственного 
компонента в требуемые мишени (ткани) при 
определенных условиях, что повысит безопас-
ность, эффективность действия лекарства. Од-
ним из классов материалов, который могут вы-
полнить требуемые задачи являются металло-
рганические каркасы (англ. metal-organic 
frameworks, MOF). 

Металлоорганические каркасы (MOF) 
представляют собой особый класс материалов, 
они состоят из ионов или кластеров металлов и 
органических многофункциональных лигандов. 
MOF обладают разнообразными свойствами, 
такими как огромная площадь удельной по-
верхности, высокая пористость, большой объем 
пор для адсорбции разных веществ или газов, 
высокая химическая и термическая стабиль-
ность [1]. Они находят применения в различ-
ных областях, таких как хранение газа [2], фо-
тохимия [3], катализ [4], адсорбционные свой-
ства [5], диагностические [6], антимикробные 
свойства [7] и в качестве систем доставки раз-
личных лекарств [8] биомедицине [9] и методы 
визуализации лекарственных компонентов. 

Среди MOF перспективным в создании 
систем доставки лекарств является ZIF-8. Он 
состоит из эндогенных ионов цинка (Zn (II)), 
которые тетраэдрически координируют 2-
метилимидазол с образованием разветвленных, 
объемных каркасных структур. ZIF-8 сочетает 

такие свойства, как высокие значения пористо-
сти и удельной поверхности (1000-1800 м2/г по 
БЭТ), высокая термическая (до 400 °С) и гид-
ротермальная стабильность, большой объем 
пор 0,6-0,8 см3/г, гибкий диаметр микропор   
11-12,6 Å, легкость модификации, низкая ток-
сичность и отличная биосовместимость (цинк 
второй по распространенности металл в орга-
низме человека, а группа имидазола находится 
в гистидине), стабильность в нейтральной и 
щелочной средах, способность к распаду в ки-
слой поможет создать pH-контролируемую 
систему адресной доставки на его основе. 

Для наиболее эффективной загрузки лекар-
ственного компонента в носитель необходимо 
выбрать подходящую стратегию, которая будет 
обеспечивать нанесение и последующее высво-
бождение лекарственного компонента (рис.1): 

1 способ: Одностадийный метод синтеза 
или инкапсулирование лекарственного компо-
нента в поры MOF in situ. При этой стратегии 
лекарственное вещество вносится в раствор ли-
ганда или ионов металла, затем растворы сме-
шивают и проводят традиционный синтез но-
сителя. 

2 способ: Использование лекарственного 
компонента в качестве лиганда или его буду-
щего прекурсора во время синтеза in situ, что 
аналогично первому, однако при данном мето-
де происходит формирование координацион-
ных связей лекарственного компонента с иона-
ми металла. Ограничение метода – возможная 
потеря лекарственной активности. 

3 способ: Постсинтетическая модификация 
MOF путем использования метода пропитки   
ex situ. При данном методе предполагается, что 
лекарственный компонент будет диффундиро-
вать в поры/каналы MOF благодаря капилляр-
ным эффектам, физической адсорбции. Методы 
пропитки подразделяется на пропитку по: вла-
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гоемкости, когда Vпор = V пропиточного рас-
твора, к сухому носителю по каплям вносят 
раствор и тщательно перемешивают; диффузи-
онный режим пропитки, когда дисперсия MOF 
перемешивается в избытке раствора лекарст-
венного компонента, который проникает и ад-

сорбируется в пористом пространстве и на 
внешней поверхности. 

Актуальным является определение способа 
внесения лекарственного компонента, который 
обеспечивает лучшую загрузку и обеспечит 
контролируемое высвобождение без эффекта 
“концентрационного шторма”. 

 

Рис.1. Схема методов синтеза систем доставки лекарств на основе MOF [10] 

Fig.1. Scheme of methods for synthesizing MOF-based drug delivery systems [10] 

В настоящее время известно несколько 
примеров использования композитов ZIF-

8/лекарственный компонент в качестве систем 
доставки лекарств (таблица 1). 

Таблица 1. Системы доставки лекарственных компонентов на основе ZIF-8 

Table 1. Drug delivery systems based on ZIF-8 

Метод синтеза 

ZIF-8 

Метод загрузки 

лекарства / лекарство 

Выход 

лекарственного 

компонента, время 

Применение 

средства доставки 
Ссылка 

сольвотермаль-
ный 

пропитка по влагоем-
кости/доксорубицин 

Высвобождение 
доксорубицина соста-
вило 56 % за 30 дней 
в фосфатном буфере 
pH 7,4 

Лечение рака 
(карцинома, 
аденокарцинома, 
лейкоз) 

[11] 

соосаждение 
Одностадий-
ный/метформин 

11 % в фосфатном 
буфере за 24 часа; 
80 % в фосфатном 
буфере за 24 часа 
в присутствии 
глюкозы 4мг/мл 

Лечение диабета [12] 

соосаждение 
одностадиыый/ 
зеленый индоциа-
нин/доксорубицин 

53,7 % доксорубицина 
высвобождается 
за 60 ч при pH 5,0 
и 24,9% за 60 ч при 
pH 6,0 без действия 
лазера. 
При действии лазера 
57 % доксорубицина 
высвобождается при 
pH 5,0 

Фототермическая 
терапия лечения 
рака 

[13] 
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сольвотермаль-
ный 

одностадий-
ный/доксепин 

12 % доксопеина воз-
можно загрузить в рас-
четном эксперименте 

Антидепрессант 
при лечении боли 

[14] 

сонохимиче-
ский 

одностадий-
ный/симвастаин 

30,7 7% за 8 дней 
Лечение гиперли-
пидемии 

[15] 

соосаждение 
одностадий-
ный/рапамицин 

Высвободилось 45,7 % 
рапамицина 
за 97 часов при pH 7,4; 
70,9 % за 97 часов при 
pH 6,5; 86,6 % 
за 49 часов при pH 5 

Лечение рака ауто-
фагией 

[16] 

соосаждение 
одностадийный/6-
меркаптопурин 

982 мг за 12 дней 

Лечение хрониче-
ских заболеваний 
(лейкоза, воспали-
тельных заболева-
ний кишечника, 
ревматоидного арт-
рита и т.д.) 

[17] 

сонохимиче-
ский 

одностадий-
ный/ибупрофен 

29 % возможно загру-
зить в расчетном экс-
перименте 

Анальгетик и про-
тивовоспалитель-
ное средство 

[18] 

соосаждение 
по избытку пропиточ-
ного раствора/5-
фторурацил 

За 10 часов выход – 
фторурацила составля-
ет 53 % и 89 % 
при pH 7,4 и pH 5; 
92 % лекарства высво-
бождается за 7 дней 
при pH 5 

Лечение рака [19] 

соосаждение 
одностадий-
ный/дигидроартемизин 

72 %, 60 %, 24,5 % 
дигидроартемизина 
высвобождается 
за 24 часа при pH 5,5, 
6,8, 7,4 соответствен-
но 

Лечение рака [20] 

сольвотермаль-
ный 

одностадийный / бенз-
нидазол 

83 % бензнидазола 
высвободилось 
за 2 часа при pH 4,5 
и pH 7,6 высвободи-
лось 80 % через 
7 часов 

Лечение Болезни 
Шагаса 

[21] 

 
Системы доставки лекарств имеют в ос-

новном два способа загрузки лекарств в ZIF-8 
(таблица 1): (1) в процессе роста MOF с помо-
щью одностадийного метода конструирования 
материалов MOF/лекарство. Наиболее часто 
применяется одностадийный метод синтеза, ко-
торый сочетает в себе преимущества простого 
способа реализации, равномерного нанесения в 
пористое пространство материала, но и недос-
татки в виде того, что большая часть лекарства 

вымывается и удаляется при фильтрации во 
время фильтрования и промывки, неизвестно 
какое количество лекарства внесено. (2) способ 
метод пропитки, при котором лекарства загру-
жаются в поры MOF за счет капиллярной силы, 
электростатического взаимодействия или коор-
динационной превращений. Внесение лекарст-
венного компонента пропиткой более эконо-
мично и обеспечивает контроль вносимой кон-
центрации при пропитке, однако есть вероят-
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ность того, что большая часть лекарства адсор-
бируется на внешней поверхности, что приве-
дет к неконтролируемому высвобождению. 
Минимизировать это явление поможет способ, 
при котором носитель вносится в избыток про-
питочного раствора, и разница концентраций 
показывает количество вносимого лекарства. 

Новокаин (Procaine, НК). НК – нестероид-
ный противовоспалительный препарат (НПВП), 
который используется для облегчения боли и 
воспаления [1]. В данной работе используется 
как модельное лекарство для понимания меха-
низма высвобождения из носителя ZIF-8, а 
также сравнения способа загрузки лекарства в 
носитель. 

Таким образом, это исследование направ-
лено на определение выбора метода синтеза 
системы доставки и сравнения способа загруз-
ки лекарственного компонента на основании 
кинетики высвобождения новокаина из порис-
того пространства носителя. 

Материалы и методы 

Синтез ZIF-8 осуществляли гидротермаль-
ным методом. Необходимое количество пре-
курсоров (0,594 г Zn(NO3)2×6H2O и 3,28 г         
2-метилимидазола растворяли в 20 мл дистил-
лированной воды, приготовленной по ГОСТ 
6709-72, смешивали растворы, тщательно пе-

ремешивали и переносили в тефлоновый авто-
клав, который помещали в сушильный шкаф на 
45 минут при температуре 120 °C, затем дваж-
ды промывали и сушили в течении ночи, дваж-
ды дегазировали 1 ч при 90 °C, 3 ч при 150 °C, 
причем повторная дегазация увеличивает пло-
щадь удельной поверхности, за счет удаления 
непрореагировавшего 2-метилимидазола. 

Загрузку лекарственного компонента ново-
каина производили тремя способами: 

1 способ (одностадийный метод синте-

за): определенное количество лекарства 
(0,1362 г) добавляли в раствор лиганда, кото-
рый смешивали с раствором ионов металла и 
проводили стандартный синтез; 

2 способ (метод пропитки по влагоемко-

сти): на 1 г дегазированного ZIF-8 наносили по 
каплям 0,8 мл пропиточного раствора с концен-
трацией новокаина C = 0,07 мг/мл, тщательно 
перемешивали, затем сушили, промывали и 
проводили дегазацию указанную выше; 

3 способ (по избытку пропиточного рас-

твора): 0,3 г дегазированного ZIF-8 вносили в 
30 мл раствора новокаина с концентрацией      
C = 0,07 мг/мл при постоянном перемешивании 
до установления адсорбционного равновесия, 
которое определяли взятием проб раствора и 
анализом на спектрофотометре в УФ-области 
(рис.2). 

 

Рис.2. Схемы синтезов материалов: первая схема А – одностадийный способ синтеза, Б – двухстадийный 
способ (метод пропитки раствором) 

Fig.2. Schemes for synthesizing materials: the first scheme A is a single-stage synthesis method method, 
B is a two-stage method (solution impregnation method) 

Исследование образцов методом рентгено-
фазового (XRD) проводили с использованием 
дифрактометра XRD-7000 Shimadzu, Япония, 
CuKα-излучение. Паттерны регистрировали в 
диапазоне 2θ от 3 до 65° с шагом по углу 0.02° 
и временем счета на шаг 1 с. 

Морфологию ZIF-8 анализировали с помо-
щью сканирующего электронного микроскопа 

(СЭМ) и с использованием микроскопа (JEOL 
1200 EX2 (Hitachi, Япония) соответственно. В 
обоих случаях SEM распределение частиц по 
размерам определялось с помощью программ-
ного обеспечения ImageJ с данными, измерен-
ными более чем 900 частиц. 

Текстурные свойства материалов ZIF-8 оп-
ределяли по адсорбции и десорбции азота при 
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температуре -196 °C с использованием прибора 
Micromeritics Tristar. Перед анализом ≈ 30 мг 
образца дегазировали при 90 °С в течение 1 ча-
са, затем 150 °С в течение 3 часов. Удельную 
площадь поверхности рассчитывали, используя 
линеаризацию БЭТ вокруг монослоя, а объем 
пор и оценивали, используя метод Horváth-
Kawazoe. 

Исследование кинетики высвобождения 
новокаина трех систем доставки проводили в 
виалах 30 мл при постоянном перемешивании 
магнитной мешалкой при комнатной темпера-
туре. В растворы фосфатных буферов с кислым 
(pH 5,5) и нейтральным pH (7,4) помещали 
0,06 г систем доставки с новокаином на основе 
ZIF-8 и фиксировали процесс высвобождения 
лекарства отбором проб 3 мл через определен-
ные промежутки времени (1,5, 5, 10, 15 минут, 

затем каждые 30 минут, час), затем возвращали 
3 мл буферного раствора. ZIF-8 отделяли от 
раствора центрифугированием возвращали в 
виалы, в растворе определяли концентрацию 
новокаина спектрофотометрически на спектро-
фотометре СФ-2000 в кварцевой кювете 1 см и 
длине волны при 290 нм. 

Результаты и обсуждения 

При одностадийном способе синтеза и при 
пропитке носителя раствором новокаина на 
дифрактограмме не наблюдается изменений в 
фазовом составе образцов: присутствует фаза 
ZIF-8, посторонние фазы отсутствуют, что по-
казано на рис.3. 

 

Рис.3. Дифрактограммы образцов на основе ZIF-8, где внесение лекарства проводилось разными 
методами: НК@ZIF-8 – одностадийный метод, ZIF-8/НК-2 методом пропитки по влагоемкости (Vsolv=Vpore), 

ZIF-8/НК-3 метод пропитки в избытке пропиточного раствора 

Fig.3. X-ray diffraction patterns of samples based on ZIF-8, where the loading of the drug was carried 
out by different methods: NK@ZIF-8 – one-stage method, ZIF-8/NK-2 method of impregnation 

by moisture capacity (Vsolv=Vpore), ZIF-8/NK-3 method of impregnation in excess impregnating solution 

Согласно результатам низкотемпературной 
адсорбции азота, приведенным в таблице 2. 
При одностадийном синтезе, так и при пропит-
ке носителя лекарством (ZIF-8) наблюдаем 

снижении величины удельной поверхности и 
величин объема пор, что свидетельствует о за-
полнении пористого пространства и поверхно-
сти лекарством. 
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Таблица 2. Текстурные характеристики 
материалов 

Table 2. Textural characteristics of materials 

Образец Sуд., м2/г Vпор, см3/г 
ZIF-8 1527 0,84 

НК@ZIF-8 889 0,56 
ZIF-8/НК-2 1342,21 0,74 
ZIF-8/НК-3 659,14 0,72 

 
Из кривой высвобождения новокаина для 

всех образцов, приготовленных одностадийным 
способом синтеза, можем заметить, что процесс 
высвобождения новокаина протекает в 3 ста-
дии: на первой стадии наблюдаем заметный 
рост концентрации (от 0 до 0,25 дня), что обу-
словлено десорбцией лекарства с внешней по-
верхности носителя, затем наблюдаем период 
плато (от 0,25 до 1-3 дней), которое характерно 
для диффузии растворителя в пористое про-
странство носителя с лекарством, третий рост 
концентрации (после 1-3 дней) обусловлен де-
сорбцией лекарства из пор носителя раствори-
телем. Данный процесс высвобождения харак-
терен для всех образцов, однако стадии разли-
чаются по времени. При pH 4,5 высвобождение 
новокаина для системы НК@ZIF-8 достигало 
9 %, для нейтральной среды (pH 7,4) величина 

составила 4,2 % через 5,2 часа эксперимента, 
более высокие значения выхода новокаина обу-
словлены явлениями дыхания структуры [21] в 
кислой среде и частичным разрушением коорди 
национных связей ионов цинка с                       
2-метилимидазолом в каркасе вызвавшими луч-
шее высвобождение лекарства. 

Наилучшие значения за 3000 минут (таб-
лица 3 и рис.4) эксперимента в кислой среде 
показали системы: ZIF-8/НК-3 (36 %) и ZIF-
8/НК-2 (24,4 %) приготовленные методами про-
питки по влагоемкости и избытку растворителя, 
такие системы позволяют загрузить заданное 
количество активного компонента проникает в 
пористое пространство носителя, что является 
ключевым фактором при создании систем дос-
тавки лекарств. Образец, приготовленным од-
ностадийным способом синтеза НК@ZIF-8 по-
казал результат хуже (11 %) за 3000 мин, для 
нейтральной среды тенденция сохраняется. При 
одностадийном методе синтеза не контролиру-
ется количество вещества, которое внесется в 
носитель, т.к. неизвестно количество лекарст-
венного компонента, которое инкапсулируется 
при носителем при синтезе, а какая часть оста-
нется в маточном растворе. Наибольшее значе-
ние высвобождения 58,2 % в течение экспери-
мента (4,02 дня) показала система ZIF-8/НК-2, 
приготовленная методом пропитки. 

Таблица 3. Выходы новокаина при одинаковом времени 

Table 3. Drug release of novocaine at the same time 

Образец, pH Время, 3000 минут 
(2,083 дня) 

Выход, % 

НК@ZIF-8, pH 5,5 3005 11 
НК@ZIF-8, pH 7,4 2994 4,9 
ZIF-8/НК-2, pH 5,5 3006 24,4 
ZIF-8/НК-2, pH 7,4 3007 9,7 
ZIF-8/НК-3, pH 5,5 3000 36 
ZIF-8/НК-3, pH 7,4 3005 12 
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Рис.4. Кинетические кривые высвобождения новокаина для образцов на основе ZIF-8, где внесение лекарст-
ва проводилось разными методами: НК@ZIF-8 – одностадийный метод, ZIF-8/НК-2 методом пропитки по 

влагоемкости (Vраствора=Vпор), ZIF-8/НК-3 метод пропитки в избытке пропиточного раствора 

Fig.4. Kinetic curves of novocaine release for samples based on ZIF-8, where the introduction of the drug was            
carried out by different methods: NK@ZIF-8 – one-stage method, ZIF-8 / NK-2 by the method of impregnation              
by water capacity (Vsolution = Vpor), ZIF-8 / NK-3 method of impregnation in excess impregnating solution 

Выводы 

По результатам экспериментальных иссле-
дований установлено, что кислом рН 5,5 на-
блюдаем более быстрое высвобождение ново-
каина по сравнению с нейтральным рН 7,4   
(рис.4), что может быть использовано для соз-
дания pH-чувствительных систем доставки ле-
карств на основе ZIF-8 к опухоли. Высвобож-
дение активного компонента характеризовалось 
тремя стадиями: десорбцией лекарства с внеш-
ней поверхности, плато, которое характеризу-
ется диффузией растворителя в пористое про-
странство и высвобождением лекарства из пор 
MOF. Наиболее подходящими методами за-
грузки активного компонента в носитель для 
создания систем доставки лекарств являются 
методы, основанные на пропитке раствором ак-
тивного компонента, поскольку позволяют кон-
тролировать концентрацию вносимого компо-
нента и способны загрузить больше активного 
компонента (36 и 24,4 %) по сравнению с одно-
стадийным способом синтеза (11 %) за равный 
промежуток времени. 
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Аннотация. Предложен метод определения с помощью молекулярной динамики энергии движущихся 
краевой, винтовой и двойникующей дислокаций в ГЦК металлах, заключающийся в построении и анализе 
графика зависимости от времени энергии расчетной области, через которую проходит дислокация. В качест-
ве ГЦК металлов взяты никель, медь, серебро и аустенит. Для описания межатомных взаимодействий в ни-
келе, меди и серебре использовались потенциалы Клери-Росато, для аустенита – потенциал Лау. Иницииро-
вание образования и движения дислокации проводилось за счет сдвига двух частей торца расчетной ячейки 
в разные стороны. Полная дислокация появлялась при моделировании сразу в виде расщепленной на пару 
частичных дислокаций Шокли, разделенных дефектом упаковки. Расстояние между частичными дислока-
циями составляло несколько нанометров. При высоких скоростях сдвига оно уменьшалось. Выяснено, что 
скорость сдвига влияет на энергию дислокации только до значений, равных примерно 40 м/с. При больших 
значениях скорости энергия дислокации повышается. Кроме этого, выяснено, что, начиная с 8 межатомных 
расстояний (примерно 20 Å), ширина моделируемой расчетной ячейки с периодическими условиями не 
влияет на получаемые значения энергии дислокации. Согласно полученным данным, энергия краевой дис-
локации примерно в полтора раза выше энергии винтовой дислокации. Для рассматриваемых металлов 
энергии дислокаций коррелируют с упругими характеристиками. Энергия двойникующей дислокации суще-
ственно меньше энергии краевой или винтовой дислокаций. Движущаяся двойникующая дислокация в мо-
дели была получена в результате расщепления винтовой дислокации на двойнике на две частичные дисло-
кации, скользящие после расщепления вдоль двойника. 

Ключевые слова: молекулярная динамика, металл, дислокация, энергия дислокации, двойникующая 
дислокация. 
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Abstract. A method is proposed for determining the energy of moving edge, screw, and twinning dislocations in 
fcc metals using molecular dynamics, which consists in constructing and analyzing the time dependence of the en-
ergy of the computational region through which the dislocation passes. Nickel, copper, silver, and austenite were 
taken as fcc metals. The Cleri-Rosato potentials were used to describe interatomic interactions in nickel, copper, and 
silver, and the Lau potential was used for austenite. The initiation of the formation and movement of a dislocation 
was carried out by shifting two parts of the end face of the calculation cell in different directions. A perfect disloca-
tion appeared in the simulation immediately in the form of a split into a pair of partial Shockley dislocations sepa-
rated by a stacking fault. The distance between partial dislocations was several nanometers. At high shear rates, it 
decreased. It was found that the shear rate affects the dislocation energy only up to values equal to approximately 
40 m/s. At high velocities, the dislocation energy increases. In addition, it was found that, starting from 8 intera-
tomic distances (approximately 20 Å), the width of the simulated computational cell with periodic conditions does 
not affect the obtained values of the dislocation energy. According to the data obtained, the energy of an edge dislo-
cation is approximately one and a half times higher than the energy of a screw dislocation. For the metals under con-
sideration, the dislocation energies correlate with the elastic characteristics. The energy of a twinning dislocation is 
substantially less than the energy of edge or screw dislocations. The moving twinning dislocation in the model was 
obtained as a result of the splitting of a screw dislocation on the twin into two partial dislocations that slide along the 
twin after splitting. 

Keywords: molecular dynamics, metal, dislocation, dislocation energy, twinning dislocation. 
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Введение 

Образование, движение и взаимодействие 
дислокаций друг с другом и другими дефекта-
ми являются важными вопросами, поиск отве-
тов на которые необходим для развития пред-
ставлений о механизмах пластической дефор-
мации кристаллических материалов. Многооб-
разие кристаллических систем, систем сколь-
жения и типов дислокаций, а также вариантов 
взаимодействия дислокаций с другими дефек-
тами порождает сложность и комплексность 
данного явления. 

Дислокациям в металлах посвящено много 
работ, в том числе выполненных с помощью 
компьютерного моделирования [1-5]. Помимо 
сложных вопросов взаимодействия дислокаций 
друг с другом и с различными дефектами, вни-
мание в современных работах обращено и на 
относительно простые вопросы: например, за-
висимость скорости скольжения дислокации от 
температуры и скорости деформирования [3, 6]. 
С ростом скорости деформирования скорость 
дислокаций, как известно, сначала растет, а за-
тем достигает некоторого предела, который, 
как правило, меньше скорости звука в данном 
материале. Причем разные авторы приводят 
разные значения этого предела в отношении к 
скорости звука [3, 6-8]. С ростом температуры, 

как отмечает большинство исследователей, 
скорость скольжения дислокаций снижается [3, 
6, 7]. 

Ранее, в работах [9, 10], с помощью метода 
молекулярной динамики было проведено ис-
следование скольжения краевой и винтовой 
дислокаций в ГЦК металле на примере никеля 
и серебра в зависимости от температуры и ско-
рости сдвига, а также влияния на скорость 
скольжения дислокации примесных атомов уг-
лерода, азота и кислорода. 

Настоящая работа посвящена определению 
с помощью метода молекулярной динамики 
энергии образования краевой, винтовой и 
двойникующей дислокаций в ГЦК металлах: 
никеле, меди, серебре и аустените. 

Теоретически, энергия дислокации W, при-
ходящейся на единицу ее длины l, определяется 
по формуле [7, 11] 

0

2

ln
4 r

R

K

b

l

W




 ,                       (1) 

где μ – модуль сдвига, b – модуль вектора 
Бюргерса, R – радиус расчетной области, r0 – 
условный радиус. Параметр К зависит от типа 
дислокации: К=1 для винтовой дислокации и 
К=1–ν, где ν – коэффициент Пуассона, для 
краевой. 
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Энергия полной краевой дислокации срав-
нительно большая и для разных металлов мо-
жет принимать значения 1-3 эВ/Å [7, 11, 12]. 
Даже в алюминии, со сравнительно низкой 
энергией связи атомов, согласно [12], энергия 
дислокации, в зависимости от ориентации и 
вектора Бюргерса, может принимать значения 
даже до нескольких эВ/Å. 

Определение энергии краевой и винтовой 
дислокаций 

Для описания межатомных взаимодействий 
в рассматриваемых металлах использовались 
EAM потенциалы: Клери-Росато [13] для моде-
лирования взаимодействий в никеле, меди и се-
ребре, и потенциал Лау [14] для моделирования 
взаимодействий в γ-Fe. Оба потенциала неод-
нократно использовались в молекулярно-
динамических моделях и прошли успешную 
апробацию по большому числу структурных, 
энергетических и механических характеристик 
рассматриваемых металлов [15-18]. 

В кристаллах с ГЦК решеткой преимуще-
ственной является система скольжения 
{111}<110> [7, 8]. Вектор Бюргерса полной 
дислокации равен 1/2<110>. Полная дислока-
ция, как правило, расщепляется на две частич-
ные дислокации с векторами Бюргерса 
1/6<112>, между которыми формируется де-
фект упаковки. 

Для моделирования движущейся дислока-
ции в настоящей работе была создана расчетная 
ячейка, содержащая около 30000 атомов 
(рис.1), с ориентацией осей: X – [ 1 10], Y – 
[ 1 1 2], Z – [111]. Плоскость XY (рис.1) в дан-
ном случае соответствует плоскости скольже-
ния дислокации (111). Для инициации движе-
ния дислокации создавался сдвиг от торца рас-
четной ячейки. На рис.1 изображена схема соз-
дания движущейся полной краевой дислокации 
1
2

[ 1 01](111). Закрашенные области с левого 

торца перемещались как единое целое вдоль 
направлений, показанных на рисунке: в случае 
моделирования краевой дислокации верхняя 
часть торца смещалась вдоль плотноупакован-
ного направления [ 1 01], нижняя – вдоль про-
тивоположного направления [10 1 ]. В случае 
моделирования винтовой дислокации ‒ верхняя 
часть смещалась вдоль направления [ 1 10] (ось 
X), а нижняя ‒ вдоль [1 1 0]. Атомы внутри за-
крашенной области в процессе компьютерного 

моделирования смещались только вдоль ука-
занных направлений с постоянной скоростью 
сдвига Vτ. Граничные условия с этой стороны, 
таким образом, были жесткими. Вдоль оси X, 
вдоль ядра дислокации, граничные условия за-
давались периодическими, то есть имитирова-
лось бесконечное повторение структуры рас-
четной ячейки вдоль оси X. По другим грани-
цам мы использовали специальный тип гранич-
ных условий – условно жесткий: все пригра-
ничные атомы сверху, снизу и справа в процес-
се моделирования имели возможность двигать-
ся только вдоль плоскости XY, движение вдоль 
оси Z исключалось. Этого было достаточно для 
удержания, с одной стороны, заданной прямо-
угольной формы расчетного блока и, с другой 
стороны, свободного выхода дислокаций за 
пределы расчетной ячейки. 

 

Рис.1. К описанию метода определения энергии 
краевой и винтовой дислокаций 

Fig.1. To the description of the method for determining 
the energy of edge and screw dislocations 

Шаг интегрирования по времени в методе 
молекулярной динамики был равен 2 фс. Тем-
пература в модели задавалась через начальные 
скорости атомов согласно распределению Мак-
свелла. Для сохранения температуры постоян-
ной в процессе моделирования использовался 
термостат Нозе-Гувера. 

В некоторый момент времени сдвиг в ле-
вой части расчетной ячейки провоцировал по-
явление дислокации – краевой или винтовой в 
зависимости от направления сдвига. Полная 
дислокация появлялась сразу в виде расщеп-
ленной на пару частичных дислокаций Шокли, 
разделенных дефектом упаковки в плоскости 
(111). Для краевой дислокации реакция расще-

пления имела вид 1
2

[ 1 01] 1
6

[ 2 11]+ 1
6

[ 1 1 2], 

для винтовой – 1
2

[ 1 10] 1
6

[ 1 2 1 ]+ 1
6

[ 2 11]. 
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Расстояние между частичными дислокациями 
определяется, как известно, энергией дефекта 
упаковки [7, 8]. В настоящей работе оно со-
ставляло несколько нанометров (в зависимости 
от скорости сдвига), что согласуется с резуль-
татами моделирования других авторов, напри-
мер [3-5]. 

Во время движения дислокации через рас-
четную область (выделена цветом в середине 
расчетной ячейки на рис.1), строился график 
изменения потенциальной энергии расчетной 
области в зависимости от времени. Ширина 
расчетной области подбиралась такой, чтобы 
она, с одной стороны, была шире расстояния 
между частичными дислокациями (чтобы в 
расчетной области мог одновременно помес-
титься весь комплекс из двух частичных дисло-
каций) и, с другой, не такой большой, чтобы в 
нее могла войти часть следующей дислокации. 

Температура задавалась близкой к 0 К (точнее, 
стартовая температуры была равна 0 К, но в 
процессе создания и движения дислокации рас-
четная ячейка нагревалась до небольшой тем-
пературы порядка 10 К). 

В первую очередь в настоящей работе было 
проведено исследование влияния на получае-
мые значения энергии полных дислокаций (то 
есть всего комплекса из двух частичных дисло-
каций плюс энергия дефекта упаковки между 
ними) ширины расчетной ячейки (размера 
вдоль оси X на рис.1) и скорости сдвига V. 

На рис.2 изображены наложения друг на 
друга графиков изменения удельной энергии 
расчетной области (эВ/Å) при прохождении 
полной краевой дислокации в чистом ГЦК же-
лезе при разной ширине расчетной ячейки 
(рис.2а) и разной скорости сдвига (рис.2б). 

       

                                               а)                                                                                            б) 

Рис.2. Наложения изменения энергии расчетной области при прохождении краевой дислокации в γ-Fe:             
а) при разной ширине расчетной ячейки (здесь наложены четыре графика при ширине 8, 10, 16, 20 межатом-

ных расстояний); б) при разной скорости сдвига (20, 40 и 60 м/с) 

Fig.2. Overlays of changes in the energy of the computational region during the passage of an edge dislocation           
in γ-Fe: a) at different widths of the computational cell (here, four graphs are superimposed at a width of 8, 10, 16, 

20 interatomic distances); b) at different shear rates (20, 40 and 60 m/s) 

Как можно видеть, начиная с 8 межатом-
ных расстояний (примерно 20 Å), ширина не 
влияет вообще – наложенные зависимости 
очень хорошо повторяют друг друга, несмотря 
на то, что на рисунке наложены друг на друга 
зависимости для четырех разных значений ши-
рины. До 8 межатомных расстояний, как было 
показано в [17], скорость дислокации может за-
висеть от ширины ячейки. 

Скорость сдвига Vτ, как оказалось, тоже 
почти не влияет на высоту пика энергии рас-
четной области, но до значений примерно 40-
50 м/с. При скорости сдвига Vτ больше 40-
50 м/с энергия слабо увеличивается из-за до-
полнительных напряжений и меньшего рас-
стояния между соседними дислокациями. Ско-
рость самих дислокаций при прохождении рас-

четной области при этом тоже увеличивается, 
что видно, например, по более узкому пику для 
60 м/с на рис.2б. Кстати, скорость дислокации 
можно определять также по ширине этого пика 
– это еще один возможный метод ее определе-
ния. В дальнейших исследованиях ширина рас-
четной ячейки обычно принималась 10 или 12 
межатомных расстояний. 

На рис.3 приведен график изменения энер-
гии расчетной области для винтовой дислока-
ции в γ-Fe. Видно, что энергия винтовой дисло-
кации заметно меньше, чем краевой. Найден-
ные значения энергии краевой и винтовой дис-
локаций в рассматриваемых металлах приведе-
ны ниже в общей таблице. 
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Рис.3. Изменение энергии расчетной области          
при прохождении винтовой дислокации в γ-Fe           

при скорости сдвига 20 м/с 

Fig.3. Change in the energy of the computational             
domain during the passage of a screw dislocation              

in γ-Fe at a shear rate of 20 m/s 

Определение энергии двойникующей 
дислокации 

Двойникующие дислокации образуются 
при формировании и миграции двойников 
(двойниковых границ). Как было показано в 
[17], при преодолении двойниковой границы 
краевой дислокацией и смены плоскости 
скольжения на самой границе образуется двой-
никующая дислокация, которая быстро пере-
мещается вдоль двойниковой границы, и, если 
нет препятствия для ее движения, она «залечи-
вает» границу. Винтовая дислокация не прохо-
дит двойник, а абсорбируется им, меняя при 
этом плоскость скольжения. Это происходит 
при гораздо меньших напряжениях по сравне-
нию с краевой дислокацией. После смены 
плоскости скольжения обе частичные дислока-
ции расходятся в разные стороны вдоль двой-
никовой границы, «залечивая» границу, как и в 
случае прохождения краевой дислокации. 

Для расчета энергии двойникующей дисло-
кации было сделано предположение, что энер-
гия двойникующих дислокаций, которые обра-
зуются при прохождении краевой дислокации и 
расщеплении винтовой, одинаковы. Методика 
определения энергии двойникующей дислока-
ции, получающейся при расщеплении винтовой 
дислокации на двойниковой границе, была сле-
дующей (рис.4). Как и в случае краевой или 
винтовой дислокации, строился аналогичный 
график изменения потенциальной энергии рас-
четной области, приходящейся на единицу ее 
ширины вдоль оси X, в процессе расщепления 
винтовой дислокации на двойнике. Одновре-
менно с этим выводился график смещения ре-
перной точки, находящейся на двойнике. При 

расщеплении, которое можно было фиксиро-
вать по пику смещения реперной точки, проис-
ходил небольшой спад энергии расчетной об-
ласти E . Энергия двойникующей дислокации 
определялась по формуле 

 
1

2
T SE E E   ,                     (2) 

где SE  – энергия полной винтовой дисло-

кации. 

 

Рис.4. К описанию метода определения энергии 
двойникующей дислокации 

Fig.4. To the description of the method for determining 
the energy of a twinning dislocation 

На рис.5 приведен пример изменения энер-
гии расчетной области при вхождении в нее 
винтовой дислокации и ее последующего рас-
щепления на две двойникующие дислокации. 
Сравнивая эти графики с графиками прохожде-
ния винтовой дислокации через расчетную об-
ласть в чистом кристалле на рис.3, следует за-
метить, что ширина пиков заметно меньше, что 
означает, что двойникующие дислокации поки-
дают расчетную область быстрее, чем винтовая 
дислокация, т.е. они являются более подвиж-
ными, что также отмечалось в [17]. В Таблице 
приведены полученные значения энергий крае-
вой, винтовой и двойникующей дислокаций. 

Согласно полученным данным, энергия 
краевой дислокации примерно в полтора раза 
выше энергии винтовой дислокации, что согла-
суется с теоретической формулой (1). Для рас-
сматриваемых металлов энергии дислокаций 
коррелируют с упругими характеристиками, 
что также согласуется с формулой (1). Энергия 
двойникующей дислокации существенно 
меньше энергии краевой или винтовой дисло-
каций. По сути, согласно методике ее получе-
ния в модели, это одна из частичных дислока-
ций, которая образовалась при расщеплении 
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винтовой дислокации на двойнике, поэтому 
она, очевидно, должна быть примерно в два 
раза ниже энергии полной винтовой дислока-
ции за вычетом половины энергии дефекта 
упаковки между частичными дислокациями в 
исходной винтовой дислокации. 

 

Рис.5. Изменения энергии расчетной области          
при расщеплении винтовой дислокации на две 

двойникующие в γ-Fe при скорости сдвига 20 м/с:          
1 – энергия расчетной области, 2 ‒ смещение репер-
ного атома на двойниковой границе для определе-
ния момента расщепления винтовой дислокации 

Fig.5. Changes in the energy of the computational             
domain during the splitting of a screw dislocation into 

two twinning ones in γ-Fe at a shear rate of 20 m/s:            
1 – energy of the computational domain, 2 – displace-

ment of the reference atom on the twin boundary               
to determine the moment of splitting of the screw           

dislocation 

Таблица. Энергии краевой, винтовой 
и двойникующей дислокаций в Ni, Cu, Ag 

и γ-Fe (эВ/Å) 

Table. Edge, screw and twinning dislocation energies 
in Ni, Cu, Ag and γ-Fe (eV/Å) 

 Краевая Винтовая Двойникующая 
Ni 1,7 1,1 0,4 
Cu 1,0 0,6 0,2 
Ag 0,7 0,5 0,2 

γ-Fe 2,0 1,3 0,5 

Заключение 

Предложен метод определения с помощью 
молекулярной динамики энергии движущихся 
краевой, винтовой и двойникующей дислока-
ций в ГЦК металлах, заключающийся в по-
строении и анализе графика зависимости от 
времени энергии расчетной области, через ко-
торую проходит дислокация. В качестве ГЦК 
металлов взяты никель, медь, серебро и аусте-
нит. 

Полная краевая или винтовая дислокация 
появлялась при моделировании сразу в виде 
расщепленной на пару частичных дислокаций 
Шокли, разделенных дефектом упаковки. Рас-
стояние между частичными дислокациями со-
ставляло несколько нанометров. При высоких 
скоростях сдвига оно уменьшалось. 

Выяснено, что скорость сдвига влияет на 
энергию дислокации только до значений, рав-
ных примерно 40 м/с. При больших значениях 
скорости энергия дислокации повышается. 
Кроме этого, выяснено, что, начиная с 8 меж-
атомных расстояний (примерно 20 Å), ширина 
моделируемой расчетной ячейки с периодиче-
скими условиями не влияет на получаемые зна-
чения энергии дислокации. 

Согласно полученным данным, энергия 
краевой дислокации примерно в полтора раза 
выше энергии винтовой дислокации. Для рас-
сматриваемых металлов энергии дислокаций 
коррелируют с упругими характеристиками. 
Энергия двойникующей дислокации сущест-
венно меньше энергии краевой или винтовой 
дислокаций. Движущаяся двойникующая дис-
локация в модели была получена в результате 
расщепления винтовой дислокации на двойни-
ке на две частичные дислокации, скользящие 
после расщепления вдоль двойника. 
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Аннотация. Используя технологию холодного переноса металла (проволочно-дуговое аддитивное про-

изводство (WAAM), совмещенное со сварочной наплавкой (СМТ)) на подложке из сплава 5083 сформиро-

вано покрытие высокоэнтропийным сплавом (ВЭС) Al-Fe-Cr-Co-Ni неэквиатомного состава. Методами со-

временного физического материаловедения выполнен анализ структуры, фазового и элементного состава, 

дефектной субструктуры системы «покрытие-подложка». Показано, что элементный и фазовый состав, де-

фектная субструктура покрытия зависят от расстояния до зоны контакта покрытия и подложки. В слое тол-

щиной до 200 мкм, примыкающем к зоне контакта, выявлено присутствие включений второй фазы на гра-

ницах зерен ВЭС, обогащенной атомами хрома и железа. Микродифракционным анализом установлено, что 

это включения Al8Cr5. В зоне перемешивания покрытия и подложки выявлено формирование нанокристал-

лической фазы Al2O3 и MgAlO размером 10-20 нм и субзеренной структуры (размер субзерен 140-170 нм. 

Структура 1-го типа характеризуется неоднородным распределением химических элементов ВЭС, выявлены 

области пластинчатой формы, обогащенные атомами Cr и сферической формы, обогащенные атомами Ni, 

Fe, Co. По границам субзерен структуры располагаются наноразмерные частицы (NiCo)3, Al4 и Al13Fe4. Вы-

сказано предположение о физических механизмах повышения твердости материала в зоне контакта «покры-

тие-подложка». 

Ключевые слова: высокоэнтропийный сплав, метод холодного переноса металла, сплав алюминия 5083, 

элементный и фазовый состав, дефектная субструктура. 
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Abstract. Using the technology of cold metal transfer (wire-arc additive manufacturing (WAAM) combined 
with welding surfacing (CMT)) on a 5083 alloy substrate, a coating with a high-entropy alloy (HEA) Al-Fe-Cr-Co-
Ni of non-equiatomic composition is formed. Using the methods of modern physical materials science, the analysis 
of the structure, phase and elemental composition, defective substructure of the "coating-substrate" system was car-
ried out. It is shown that the elemental and phase composition, the defective substructure of the coating depend on 
the distance to the contact zone between the coating and the substrate. In a layer up to 200 µm thick adjoining the 
contact zone, the presence of inclusions of the second phase at the grain boundaries of HEA enriched with chro-
mium and iron atoms was revealed. Microdiffraction analysis established that these are inclusions of Al8Cr5. In the 
mixing zone of the coating and substrate, the formation of a nanocrystalline Al2O3 and MgAlO phase 10-20 nm in 
size and a subgrain structure (subgrain size 140-170 nm) were revealed. Structure of the first type is characterized 
by the heterogeneous distribution of HEA chemical elements, the regions of lamellar from enriched by Cr atoms and 
spherical from enriched by Ni, Fe, Co atoms were revealed. Nanosized particles (NiCo)3, Al4 and Al13Fe4 are located 
along the boundaries of the subgrains of the structure. An assumption is made about the physical mechanisms of in-
creasing the hardness of the material in the contact zone "coating-substrate". 

Keywords: high-entropy alloy, cold metal transfer method, 5083 aluminum alloy, elemental and phase composi-

tion, defective substructure. 
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Введение 

В начале этого века появились работы по 
созданию и комплексному исследованию так 
называемых высокоэнтропийных полиметалли-
ческих сплавов (ВЭС), включающих 5 и более 
основных элементов [1-5]. К настоящему вре-
мени в экономически развитых странах опуб-
ликовано свыше 10000 работ по базам Scopus и 
Web of Science [1, 6]. Такой стремительный 
рост публикаций обусловлен уникальными 
свойствами ВЭС, такими как высокотемпера-
турная прочность, суперпарамагнетизм, сопро-

тивление износу и коррозии, высокая твердость 
наряду с пластичностью и другие [7-12]. Этот 
комплекс высоких свойств обуславливает воз-
можность применения ВЭС в ядерной энерге-
тике, инструментальной и аэрокосмической 
промышленности, биомедицине и как материа-
лы для хранения водорода. 

В дальнейшем решение проблемы исполь-
зования ВЭС с высоким комплексом свойств 
пойдет по пути создания покрытий. Уже дос-
тигнуты успехи использования нитридных по-
крытий на основе ВЭС в биомедицине. Защит-
ные покрытия для биомедицинского примене-
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ния должны обладать низким модулем эла-
стичности, высокой химической стабильно-
стью, износостойкостью и коррозионной стой-
костью в физиологических средах, низким ко-
эффициентом трения, биосовместимостью и 
отличной адгезией к поверхности, на которую 
наносятся покрытия [7]. 

Наличие нескольких составляющих эле-
ментов в составе ВЭС позволяет получать раз-
нообразные покрытия с требуемыми физико-
химическими свойствами, например, для при-
менения в особых условиях. Вне зависимости 
от способов получения покрытий ВЭС основу 
их исследований должен составлять анализ 
структурно-фазового состояния и дефектной 
субструктуры на микро- и наномасштабном 
уровнях. 

Целью настоящей работы является анализ 
элементного и фазового состава, дефектной 
субструктуры слоя ВЭС Al-Fe-Cr-Co-Ni, сфор-
мированного на сплаве 5083 методом холодно-
го переноса металла. 

Материал и методики исследования 

В качестве материала исследования ис-
пользованы образцы системы «покры-
тие/подложка». Покрытием являлся высокоэн-
тропийный сплав элементного состава Al-Fe-
Cr-Co-Ni, который был сформирован на под-
ложке методом холодного переноса металла 
[1]. Выбор ВЭС Al-Fe-Cr-Co-Ni, обусловлен его 
хорошей изученностью [13-19]. Подложкой яв-
лялся сплав 5083 на основе алюминия. Эффек-
тивность применения метода холодного пере-

носа металла (СМТ-процесс) при наплавке свя-
зана с тем, что за счет низкой температуры сва-
рочной ванны перемешивание основного и 
электродного металла значительно меньше, чем 
при наплавке с применением классического 
сварочного MIG/MAG оборудования. Считает-
ся что изменения металлургической структуры, 
химического состава, а, следовательно, и экс-
плуатационных свойств наплавленного слоя 
при использовании метода холодного переноса 
металла минимальны. Это позволяет осуществ-
лять наплавку меньшего количества слоев и в 
некоторых случаях отказаться от использова-
ния буферных или промежуточных слоев. Та-
ким образом, существенно сокращается дли-
тельность операции наплавки и расход напла-
вочной проволоки. 

Исследование элементного и фазового со-
става, состояния дефектной субструктуры зоны 
контакта покрытия и подложки осуществляли 
методами просвечивающей дифракционной 
(прибор JEM-2100) электронной микроскопии 
[20-22]. Фольги для просвечивающего элек-
тронного микроскопа изготавливали ионным 
утонением (установка Ion Slicer EM-091001S, 
утонение осуществляется ионами аргона) пла-
стинок, вырезанных из массивных образцов на 
установке Isomet Low Speed Saw перпендику-
лярно поверхности наплавленного слоя ВЭС из 
области границы раздела подложки и наплавки, 
что позволяло проследить изменение структу-
ры и фазового состава материала по мере уда-
ления от зоны контакта покрытия с подложкой. 

Таблица 1. Химический состав сплава 5083, вес. % 

Table 1. The chemical composition of the alloy 5083, wt. % 

Cr Cu Fe Mg Mn Si Ti Zr 
Другие 

элементы 
Al 

< 0,25 < 0,10 < 0,40 4,0-4,9 < 1,0 < 0,10 < 0,15 < 0,25 < 0,15 Остальное 

 

Результаты исследования и их обсуждение 

Высокоэнтропийный сплав, сформирован-
ный методом холодного переноса металла на 
подложке из сплава 5083, является поликри-
сталлическим агрегатом, имеет простую куби-
ческую кристаллическую решетку. Следую ре-
зультатам рентгенофазового анализа данного 
сплава, приведенным в работе [1], параметр 
кристаллической решетки сплава 0,28914 нм. 

Характерной особенностью слоя толщиной 
до 200 мкм, примыкающего к зоне контакта по-
крытия и подложки, является присутствие на 
границах зерен ВЭС включений второй фазы. В 
стыках зерен данные включения имеют пре-
имущественно округлую форму (рис.1). Иссле-

дование элементного состава зерен ВЭС и 
включений, расположенных в стыке зерен, 
осуществленное методами микрорентгеноспек-
трального анализа (табл.2) показало, что усред-
ненный по трем зернам элементный состав 
данного слоя ВЭС таков: 26,6Al-0,3Si-6,8Cr-
18,8Fe-7,5Co-44,0Ni. Элементный состав иссле-
дуемого ВЭС, приведенный в [1], 35,6Al-8,3Cr-
17,3Fe-5,0Co-33,8Ni. Сопоставляя приведенные 
результаты, можно констатировать, что основ-
ными химическими элементами ВЭС в обоих 
случаях являются алюминий и никель. Частицы 
второй фазы, расположенные в стыке зерен 
ВЭС, обогащены атомами хрома и железа 
(табл.2, спектры № 4, 5, 6). 
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Рис.1. Электронно-микроскопическое изображение структуры ВЭС. Указаны участки микрорентгеноспек-
трального анализа элементного состава сплава 

Fig.1. Electron microscopic image of the HEA structure. The areas of micro-X-ray spectral analysis of the elemental 
composition of the alloy are indicated 

Таблица 2. Результаты микрорентгеноспектрального анализа элементного состава участка сплава,                  
изображенного на рис.1 

Table 2. The results of X-ray microspectral analysis of the elemental composition of the alloy section shown           
in Fig.1 

Спектр Al, ат. % Si, ат. % Cr, ат. % Fe, ат. % Co, ат. % Ni, ат. % 

1 28,6 0,0 4,7 16,0 6,7 44,0 

2 24,7 1,1 7,9 20,0 8,3 38,0 

3 26,7 0,3 6,8 18,8 7,5 39,9 

4 17,6 2,0 33,0 19,0 5,8 22,6 

5 12,3 1,3 29,8 27,5 7,3 21,8 

6 2,0 0,0 71,7 16,5 3,5 6,3 
 

Частицы, расположенные вдоль границ зе-
рен, имеют форму прослоек или округлую фор-
му. Методами картирования показано, что дан-
ные включения преимущественно обогащены 
атомами хрома. При среднем содержании хи-

мических элементов на участке фольги, равном 
30,0Al-1,3Si-10,4Cr-18,1Fe-6,8Co-33,4Ni, в час-
тицах, расположенных на границе зерна, кон-
центрация хрома кратно выше (рис.2, табл.3). 

 

Рис.2. Электронно-микроскопическое изображение структуры ВЭС с частицами второй фазы на границах 
зерен. Указаны участки микрорентгеноспектрального анализа элементного состава сплава 

Fig.2. Electron microscopic image of the HEA structure with particles of the second phase at the grain boundaries. 
The sections of X-ray microspectral analysis of the elemental composition of the alloy are indicated 
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Таблица 3. Результаты микрорентгеноспектрального анализа элементного состава участка сплава,                   

изображенного на рис.2 

Table 3. The results of X-ray microanalysis of the elemental composition of the alloy section shown in Fig.2 

Спектр (ат. %) Al Si Cr Fe Co Ni 

Спектр 1 26,36  8,40 19,39 7,52 38,34 

Спектр 2 37,76  6,76 16,85 5,42 33,21 

Спектр 3 12,40 2,45 53,67 11,33 3,78 16,38 

Спектр 4 7,23  75,81 8,78 2,11 6,07 

Спектр 5 20,36  52,28 11,04 3,78 12,53 

 

Микродифракционный анализ участка 

фольги, электронно-микроскопическое изобра-

жение которого приведено на рис.2, с привле-

чением темнопольных изображений и методики 

индицирования микроэлектронограмм показал, 

что выявленные частицы сформированы твер-

дым раствором на основе хрома, что свидетель-

ствует о расслоении твердого раствора ВЭС и 

обособлении атомов хрома на границах зерен. 

Микродифракционный анализ участка 

фольги, содержащего на границах зерен про-

слойки второй фазы, выполненный с привлече-

нием темнопольных изображений и методики 

индицирования микроэлектронограмм, выявил 

присутствие на границах зерен ВЭС фазы 

Al8Cr5 (рис.3). 

 

Рис.3. Электронно-микроскопическое изображение структуры ВЭС вблизи (≈50 мкм) зоны контакта              

с подложкой; а – светлое поле; б – темное поле, полученное в рефлексе [152]Al8Cr5; в – микроэлектроно-

грамма, стрелкой указан рефлекс, в котором получено темное поле 

Fig.3. Electron microscopic image of the HEA structure near (≈50 µm) the zone of contact with the substrate;             

a – bright field; b – dark field obtained in the reflection [152]Al8Cr5; c – microelectron diffraction pattern, the arrow 

indicates the reflection in which the dark field was obtained 

Методами микрорентгеноспектрального 

анализа «по точкам» выявлено расслоение твер-

дого раствора ВЭС в объеме зерен. Установле-

но формирование в объеме зерен микрооблас-

тей, элементный состав которых отличается от 

элементного состава, усредненного по объему. 

Выявлено, что наиболее ликвирующим элемен-

том сплава является хром, наименее ликви-

рующими элементами – алюминий и кобальт. 

В зоне перемешивания (сплавления) по-

крытия и подложки наблюдаются два типа 

структур. Во-первых, структура (далее по тек-

сту структура типа 1), имеющая нанокристал-

лическое (10-20 нм) строение и, во-вторых, 

структура (далее по тексту структура типа 2), 

имеющая субзеренное (140-170 нм) строение. 

Результаты элементного анализа, выпол-

ненные методом картирования, показывают, 

что структуры типа 1 характеризуется неодно-

родным распределением химических элементов 

сплава. Выявляются области преимущественно 

пластинчатой формы, обогащенные атомами 
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хрома, и области преимущественно сфериче-

ской формы, обогащенные атомами никеля, 

железа и кобальта. Структура типа 2 является 

существенно более однородной по элементно-

му составу сплава. 

Методами микрорентгеноспектрального 

анализа был выявлен следующий элементный 

состав данных структур: структура типа №1 

(ат. %) – 10,2Mg-64,7Al-5,2Cr-0,9Mn-9,4Fe-

2,3Co-7,3 Ni; структура типа №2 (ат. %) – 61.1 

Al-7,0 Cr-10,6 Fe-3,8 Co-17,5 Ni. Отчетливо 

видно, что зона контакта покрытия и подложки 

существенно обогащена алюминием и магнием 

(элементы подложки). 

Методом «по точкам» осуществлен эле-

ментный анализ различных участков структуры 

типа 1 зоны контакта покрытия и подложки 

(рис.4). Результаты количественного анализа 

элементного состава указанных на рис.4 участ-

ков, приведены в табл.4. 

 

Рис.4. Электронно-микроскопическое изображение структуры типа 1 зоны контакта покрытия и подложки. 

Указаны участки микрорентгеноспектрального анализа элементного состава сплава 

Fig.4. Electron microscopic image of the type 1 structure of the contact zone between the coating and the substrate. 

The sections of X-ray microanalysis of the elemental composition of the alloy are indicated 

Таблица 4. Результаты микрорентгеноспектрального анализа элементного состава участка сплава,                     

изображенного на рис.4 

Table 4. The results of X-ray microspectral analysis of the elemental composition of the alloy section shown                  

in Fig.4 

Спектр Mg Al Cr Mn Fe Co Ni 

        

Суммарный спектр 10,12 64,65 5,23 0,89 9,38 2,30 7,43 

Спектр 1  46,69 1,96 1,86 23,53 7,11 18,84 

Спектр 2 2,39 55,66 2,67 1,16 18,06 4,17 15,90 

Спектр 3 3,12 22,79 35,06 2,16 25,04 3,48 8,34 

Спектр 4  31,35 26,60 2,63 20,82 4,44 14,16 

Спектр 5  11,00 43,39 4,20 30,54 3,66 7,20 

Спектр 6 2,41 56,00   14,91 5,45 21,23 

Спектр 7  49,18 1,92  18,41 6,51 23,99 

Спектр 8 22,21 77,79      

        

Макс. 22,21 77,79 43,39 4,20 30,54 7,11 23,99 

Мин. 2,39 11,00 1,92 0,89 9,38 2,30 7,20 
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Методом «по точкам» осуществлен эле-

ментный анализ различных участков структуры 

типа 2 зоны контакта покрытия и подложки 

(рис.5). 

Результаты количественного анализа эле-

ментного состава указанных на рис.5 участков, 

приведены в табл.5. 

 

Рис.5. Электронно-микроскопическое изображение структуры типа 2 зоны контакта покрытия и подложки. 

Указаны участки микрорентгеноспектрального анализа элементного состава сплава 

Fig.5. Electron microscopic image of the type 2 structure of the contact zone between the coating and the substrate. 

The areas of micro-X-ray spectral analysis of the elemental composition of the alloy are indicated 

Таблица 5. Результаты микрорентгеноспектрального анализа элементного состава участка сплава,                          

изображенного на рис.5 

Table 5. The results of X-ray microspectral analysis of the elemental composition of the alloy section shown                

in Fig.5 

Спектр Al Cr Fe Co Ni 

Суммарный спектр 61,14 7,01 10,55 3,75 17,55 

Спектр 1 56,26 5,89 10,68 4,23 22,94 

Спектр 2 52,57 7,00 10,73 3,65 26,05 

Спектр 3 70,64 4,28 7,48 2,91 14,69 

Спектр 4 58,27 8,94 11,61  21,19 

Спектр 5 69,89 8,44 11,95 2,38 7,34 

Спектр 6 69,70 8,51 12,48 2,54 6,78 

Макс. 70,64 8,94 12,48 4,23 26,05 

Мин. 52,57 4,28 7,48 2,38 6,78 

 

Сопоставляя результаты микрорентгенос-

пектрального анализа, приведенные в табл.4 и 

табл.5, можно отметить следующие особенно-

сти элементного состава участков типа 1 и типа 

2 зоны контакта покрытия и подложки. Во-

первых, отсутствие магния и марганца среди 

элементов, формирующих участок типа 2; во-

вторых, существенно более однородное рас-

пределение химических элементов, форми-

рующих участок типа 2; в-третьих, существен-

но более высокая концентрация никеля в объе-

ме участка типа 2. 

Фазовый состав рассмотренных выше уча-

стков зоны контакта покрытия и подложки 

(рис.4-рис.5) изучали путем индицирования 

микроэлектронограмм и использования мето-

дики темнопольного анализа. В результате вы-

полненных исследований на микроэлектроно-

грамме были выявлены рефлексы оксидов со-

става Al2O3 и MgAlO, алюминия и рефлексы, 

принадлежащие ВЭС. 

На рис.6 приведены результате анализа фа-

зового состава структуры типа 2 зоны контакта 

покрытия и подложки, выполненные методами 

просвечивающей электронной дифракционной 

микроскопии. В результате выполненного ана-

лиза микроэлектронограммы, приведенной на 

рис.6,в, было показано, что данный участок 



Ю.Ф. Иванов, В.Е. Громов, С.В. Коновалов, М.О. Ефимов, Ю.А. Шлярова, И.А. Панченко, М.Д. Старостенков 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2023. Т. 20. № 1. С. 41–51 

48 

фольги сформирован высокоэнтропийным 

сплавом, имеющим субзеренную структуру 

(рис.6г,е). На границах субзерен располагаются 

наноразмерные частицы (NiCo)3Al4 (рис.6г) и 

Al13Fe4 (рис.6д). 

 

Рис.6. Электронно-микроскопическое изображение структуры типа 2 зоны контакта покрытия и подложки; 

а, б – светлые поля; в – микроэлектронограмма, г-е – темные поля, полученные в рефлексах [210]ВЭС + 

[840] (NiCo)3Al4 (г), [620]Al13Fe4 (д), [111]ВЭС (е); стрелками на (б) указаны рефлексы, в которых получены 

темные поля: 1 – для (г), 2 – для (д), 3 – для (е) 

Fig.6. Electron microscopic image of the type 2 structure of the zone of contact between the coating and the sub-

strate; a, b – light fields; (c) microelectron diffraction pattern, (d-f) dark fields obtained in [210]HEA + [840] 

(NiCo)3Al4 (d), [620] Al13Fe4 (e), [111]HEA (f) reflections; arrows in (b) indicate reflections in which dark fields 

were obtained: 1 for (d), 2 for (e), 3 for (f) 

Заключение 

Методом холодного переноса металла на 

сплаве 5083 сформировано покрытие элемент-

ного состава Al-Fe-Cr-Co-Ni. Показано, что 

элементный и фазовый состав, дефектная суб-

структура покрытия зависят от расстояния до 

зоны контакта покрытия и подложки. В зоне 

контакта (зона перемешивания (сплавления) 

покрытия и подложки) выявлено формирование 

двух типов структур. Во-первых, структуры, 

сформированной наноразмерными (10-20 нм) 

частицами окисной фазы (Al2O3 и MgAlO), суб-

зернами алюминия и ВЭС. Во-вторых, структу-
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ры, сформированной субзернами (140-170 нм) 

ВЭС, и наноразмерными частицами (NiCo)3Al4 

и Al13Fe4, расположенными на границах субзе-

рен. 
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Аннотация. В работе отражены результаты исследований воздействия внешнего магнитного поля (МП) 

на деформационные характеристики диамагнитного материала свинца марки С2. Первоначально, были про-

ведены исследования процесса ползучести и микротвердости в исходном состоянии, затем производились 

исследования данных характеристик с применением постоянного магнитного поля. Для более качественной 

оценки влияния магнитного поля на динамику микротвердости и процесс ползучести в работе варьировали 

индукцией магнитного поля (0,3 Тл, 0,4 Тл и 0,5 Тл). В качестве материала исследования применялся свинец 

С2 технически чистый (99,98 %). Результаты испытаний на ползучесть свидетельствуют о наличии неодно-

значного характера влияния магнитного поля на скорость ползучести, обнаружен знакопеременный эффект 

при увеличении значения индукции магнитного поля до 0,4 Тл и 0,5 Тл. Также, знакопеременный характер 

влияния магнитного поля установлен и при исследовании микротвердости. Кроме того, было обнаружено, 

что применение магнитного поля в процессе ползучести образца, количественно влияет на процент относи-

тельного остаточного удлинения при разрушении и продолжительность процесса ползучести. Выявлено ра-

циональное время выдержки в магнитном поле при испытаниях на микротвердость, обнаружено, что макси-

мальный эффект влияния магнитного поля проявляется при выдержке в течении 1 часа, в связи с чем допол-

нительно исследованы 2 режима выдержки в этом диапазоне (0,25 ч и 0,5 ч). 

Ключевые слова: свинец, диамагнетик, магнитное поле, индукция, деформационные характеристики, 

относительное остаточное удлинение, ползучесть, микротвердость. 
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Abstract. The paper reflects the results of studies effect of a magnetic field (MF) on the deformation characteris-

tics of a diamagnetic material lead grade C2. Initially, studies of the process of creep and microhardness in the initial 

state were carried out, then studies were carried out using a magnetic field in the process of creep of the samples and 

magnetic processing of the samples to study the dynamics of microhardness and the plasticity parameter. For the 
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study, the values of magnetic induction were chosen 0.3 T, 0.4 T and 0.5 T. The results of creep tests indicate the 

presence of an ambiguous nature of the influence of the magnetic field on the creep rate, a change in the sign of the 

effect was found with an increase in the value of the magnetic field induction to 0.4 T and 0.5 T. Also, the alternat-

ing nature of the influence of the magnetic field was also established in the study of microhardness. In addition, it 

was found that the use of a magnetic field in the process of sample creep quantitatively affects the percentage of 

relative residual elongation of the sample (decreased compared to the initial one with an increase in the magnetic 

field induction) upon destruction and the duration of the creep process (increases compared to the initial one at in-

crease in magnetic field induction). A rational exposure time in a magnetic field during tests for microhardness was 

revealed, it was found that the effect of the influence of a magnetic field manifests itself maximum when holding for 

1 hour, in connection with which 2 exposure modes in this range (0.25 h and 0.5 h). 

Keywords: lead, diamagnet, magnetic field, induction, deformation characteristics, relative residual elongation, 

creep, microhardness. 
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Введение 

Интерес к изучению влияния магнитных 
полей на сплавы и металлы весьма актуален в 
последнее время [1-2]. Особенно это касается 
области магнитной обработки. По определе-
нию, магнитная обработка металлов и сплавов 
заключается в воздействии в течение некоторо-
го времени на материал или готовое изделие 
постоянного, переменного или импульсного 
магнитного поля без каких-либо иных внешних 
воздействий с целью управляемого изменения 
структуры и свойств обрабатываемого объекта. 
Результаты данных воздействий зависят от 
многих факторов, в том числе и от магнитных 
свойств материала. Как известно, металлы и 
сплавы по своим магнитным свойствам клас-
сифицируются на несколько основных групп: 
парамагнетики, диамагнетики, ферромагнети-
ки, антиферромагнетики [3-4]. Каждая из этих 
групп изучается авторскими коллективами по 
всему миру. Так, например, в работах [5-6], 
группой исследователей представлен анализ 
экспериментальных данных по влиянию маг-
нитного поля на микротвердость алюминиевых, 
медных, титановых и магниевых сплавов. Ус-
тановлено, что происходит заметное изменение 
микротвердости сплавов, по сравнению с об-
разцами, не подвергнутых выдержке в слабом 
магнитном поле. Подтверждено, что магнитное 
поле влияет на тип, структуру и свойства пре-
пятствия дислокаций в процессе пластической 
деформации. Исследования влияния магнитно-
го поля на подвижность дислокаций [7] было 
проведено путем изменений индукции магнит-
ного поля. Выявлено, что изменение интенсив-
ности индукции магнитного поля в меньшую 
сторону, увеличивает пластичность материала. 

Воздействие магнитного поля, как показали ис-
следования, влияет на макропластические 
свойства металлов. В вышеприведенных пуб-
ликациях, изучалось влияние магнитного поля 
на деформационное поведение меди, которая 
по своей магнитной природе является диамаг-
нетиком. В данной работе, показаны результа-
ты исследований диамагнитного материала, та-
кого как свинец марки С2, что является акту-
альным для продолжения изучения деформаци-
онного поведения диамагнетиков во внешнем 
магнитном поле. 

Материалы и методы исследований 

В качестве исследуемых характеристик вы-
браны скорость ползучести, процент относи-
тельного остаточного удлинения, продолжи-
тельность процесса ползучести, микротвер-
дость. Выбор данных характеристик обуслов-
лен тем, что детали и составные части прибо-
ров, изготавливаемые из исследуемого мате-
риала постоянно подвержены механическим 
повреждениям в процессе эксплуатации. 

В качестве материала для исследований 
процесса ползучести использован свинец марки 
С2 (проволока диаметром 2 мм) 99,98 % чисто-
ты, содержание примесей не превышало 
0,12 %. Для испытаний на микротвердость 
применялись образцы свинца С2 в форме пря-
моугольного параллелепипеда, высотой 12 мм, 
шириной 5 мм, длиной 15 мм. 

Процесс ползучести исследовали на уста-
новке, разработанной и изготовленной в      
СибГИУ, с электромагнитом и датчиком дви-
жения [8]. Значения индукции МП регулирова-
лись путем изменения силы тока в катушках и 
составили: 0,3 Тл, 0,4 Тл и 0,5 Тл. 
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Обработку магнитным полем перед проце-
дурой микроиндентирования в настоящей рабо-
те проводили по четырем режимам. Режимы 1, 
2, 3 и 4 представляли собой выдержку внутри 
поля со значениями магнитной индукции В    
0,3 Тл, 0,4 Тл, 0,5 Тл в течение 1 ч, 2 ч, 3 ч, 4 ч. 
После чего проводилась процедура микроиден-
тирования. Процедура микроиндентирования 
проводилась на микротвердомере HVS-1000 по 
Виккерсу. Испытательная нагрузка: 10 г. Время 
нагружения и под нагрузкой составляло 10 с 
время разгрузки 5 с. Обработка массива дан-
ных, полученных в ходе эксперимента, прово-
дилась в Excel и Origin Pro 8. 

Результаты и их обсуждение 

На основании данных механических испы-
таний (удлинение образца – ε, мм и время про-
цесса t, ч) построены кривые процесса ползуче-
сти технически чистого свинца (рис.1). 

На рис.1 представлены наиболее характер-

ные кривые ползучести, полученные при раз-

рушении свинца в исходном состоянии «εисх» и 

при воздействии постоянного магнитного поля 

«εмп», которые содержат стадии логарифмиче-

ской, установившейся и ускоренной ползуче-

сти. Линейная стадия обозначена сплошной ли-

нией. Скоростью ползучести является тангенс 

угла наклона этой линии. В исходном состоя-

нии скорость ползучести составила 0,902 мм/ч 

(рис.1, εисх). При включении магнитного поля 

на всем протяжении процесса ползучести мож-

но отметить динамику значений скорости пол-

зучести в зависимости от величины индукции 

магнитного поля. При значении индукции 

В=0,3 Тл, скорость ползучести составила 

1,692 мм/ч (рис.1, εмп0,3), по сравнению с исход-

ным значением произошло увеличение на 87 %. 

При индукции В=0,4 скорость ползучести пока-

зывает снижение по сравнению с исходной, и 

составляет 0,0919 мм/ч (рис.1, εмп0,4). Со значе-

нием индукции В=0,5 Тл скорость ползучести 

также снизилась по сравнению с исходными 

значением и составила 0,0662 мм/ч (рис.1, 

εмп0,5). Таким образом, вследствие применения 

увеличенных значений индукции в процессе 

ползучести, скорости снизились на 94 % и 97 % 

соответственно. 

 

Рис.1. Кривые ползучести поликристаллического 

свинца в исходном состоянии («εисх») и при воздей-

ствии магнитного поля («εмп») с индукцией             

B=0,3 Тл, B=0,4 Тл, B=0,5 Тл 

Fig.1. Creep curves of polycrystalline lead in the initial 

state («εini») and when exposed to a magnetic field 

(«εmf») with induction B=0.3 T, B=0.4 T, B=0.5 T 

Далее проанализируем изменения процента 

относительного остаточного удлинения образца 

δ и длительности процесса tпроц по данным на 

рис.2. 

        

                                                  а)                                                                                   б) 

Рис.2. Зависимость процента относительного остаточного удлинения образца при разрушении δ (а)                            

и продолжительности процесса ползучести tпроц (б) от В, Тл 

Fig.2. Dependence of the percentage of relative residual elongation of the sample at failure δ (a) and the duration                

of the creep process tproc (b) on V, T 
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На рис.2а приведен процент относительно-
го остаточного удлинения образца при испыта-
ниях без магнитного поля, δисх=6,18 %. Далее 
по гистограмме (рис.2а), можно отметить моно-
тонное снижение процента относительного ос-
таточного удлинения образца по мере увеличе-
ния значений индукции магнитного поля В, 
применяемого в процессе пластической дефор-
мации. При деформации и разрушении образ-
цов в МП со значением В=0,3 Тл, процент от-
носительного остаточного удлинения образца 
снизился до δ0,3=4,6 % (рис.2а). С повышением 
величины индукции до В=0,4 Тл и В=0,5Тл, 
проценты относительного остаточного удлине-
ния образца составили δ0,4=3,8 % (рис.2а) и 
δ0,5=3,7 % (рис.2а) соответственно. Максималь-
ное снижение процента относительного оста-
точного удлинения образца выявлено при воз-
действии в процессе ползучести индукции 
В=0,5 Тл, что в 1,6 раз меньше чем в исходном 
состоянии, при отсутствии магнитного поля. 

Далее, рассмотрим динамику средней про-
должительности процесса. Значение средней 
продолжительности процесса рассчитывалось 
по показателям 5 образцов для каждого режи-
ма. Выявлены следующие значения длительно-
сти: без воздействия МП tпроц = 5,69 ч; при 
В=0,3 Тл tпроц0,3= 5,47 ч; при В=0,4 Тл 
tпроц0,4=11 ч, а при В=0,5 Тл tпроц0,5=18,1 ч. По 
данным значениям и на гистограмме рис.2б, 
видно, что при применении магнитного поля с 
В=0,3 Тл произошло незначительное сокраще-
ние продолжительности процесса. Затем, с уве-
личением индукции применяемого в ползуче-
сти магнитного поля, продолжительность про-
цесса возрастает. Максимальное увеличение в 
3,1 раза установлено при воздействии на сви-
нец индукцией В=0,5 Тл. Отметим, что наблю-
дается корреляция: с увеличением магнитного 
поля процесс ползучести стал длиться более 
долго, а подвергаться деформации наоборот 
стал меньше (исходя из динамики процента от-
носительного остаточного удлинения). Можно 
предположить, что увеличение магнитного по-
ля тормозит процесс образования дислокаций в 
материале и разрушение происходит в несколь-
ко раз медленнее. 

В таблице 1 представлены результаты ис-
следования влияния магнитного поля на микро-
твердость свинца марки С2. На каждый режим 
было выполнено по 20 измерений микротвер-
дости, в таблице представлены усредненные 
данные. В процессе испытаний было использо-
вано 3 образца, по одному на каждое значение 
индукции. Среднее значение HV образца без 
выдержки в магнитном поле составляет 7,51. 

Таблица 1. Результаты исследований микротвердо-
сти свинца марки С2 в магнитном поле при различ-

ных значениях индукции 

Table 1. Results of studies of the microhardness of lead 
grade C2 in a magnetic field at various values                     

of induction 

0,3 0,4 0,5 В, Тл 
t, час HV HV HV 

0 7,22 7,7 7,62 

1 6,73 8,875 9,68 

2 6,655 8,87 9,69 

3 6,66 8,874 9,7 

4 6,66 8,875 9,69 
 

Исследования изменения микротвердости 
во внешнем магнитном поле (Табл.1), были 
проведены при времени выдержки 1, 2, 3 и 4 
часа и в исходном состоянии. На основании 
данных микроиндентирования установлено, что 
максимальный эффект влияния обнаруживается 
при времени экспозиции в магнитном поле в 
течение 1 часа (выделено цветом в Табл.1) и 
наблюдается сразу после изъятия образца из 
магнитного поля (начальный эффект). В связи с 
этим был расширен диапазон времен обработ-
ки, так как появился вопрос о поведении мик-
ротвердости в промежутке от 0 до 1 ч. Допол-
нительно, анализ изменений микротвердости в 
условиях действия магнитного поля проводили 
также для трех значений индукции 0,3, 0,4 и 
0,5 Тл и двух времен выдержки в магнитном 
поле 0,25 часа, 0,5 часа, сразу после выдержки 
образцов в магнитном поле. На основании ис-
следований микротвердости (HV), построены 
зависимости динамики данных величин от вре-
мени выдержки (0 ч, 0,25 ч, 0,5 ч, 1 ч) и значе-
ний индукций магнитного поля (0,3 Тл, 0,4 Тл и 
0,5 Тл) (рис.3). 

Обнаружен неоднозначный характер дина-
мики микротвердости (HV) (рис.3), при индук-
ции магнитного поля 0,3 Тл происходит сниже-
ние микротвердости, а при индукции 0,4 Тл и 
0,5 Тл наблюдается противоположный харак-
тер. В ходе исследований установлено, что 
влияние магнитного поля с индукцией 0,3 Тл на 
микротвердость свинца С2 выражается сниже-
нием микротвердости на 7,2 % (за 1 час обра-
ботки произошло снижение с 7,22 до 6,735, на 
рис.3а) по сравнению с исходным значением 
(Табл.1). Таким образом, снижение на этом уча-
стке носит монотонный характер, критичных 
изменений при времени выдержки 0,25 ч и 0,5 ч 
не наблюдается. Снижение микротвердости 
может свидетельствовать о повышении пла-
стичности материала под действием магнитно-
го поля. 
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                                     а)                                                           б)                                                      в) 

Рис.3. Зависимость изменения HV от времени выдержки в диапазоне от 0 до 1 ч: 

а) В=0,3 Тл; б) В=0,4 Тл; в) В=0,5 Тл 

Fig.3. Dependence of HV change on exposure time in the range from 0 to 1 h: 

а) B=0.3 T; b) B=0.4 T; c) B=0.5 T 

Исследования динамики микротвердости 

свинца на дополнительных значениях времени 

с повышенными значениями индукции до 

0,4 Тл и 0,5 Тл, наоборот, показывают повыше-

ние твердости материала. Микротвердость 

свинца при воздействии магнитного поля с ин-

дукцией 0,4 Тл увеличилась на 23,75 % (за 

0,5 ч. обработки произошло увеличение с 7,7 до 

10,035, на рис.3б) по сравнению с исходным 

значением. Значение микротвердости свинца 

при воздействии магнитного поля с индукцией 

0,5 Тл увеличилось на 23,26 % (за 0,5 ч обра-

ботки произошло увеличение с 7,6 до 10, на 

рис.3в) по сравнению с начальным значением. 

Максимально измененные под воздействием 

магнитного поля разной величины значения 

микротвердости в сравнении со значением без 

магнитного поля показаны на рис.4. 

 

Рис.4. Зависимость значений микротвердости HV  

от применения магнитного поля и значений             

индукции В 

Fig.4. Dependence of the values of microhardness HV 

on the application of a magnetic field and values              

of induction B 

Выводы 

1. Выполнены испытания на ползучесть и 

микротвердость образцов диамагнитного свин-

ца марки С2, получены данные о динамике де-

формационных характеристик. 

2. Проанализированы скорости ползучести 

на линейной стадии без магнитного поля и с 

магнитным полем при значениях индукции В, 

0,3, 0,4 и 0,5 Тл. Установлено, что при 

В=0,3 Тл, скорость ползучести увеличилась на 

87 %, а при В=0,4 и 0,5 Тл скорость ползучести 

снижается по сравнению с исходными значе-

ниями на 94 % и 97 % соответственно. 

3. Установлено, что процент относитель-

ного остаточного удлинения образцов до раз-

рушения δ при ползучести свинца снижается по 

мере увеличения индукции МП. Максимальное 

снижение процента относительного остаточно-

го удлинения образца выявлено при воздейст-

вии в процессе ползучести индукции В=0,5 Тл, 

что в 1,6 раз меньше чем в исходном состоя-

нии, при отсутствии магнитного поля. 

4. Выявлены следующие значения дли-

тельности: без воздействия МП tпроц = 5,69 ч; 

при В=0,3 Тл – tпроц0,3= 5,47 ч; при В=0,4 Тл – 

tпроц0,4=11 ч, а при В=0,5 Тл – tпроц0,5=18,1 ч. 

Максимальное увеличение в 3,1 раза установ-

лено при воздействии на свинец индукцией 

В=0,5 Тл. Выявлена корреляция: с увеличением 

магнитного поля процесс ползучести стал 

длиться более долго, а подвергаться деформа-

ции наоборот стал меньше. 

5. Измерения микротвердости показали 

неоднозначный (знакопеременный) характер 

влияния магнитного поля на пластические 

свойства свинца. Отличие явлений наблюдается 

при изменении индукции, переход с В=0,3 Тл 

на значения В=0,4 Тл и В=0,5 Тл при обработке 

образцов показывает увеличение микротвердо-

сти. Подобный случай выявлен в исследовани-

ях алюминия [8]. 

6. При увеличении времени обработки бо-

лее 1 часа, при всех значениях индукции, не 
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происходит значительных изменений. Диапазон 

выдержки в МП от 0,25 ч до 1 ч оказывает наи-

больший эффект. А именно, максимальное уве-

личение HV при выдержке 0,5 ч с индукцией 

В=0,4 Тл и В=0,5 Тл составило 10,035 и 10, что 

на 23,75 % и 23,26 % больше по сравнению с 

исходным значением. Максимальное снижение 

обнаружено при выдержке 1ч. с индукцией 

В=0,3 Тл составило 6,73, что на 7,2 % меньше 

чем в исходном состоянии. 

7. Таким образом, в ходе исследований 

выявлен эффект воздействия магнитного поля 

на деформационные характеристики свинца. 

Предположительно, причиной эффекта являет-

ся воздействие индукции магнитного поля на 

процессы образования и движение дислокаци-

онной субструктуры материала [10]. Подтвер-

дить эти предположения планируется в даль-

нейших исследованиях с помощью РЭМ и 

ПЭМ анализа участка разрушения образца. 
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Аннотация. Результатом модификации поверхности металлов и сплавов путем комбинированной обра-

ботки (напыления тонких металлических пленок с последующим перемешиванием под действием высоко-

интенсивных потоков энергии) является формирование градиентной структуры поверхностного слоя мате-

риала, характеризующейся изменяющимися по глубине концентрацией легирующих элементов, фазовым 

составом и состоянием дефектной субструктуры, что положительно сказывается на механических и трибо-

логических свойствах материала. Целью настоящей работы является формирование высокопрочных сили-

цидо- и нитридосодержащих поверхностных слоев при комплексной обработке в едином вакуумном цикле, 

включающей нанесение покрытий тугоплавкого металла и кремния, облучение высокоинтенсивным им-

пульсным электронным пучком и дополнительное азотирование в плазме газового разряда низкого давле-

ния. Модифицирование, сочетающее многоцикловое (до пяти циклов облучения системы «плен-

ка/подложка») высокоскоростное плавления системы «пленка (Si (0.2 мкм) + Nb (0.2 мкм))/(сталь 40Х) под-

ложка» интенсивным импульсным электронным пучком осуществляли на установке «КОМПЛЕКС» (Инсти-

тут сильноточной электроники СО РАН) в едином вакуумном пространстве. Часть образцов была дополни-

тельно подвергнута азотированию в плазме газового разряда низкого давления (773-873 К, 1-5 час.). Выпол-

нены исследования и выявлен режим комплексного модифицирования, позволивший многократно повысить 

износостойкость (более чем в 100 раз) и микротвердость (более чем в 5 раза) поверхностного слоя исходной 

стали. Высказаны предположения о физической природе повышения трибологических и прочностных 

свойств материала. 

Ключевые слова: сталь, комплексное модифицирование, импульсный электронный пучок, азотирова-

ние, плазма газового разряда, структура, микротвердость, износостойкость. 
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Abstract. The result of the modification of the surface of metals and alloys by combined treatment (deposition 

of thin metal films with subsequent mixing under the action of high-intensity energy flows) is the formation of a 

gradient structure of the surface layer of the material, characterized by depth-changing concentration of alloying 

elements, phase composition and the state of the defective substructure, which has a positive effect on mechanical 

and tribological properties of the material. The aim of this work is the formation of high-strength silicide- and ni-

tride-containing surface layers during combined processing in a single vacuum cycle, including the deposition of 

coatings of refractory metal and silicon, irradiation with a high-intensity pulsed electron beam, and additional nitrid-

ing in a low-pressure gas discharge plasma. Modification combining multi-cycle (up to five cycles of irradiation of 

the «film/substrate» system) high-speed melting of the «film (Si (0.2 µm)+Nb (0.2 µm))/(40Cr steel) substrate» sys-

tem with an intense pulsed electron beam was carried out using the COMPLEX installation (Institute of High-

Current Electronics SB RAS) in a single vacuum space. Some of the specimens were additionally subjected to ni-

triding in a low-pressure gas discharge plasma (773-873 K, 1-5 hours). Studies were carried out and a combined 

modification mode, which made it possible to repeatedly increase the wear resistance (more than 100 times) and mi-

crohardness (more than 5 times) of the surface layer of the original steel was identified. Assumptions about the 

physical nature of the increase in the tribological and strength properties of the material were proposed. 

Keywords: steel, combined modification, pulsed electron beam, nitriding, gas discharge plasma, structure, mi-

crohardness, wear resistance. 
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Введение 

Результаты последних исследований вы-

явили перспективность модификации поверх-

ности металлов и сплавов путем комбиниро-

ванной обработки – напыления тонких метал-

лических пленок с последующим перемешива-

нием под действием высокоинтенсивных пото-

ков энергии [1, 2]. Следствием такой обработки 

является градиентное строение поверхностного 

слоя материала, характеризующееся изменяю-

щимися по глубине концентрацией легирую-

щих элементов, фазовым составом и состояни-

ем дефектной субструктуры. Существенным 

недостатком такого состояния является нерав-

новесный характер формирующихся структур, 

что приводит к снижению свойств материала 

при длительной выдержке при повышенных 

температурах. В работах [3-5] было показано, 

что одним из перспективных классов термиче-

ски стабильных соединений (в том числе и в 

воздушной атмосфере) являются силициды ту-

гоплавких металлов (Nb, Mo, Zr, Cr, Ti), кото-

рые обладают высокой температурой плавле-

ния, низкой диффузионной подвижностью ки-

слорода в их кристаллической решетке. Сили-

циды таких металлов рассматриваются в по-

следнее время как кандидаты для замены нике-

левых суперсплавов при изготовлении лопаток 
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газовых турбин. Силициды ниобия и титана яв-

ляются интересными как с научной, так и с 

технологической точки зрения ввиду их высо-

кой температуры плавления, низкой плотности, 

по сравнению с никелевыми суперсплавами, и 

высокого сопротивления высокотемпературной 

ползучести. Известно, что силициды проявляют 

ограниченную способность к пластической де-

формации, что существенно сужает сферу их 

практического использования [6]. Следует 

ожидать, что синтез силицидосодержащих сло-

ев с помощью высокоэнергетического элек-

тронно-пучкового воздействия позволит сфор-

мировать поверхностные слои, упрочненные 

наноразмерными частицами силицидов, соче-

тающие повышенную термическую стабиль-

ность, высокие механические и трибологиче-

ские свойства. 

Целью настоящей работы является форми-

рование высокопрочных силицидо- и нитридо-

содержащих поверхностных слоев при ком-

плексной обработке в едином вакуумном цик-

ле, включающей нанесение покрытий туго-

плавкого металла и кремния, облучение высо-

коинтенсивным импульсным электронным 

пучком и дополнительное азотирование в плаз-

ме газового разряда низкого давления. 

Материал и методики исследования 

В качестве объекта исследования исполь-

зована активно применяемая во многих отрас-

лях промышленности низколегированная кон-

струкционная сталь марки 40Х ((0.31-0.44)C-

(0.17-0.37)Si-(0.5-0.8)Mn-0.3Ni-0.035S-0.035P-

(0.8-1.1)Cr-0.3Cu, остальное – Fe, вес. %). Об-

разцы имели форму цилиндров высотой 10 мм 

и диаметром 12 мм. Обрабатываемая сторона 

образцов была отполированы до 10 класса чис-

тоты. Модифицирование поверхностного слоя 

стали осуществляли комплексным электронно-

ионно-плазменным методом в многоцикловом 

(1, 3, 5 циклов) режиме. Один цикл модифици-

рования состоял из (1) электродугового плаз-

менно-ассистированного напыления на полиро-

ванную поверхность образцов стали тонкой 

(0,2 мкм) пленки кремния; (2) последующего 

напыления на пленку кремния тонкой (0,2 мкм) 

пленки ниобия; (3) сверхскоростного (до 

10
5
 К/с) плавления системы «пленка 

(Si+Nb)/(сталь 40Х) подложка» интенсивным 

импульсным электронным пучком. После одно-

го, трех и пяти циклов модифицирования часть 

образцов подвергались дополнительному азо-

тированию в плазме газового разряда низкого 

давления. 

Обработку системы «пленка/подложка» 

импульсным электронным пучком проводили 

при двух режимах, отличающихся плотностью 

энергии пучка электронов (20 и 50) Дж/см
2
, 

длительность импульса 200 мкс, количество 

импульсов 3 и 30, энергия ускоренных элек-

тронов 18 кэВ, частота следования импульсов 

0,3 с
-1

, облучение проводили в остаточной ат-

мосфере аргона при давлении 0,02 Па. Ранее в 

[2] методами математического моделирования 

поля температур, формирующегося при обра-

ботке, было показано, что выбранные режимы 

облучения соответствуют разной степени высо-

коскоростного плавления поверхностного слоя 

стали. Азотирование осуществляли при темпе-

ратурах (773, 823, 873) К в течение (1-5) час. в 

плазме газового разряда низкого давления. Все 

указанные процессы модифицирования (фор-

мирование системы «пленка/подложка», облу-

чение интенсивным импульсным электронным 

пучком, азотирование) поверхностного слоя 

стали осуществлены в едином вакуумном цикле 

на уникальной электрофизической установке 

«КОМПЛЕКС», созданной в Институте силь-

ноточной электроники СО РАН (ИСЭ СО РАН) 

и входящей в перечень уникальных электрофи-

зических установок России (в составе комплек-

са УНИКУУМ, http://ckp-rf.ru/usu/434216/) [7]. 

Структуру и фазовый состав стали исследовали 

методами сканирующей электронной микро-

скопии (прибор SEM 515 Philips) и рентгенофа-

зового анализа (дифрактометр XRD-6000, 

CuKα-излучение). Анализ элементного состава 

стали осуществляли методами SEM/EDAX 

(микрорентгеноспектральный анализ, микро-

анализатор EDAX ECON IV, установленный на 

сканирующем электронном микроскопе). Свой-

ства стали характеризовали микротвердостью 

(прибор ПМТ-3, нагрузка на индентор 0,5 Н), 

параметром износа (величина, обратная изно-

состойкости) и коэффициентом трения. Трибо-

логические испытания осуществляли на трибо-

метре Pin on Disc and Oscillating TRIBOtester 

(TRIBOtechnic, Франция); параметры испыта-

ний: шарик из твердого сплава ВК8 диаметром 

6 мм, радиус трека – 4 мм, нагрузка на инден-

тор 10 Н, скорость вращения образца 25 мм/с, 

температура испытаний комнатная; степень из-

носа материала определяли по результатам 

профилометрии канавки износа. 
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Результаты и их обсуждение 

На рис.1а приведены результаты, получен-

ные при определении микротвердости поверх-

ностного слоя стали, модифицированной при 

облучении импульсным электронным пучком 

системы «пленка/подложка». Установлено, что 

максимальное значение микротвердости по-

верхностного слоя модифицированной стали 

40Х, равное 9300 МПа (в 3,2 раза превышаю-

щее твердость стали 40Х в исходном состоя-

нии), достигается после 3 циклов напыле-

ния/облучения (параметры облучения 

20 Дж/см
2
, 200 мкс, 3 имп.) (рис.1а, кривая 1). 

Увеличение количества импульсов до 30 при 

данных параметрах облучения приводят к су-

щественно меньшим значениям твердости мо-

дифицированной стали (рис.1а, кривая 2). По-

добная закономерность отмечается и для моди-

фицирования стали с использование электрон-

ного пучка с плотностью энергии 50 Дж/см
2
 

(рис.1а, кривые 3 и 4). 

          

Рис.1. Зависимость микротвердости (а) и параметра износа (б) поверхностного слоя системы «пленка              

(Si (0,2 мкм)+Nb (0,2 мкм)) / (сталь 40Х) подложка» от количества циклов модифицирования. Режимы облу-

чения системы «пленка/подложка» импульсным электронным пучком: 20 Дж/см
2
, 200 мкс, 3 имп. (кривая 1); 

20 Дж/см
2
, 200 мкс, 30 имп. (кривая 2); 50 Дж/см

2
, 200 мкс, 3 имп. (кривая 3); 50 Дж/см

2
, 200 мкс, 30 имп. 

(кривая 4). Твердость стали 40Х в исходном состоянии 2,9 ГПа; параметр износа стали 40Х в исходном              

состоянии 46,210
-6

 мм
3
/Нм 

Fig.1. Dependence of microhardness (a) and wear parameter (b) of the surface layer of the «film (Si (0.2 μm)+Nb 

(0.2 μm))/(40Cr steel) substrate» system on the number of modification cycles. Modes of irradiation of the 

«film/substrate» system with a pulsed electron beam: 20 J/cm
2
, 200 μs, 3 pulses. (curve 1); 20 J/cm

2
, 200 µs,                 

30 pulses (curve 2); 50 J/cm
2
, 200 µs, 3 pulses (curve 3); 50 J/cm

2
, 200 µs, 30 pulses (curve 4). The hardness                  

of 40Cr steel in the initial state is 2.9 GPa; the wear parameter of 40Cr steel in the initial state is 46.210
-6

 mm
3
/Nm 

Зависимости параметра износа (величина, 
обратная износостойкости) поверхности стали 
40Х от количества циклов модифицирования, 
приведены на рис.1б. Анализируя представлен-
ные результаты, можно констатировать, что 
минимальный параметр износа модифициро-
ванной стали 40Х (максимальная износостой-
кость) наблюдается после трех циклов обработ-
ки при параметрах пучка электронов 20 Дж/см

2
, 

200 мкс, 3 имп. (рис.1б, кривая 1), что более 
чем в 90 раз меньше параметра износа стали 
40Х в исходном (феррито-перлитная структура) 
состоянии. Минимальный коэффициент трения 
модифицированной стали 40Х наблюдается при 
одном цикле обработки при параметрах пучка 
электронов 20 Дж/см

2
, 200 мкс, 30 имп. и со-

ставляет 0,39, что более чем на 10 % меньше 
коэффициента трения стали 40Х в исходном 
состоянии. 

Таким образом, в результате механических 
и трибологических испытаний выявлен режим 
модифицирования стали 40Х, а именно, 3 цикла 
напыления/облучения (20 Дж/см

2
, 200 мкс, 

3 имп.), позволяющий сформировать поверхно-
стный слой, легированный кремнием и ниоби-
ем, микротвердость которого в 3,2 раза, а изно-
состойкость – более чем в 90 раз выше соответ-
ствующих характеристик стали 40Х в исходном 
состоянии. 

Учитывая результаты, представленные 
выше, дополнительному азотированию подвер-
гали образцы, подвергнутые многоцикловому 
(1, 3, 5 циклов) модифицированию при пара-
метрах пучка электронов 20 Дж/см

2
, 200 мкс, 

3 имп. Результаты, полученные при исследова-
нии микротвердости азотированных образцов 
стали 40Х, приведены на рис.2. Анализируя 
представленные результаты, можно отметить, 
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что дополнительное азотирование образцов со-
провождается ростом микротвердости стали с 
увеличением количества циклов модифициро-
вания. Максимальное значение микротвердости 
достигается на образцах, подвергнутых пяти-
цикловой обработке и последующему азотиро-
ванию при температуре 773 К в течение 5 часов 

(рис.2, кривая 3) и составляет 15,3 ГПа. Следо-
вательно, комплексная обработка – пятицикло-
вое модифицирование и последующее азотиро-
вание при 773 К в течение 5 часов, позволяет 
увеличить твердость поверхностного слоя ста-
ли более чем в 5 раз. 

       

Рис.2. Зависимость от количества циклов модифицирования микротвердости поверхностного слоя образцов 
стали 40Х, подвергнутых азотированию при температурах 773 К (а), 823 К (б) и 873 К (в) в течение 1 час. 

(кривая 1), 3 час. (кривая 2), 5 час. (кривая 3) 

Fig.2. Dependence of the microhardness of the surface layer of 40Cr steel specimens subjected to nitriding              
at temperatures of 773 K (a), 823 K (b) and 873 K (c) for 1 h (curve 1), 3 h (curve 2), 5 h (curve 3) on the number   

of cycles of modification 

Результаты трибологических испытаний 
стали 40Х, подвергнутой комплексной обра-
ботке (многоцикловая обработка и последую-
щее азотирование), показали, что модифициро-
вание поверхностного слоя стали позволяет много-
кратно понизить параметр износа (повысить изно-
состойкость) материала. Наиболее высокие значе-
ния износостойкости (низкие значения параметра 
износа k) материала выявлены при следующих 
режимах модифицирования: (1) 3-х цикловая 
обработка и последующее азотирование при 

773 К, 1 час. (k = 1,410
-7

 мм
3
/Нм); (2) 5-ти цик-

ловая обработка и последующее азотирование 

при 823 К, 1 час. (k = 1,810
-7

 мм
3
/Нм); (3) 3-х 

цикловая обработка и последующее азотирова-

ние при 873 К, 3 часа (k = 1,110
-7

 мм
3
/Нм). Со-

поставляя с результатами трибологиеских ис-
пытаний стали 40Х в исходном состоянии       

(k = 46210
-7

 мм
3
/Нм), можно отметить много-

кратное (более чем в 320 раз) увеличение изно-
состойкости модифицированного материала. 
Сопоставление с образцами стали после много-
цикловой обработки выявило повышение изно-
состойкости азотированных образцов более чем 
в 3,5 раза. Менее значимо изменяется коэффи-
циент трения (μ): в лучшем случае (1 цикл ле-
гирования с последующим азотированием при 
773 К, 5 часов) μ = 0,31, что меньше коэффици-
ента трения исходной стали в 1,4 раза; относи-

тельно стали, подвергнутой многоцикловой об-
работке – меньше в 1,26 раз. 

Установлено, методами микрорентгенос-
пектрального анализа, что концентрация азота 
в поверхностном слое стали увеличивается с 
ростом (1) количества циклов легирования (при 
одинаковых значениях температуры и времени 
азотирования); (2) температуры азотирования 
(при одинаковых значениях циклов легирова-
ния и времени азотирования); (3) времени азо-
тирования (при одинаковых значениях циклов 
легирования и температуры азотирования). 

Показано, что модифицирование стали со-
провождается формированием на поверхности 
образцов островковой структуры (рис.3). 

Повышение температуры азотирования от 
773 К до 873 К сопровождается увеличением 
размеров и количества островков. Методами 
микрорентгеноспектрального анализа показано, 
что островки обогащены атомами азота и нио-
бия, что предполагает образование нитрида 
ниобия. 

Методами рентгеноструктурного анализа 
показано, что основными упрочняющими фа-
зами модифицированного слоя являются нит-
риды Fe4N, Fe3N и силицид Nb5Si3; твердые 
растворы на основе α-Fe или γ-Fe в поверхно-
стном слое стали 40Х не обнаружены (рис.4), 
т.е. формируется поверхностный слой, содер-
жащий исключительно нитриды железа и сили-
циды ниобия. 
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Рис.3. Структура поверхности образца стали 40Х, подвергнутой комплексному модифицированию,                
сочетающему облучение системы «пленка (Si (0.2 мкм)+Nb (0,2 мкм) / (сталь 40Х) подложка» импульсным 
электронным пучком (20 Дж/см

2
, 200 мкс, 3 имп.) (3 цикла) и последующее азотирование при температуре 

773 К в течение 1 часа (а) и 5 часов (б) 

Fig.3. The surface structure of a 40Cr steel specimen subjected to complex modification, combining the irradiation 
of the «film (Si (0.2 μm))+Nb (0.2 μm)/(40Cr steel) substrate» system with a pulsed electron beam (20 J/cm

2
,                 

200 μs, 3 pulses) (3 cycles) and subsequent nitriding at a temperature of 773 K for 1 hour (a) and 5 hours (b) 

 

Рис.4. Участок рентгенограммы образца стали 40Х, подвергнутой комплексному модифицированию,            
сочетающему облучение системы «пленка (Si (0.2 мкм)+Nb (0,2 мкм) / (сталь 40Х) подложка» импульсным 
электронным пучком (20 Дж/см

2
, 200 мкс, 3 имп.) (5 циклов) и последующее азотирование в течение 1 часа 

при температуре 823 К 

Fig.4. Section of the X-ray diffraction pattern of a 40Cr steel specimen subjected to complex modification, combin-
ing irradiation of the «film (Si (0.2 μm)) + Nb (0.2 μm)/(40Cr steel) substrate» system with a pulsed electron beam 

(20 J/cm
2
, 200 μs, 3 pulses) (5 cycles) and subsequent nitriding for 1 hour at a temperature of 823 K 

Выводы 

Таким образом, комплексное модифициро-
вание поверхностного слоя стали 40Х, соче-
тающее облучение системы «пленка (Si 
(0,2 мкм)+Nb (0,2 мкм) / (сталь 40Х) подложка» 
импульсным электронным пучком (20 Дж/см

2
, 

200 мкс, 3 имп.) (1-5 циклов) и последующее 
азотирование при вариации температуры (773-
873) К и времени (1-5) час. позволило много-
кратно увеличить износостойкость и микро-
твердость стали, что обусловлено формирова-
нием поверхностного слоя, упрочненного час-
тицами второй фазы (нитридами и силицидами 
железа и ниобия). 

Формирование поверхностного слоя стали 
40Х, обладающего высокими значениями изно-
состойкости и твердости, позволяет существен-
но расширить сферу возможных применений 

материала, включая изготовление инструмента 
для экструзированного прессования легких ме-
таллов (алюминия), инструментальных штам-
пов для горячего прессования, изготовления 
пар трения широкого назначения и других де-
талей и узлов, где в настоящее время исполь-
зуются дорогостоящие высоколегированные 
труднообрабатываемые стали. 
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Аннотация. Методами просвечивающей электронной микроскопии проведены исследования деформа-
ционного рельефа на разных стадиях деформационного упрочнения монокристаллов Cu–12 ат. % Al. Про-
анализирована взаимосвязь рельефа поверхности со стадиями деформационного упрочнения и субструктур-
ной эволюцией. Подтверждено, что стадия III деформационного упрочнения определяется процессами мик-
родвойникования. Выявлены особенности рельефа поверхности, связанные с развитием микродвойникова-
ния в плоскостях скольжения. Показано, что деформационный рельеф на стадии IV деформации содержит 
короткие искривленные линии сдвига. Сформулировано условие начала процесса микродвойникования. 
Проведены оценки плотности дислокаций, необходимой для начала процесса микродвойникования, которые 
показали хорошее совпадение со средней плотностью дислокаций, измеренной экспериментально. 
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Abstract. Transmission electron microscopy was used to study the deformation relief at different stages of work 
hardening of Cu–12 at. % Al single crystals. The interrelation of the surface relief with the work hardening stages 
and substructural evolution was analyzed. The stage III of work hardening was confirmed to be determined by mi-
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crotwinning processes. Features of the surface relief associated with the development of microtwinning in slip 
planes were revealed. The deformation relief at IV stage of deformation was shown to contain short curved shear 
lines. The condition for the beginning of the microtwinning process was formulated. The dislocation density re-
quired to start the microtwinning process was estimated. The estimates showed good agreement with the average 
dislocation density measured experimentally. 

Keywords: single crystals, Cu–12 at. % Al, plastic deformation, deformation surface relief, deformation stages, 
microtwinning, dislocation structure, transmission electron microscopy. 
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Введение 

Исследование пластического поведения 
модельного сплава на основе чистой меди, со-
держащего 12 ат. % Al, несомненно, представ-
ляет большой практический и теоретический 
интерес. Твердые растворы на основе меди, ле-
гированные алюминием, относятся к классу 
алюминиевых бронз, которые широко приме-
няются в различных отраслях машиностроения 
[1, 2]. Особое значение алюминиевые бронзы 
приобрели в последнее время в связи с разви-
тием аддитивных технологий [3-5]. Бинарный 
сплав Cu–12 ат. % Al без дополнительных ле-
гирующих элементов является модельным объ-
ектом для определения свойств и механизмов 
структурно более сложных многокомпонент-
ных алюминиевых бронз. Также сплавы CuAl 
представляют значительный теоретический ин-
терес, поскольку изменение концентрации вто-
рого компонента позволяет менять энергию 
дефекта упаковки и, соответственно, подвиж-
ность носителей пластической деформации  
дислокаций. В настоящей работе использованы 
монокристаллы, в которых отсутствие границ 
зерен позволяет изучать процессы, протекаю-
щие в деформационной подсистеме кристалла 
вне осложняющих факторов влияния исходных 
границ раздела. У сплава рассматриваемого со-
става  Сu–12 ат. % Al – энергия дефекта упа-
ковки в 7-10 раз меньше по сравнению с чистой 
медью (для Cu–12 ат. % Al ду = 5-12 мДж/м2, 
для Cu ду = 78 мДж/м2 [6]), что является до-
полнительным фактором мотивации изучения 
процессов деформации – от малых до глубоких 
( > 1) степеней. Ранее субструктурные пре-
вращения в процессе пластической деформации 
сплавов данного типа были изучены на поли-
кристаллах [7-10]. На монокристаллах сплава 
Сu–12 ат. % Al был получен большой объем 
экспериментальных данных об эволюции дис-

локационной структуры и субструктурных пре-
вращениях, их связи со стадийностью дефор-
мационного упрочнения [11], были определены 
количественные параметры субструктур [12], 
проведена оценка вкладов различных механиз-
мов в сопротивление деформированию [13]. 
Необходимо отметить, что большинство иссле-
дований проводили с целью наблюдения эво-
люции дислокационной структуры, без ее со-
поставления с деформационным рельефом. В то 
же время нужно подчеркнуть важность наблю-
дения эволюции рельефа поверхности дефор-
мируемого образца, поскольку именно состоя-
ние поверхности отражает процесса деформа-
ции. В отличие от электронно-
микроскопической картины внутренней струк-
туры образца, которая показывает post mortem 
 постдеформационное, релаксированное со-
стояние деформационной структуры образца, 
рельеф поверхности сохраняет in situ (мгновен-
ную) картину деформации. Особенно в этом 
отношении важны опыты с переполировкой, 
которые позволяют наблюдать изменения рель-
ефа поверхности в конкретном интервале де-
формаций. 

В настоящей работе была поставлена зада-
ча наблюдения как эволюции дислокационной 
структуры, так и сопровождающей ее эволюции 
деформационного рельефа монокристаллов 
сплава Cu–12 ат. % Al. Проведен анализ взаи-
мосвязи рельефа поверхности со стадиями де-
формационного упрочнения, выявленными в 
ходе анализа кривой течения. 

Материал и методика эксперимента 

Монокристаллы Cu–12 ат. % Al были вы-
ращены методом Бриджмена на установке 
ОКБ809З. После гомогенизирующего отжига 
при 973 К в течение 50 ч из массивных моно-
кристаллов вырезали образцы для механиче-
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ских испытаний размером 4 × 4 × 8 мм с осью 
сжатия [001] и боковыми гранями (011). Ори-
ентацию кристаллов определяли в результате 
съемки лауэграмм. Отклонение оси сжатия от 
направления [001] не превышала 2.5. Пласти-
ческую деформацию (одноосное сжатие) про-
водили при температуре 293 К на испытатель-
ной машине типа “Инстрон” со скоростью 
1,5 % в мин. Сдвиговые напряжения рассчиты-
вали по формуле  = æ, где   внешнее при-

ложенное напряжение, æ  фактор Шмида пер-
вичной октаэдрической системы скольжения. 
Дислокационную структуру исследовали на об-
разцах в виде тонких фольг в просвечивающем 
электронном микроскопе (ПЭМ) ЭМВ-100-АК, 

снабженном гониометром с углом наклона 30. 
Фольги толщиной 0,3-0,4 мм вырезали элек-
троискровым способом из деформированных 
монокристаллов Cu–12 ат. % Al, далее механи-
чески утоняли до 0,1 мм, а затем окончательно 
утоняли в электролите. Плотность дислокаций 
измеряли методом секущей. 

Результаты эксперимента 

На рис.1а представлена кривая деформаци-
онного упрочнения монокристаллов              
Сu–12 ат. % Al, деформированных сжатием 
вдоль оси [001]. 

 

Рис.1. Кривая деформации монокристалла Cu–12ат. % Al (а) и начальная стадия деформационного                
упрочнения (б). Т = 293 К, ось сжатия [001] 

Fig.1. Strain curve of the Cu–12 at % Al single crystal (a) and the initial stage of strain hardening (b).                            
T = 293 K and compression axis [001] 

Кривая разделена на стадии деформацион-
ного упрочнения по методике [14]. На кривой 
обнаруживается стадия II линейного деформа-
ционного упрочнения, которая описывается ап-
проксимирующей функцией: 

={(-13,66  0,49)+(116,2  1,6)ист} кг/мм2. 

Стадия III деформационного упрочнения, 
на которой наблюдается уменьшение коэффи-
циента упрочнения, начинается при ист= 0,37 и 
= 31,2 кг/мм2 (см. рис.1а). Конец стадии III 
наблюдается при ист= 0,89 и = 63,4 кг/мм2. За-
тем начинается стадия IV пластической дефор-
мации, характерная для испытаний на сжатие. 
Наряду с традиционными стадиями, которые 
наблюдаются при сжатии монокристаллов, 

ориентированных для множественного сколь-
жения, в сплавах с твердорастворным упрочне-
нием обнаруживается начальная стадия с ма-
лым коэффициентом деформационного упроч-
нения. Эта стадия связана с увеличением на-
пряжения трения τf в твердых растворах и 
уменьшением интенсивности накопления дис-
локаций при начальных деформациях в кри-
сталлах, ориентированных для множественного 
скольжения [15]. На начале этой стадии для 
Сu–12 ат. % Al (рис.1б) выполняется соотно-

шение d

d


 


 в интервале деформаций 0-0,03. 

Согласно [16, 17] при выполнении этого усло-
вия при экспериментальном сжатии следует 
ожидать сдвиговой неустойчивости. Исследо-
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вание макроскопического деформационного 
рельефа показывает, что, несмотря на ориента-
цию для множественного скольжения, наблю-
дается полоса локализации деформации, кото-
рая преимущественно развивается по одной 
системе плоскостей скольжения (рис.2а). Сле-
дует отметить, что согласно исследованием, 
при аналогичных испытаниях чистой меди не 
наблюдается ни начальная стадия, ни полоса 
локализации скольжения. Дальнейшая дефор-
мация монокристалла Сu–12 ат. % Al приводит 

к возрастанию коэффициента упрочнения и не-

выполнению соотношения d

d


 


. Развитие 

полосы локализованного скольжения останав-
ливается, и дальнейшая деформация осуществ-
ляется в результате множественного скольже-
ния (рис.2б). Деформационный рельеф, форми-
рующийся на микроуровне на этой стадии, 
представляет собой однородное распределение 
микрополос скольжения (рис.2в). 

 

Рис.2. Деформационный макрорельеф монокристаллов Сu12 ат.%Al при разных степенях деформации ист: 
0,04 (а); 0,2 (б); 0,07 + 0,05 – микрорельеф сформирован на начальной и переходной стадии I–II, опыты          

с переполировкой (в) 

Fig.2. Strain macrorelief of Cu–12 at % Al single crystals at different degrees of strain εtrue: 0.04 (a); 0.2 (b);           
0.07 + 0.05 is the microrelief formed at initial and transitional stages I–II, experiments with repolishing (c) 

Панорамные ПЭМ-изображения дислока-
ционной структуры (рис.3) демонстрируют, что 
на стадии I в монокристаллах Cu–12 ат. % Al 
формируется сетчатая дислокационная струк-
тура, которая впоследствии оказывается основ-
ным структурным элементом на переходной 
стадии I-II и на стадии II деформационного уп-
рочнения. Сетчатая дислокационная структура 
монокристалла Cu–12 ат. % Al имеет свои осо-
бенности на каждой стадии деформации. Как 
видно из рис.3а, на стадии I она имеет полиго-
нальную структуру и содержит мультипольные 
конфигурации дислокаций и дислокации, хао-
тически распределенные в плоскостях сколь-
жения. Вторая стадия характеризуется одно-
родным микрорельефом (рис.4), сформирован-
ным из линий и полос скольжения, образован-
ных разными системами скольжения (рис.4б, 
рис.4в). Наблюдаются также фрагменты релье-
фа, представленного преимущественно одной 
системой плоскостей скольжения (рис.4а). На 

переходной стадии упрочнения полигональная 
дислокационная сетка и ее мультипольные 
конфигурации постепенно исчезают. Как пока-
зано на рис.3б, в основном наблюдается хаоти-
ческая дислокационная сетка, сформированная 
вследствие множественного скольжения. На 
стадии II в дефектной структуре наблюдается 
принципиально новый элемент. Этот тип де-
фектов получил название микрополосовой дис-
локационной субструктуры [18]. С увеличени-
ем деформации на стадии II доля микрополосо-
вой дислокационная субструктуры растет и 
достигает значений 0,4-0,5 (рис.3в). Таким об-
разом, в середине стадии II дефектная структу-
ра в основном состоит из двух элементов – 
микрополосы и дислокационной сетки. В конце 
этой стадии в дефектной структуре наряду с 
областями, занятыми микрополосами и дисло-
кационными сетками, появляются микродвой-
ники (рис.5). 
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Рис.3. Панорамные ПЭМ-изображения дислокационных структур на разных стадиях деформации монокри-
сталла Cu–12 ат. % Al при Т = 293 К: а – стадия I, ε = 0,09; б – переходная стадия I–II, ε = 0,18; в – стадия II, 

ε = 0,25. Ось сжатия [001] 

Fig.3. Panoramic PET images of dislocation structures at different stages of deformation of Cu–12 at. % Al 
monocrystal at T = 293 K: a – stage I, ε = 0.09; b – transitional stage I-II, ε = 0.18; c – stage II, ε = 0.25.                            

Axis of compression [001] 

 

Рис.4. Микрорельеф второй стадии деформационного упрочнения Cu–12 ат. % Al, опыты с переполировкой 
(ист = 0,3 + 0,05): а – преимущественно одна система следов скольжения; б – одна система следов скольже-

ния с элементами поперечного скольжения; в – две системы следов скольжения 

Fig.4. Microrelief of the second stage of Cu–12 at. % Al strain-hardening, experiments with repolishing                       
(true = 0.3 + 0.05): a – predominantly one system of slip traces; b – one system of slip traces with cross-slip                      

elements; c – two systems of slip traces 



Деформационное упрочнение, субструктура и рельеф поверхности монокристаллов Cu–12 ат. % Al 

 

BPMS. 2023; 20(1): 66–75 

71 

 

Рис.5. Панорамные ПЭМ-изображения дислокационной структуры стадии III деформации монокристалла 
Cu–12 ат. % Al при Т = 293 К, ε = 0,53: а – микродвойниковые структуры; б – сетчатые дислокационные 

структуры внутри микродовйников. Ось сжатия [001] 

Fig.5. Panoramic PET images of dislocation structure of stage III deformation of Cu–12 at. % Al monocrystal              
at T = 293 K, ε = 0.53: a – microtwin structures; b – net dislocation structures inside microtins.                                     

The compression axis [001] 

Увеличение деформирующих напряжений 
до значений, соответствующих стадии III, дает 
возможность начаться микродвойникованию, и 
уже в начале этой стадии микродвойники пре-
обладают в дефектной структуре. Согласно 
рис.5б промежутки между микродвойниками 
заполнены хаотической сетчатой дислокацион-
ной структурой с высокой плотностью дисло-
каций. Начало третьей стадии характеризуется 
возникновением особых, не характерных для 
чистых металлов полос скольжения (рис.6). В 
дислокационной структуре при этих 
деформациях наблюдаются многочисленные 
микродвойники и дефекты упаковки. Известно, 
что в сплавах с низкой энергией дефекта 
упаковки при определенных условиях 
возможно вовлечение в процесс деформации 
двойникования. 

Рассмотрим условие, которое может опре-
делять начало процесса двойникования. В ГЦК-
сплавах краевые дислокации расщеплены на 
частичные дислокации Шокли в соответствии с 
реакцией 

2 6 6
[011] [121] [112]a a a  . Движение 

частичной дислокации Шокли сопровождается 
генерацией дефекта упаковки, который можно 
рассматривать как зародыш двойниковой про-
слойки. Можно полагать, что движение частич-
ных дислокаций является условием начала 
процесса микродвойникования. Условием дви-
жения частичных дислокаций через дислокаци-
онный лес является достижение такой плотно-
сти дислокаций, при которой напряжение, не-
обходимое для движения частичной дислока-
ции Шокли с развертыванием дефекта упаков-

ки, окажется меньше, чем для движения полной 
дислокаци. Это условие запишется как: 

1 1
2 2

1
2 6

2 6 6

6

a a
G G

a


      ,         (1) 

где  и 1 – параметры 
междислокационного взаимодействия; G  
модуль сдвига, а  параметр решетки,   
плотность дислокаций,  – энергия дефекта 
упаковки. 

Из (1) в предположении  = 1 следует: 
2

кр 2

8,2

Ga

    
 

.                       (2) 

Полагая, что G = 39,0 ГПа (характерно для 
бронзы), а = 3,6 Å (параметр решетки меди),     
α = 0,18 [12], γ = 0,005-0,012 [6], получим        
ρкр ≈ (0,9-1,8) × 1010 см-2. Оценка плотности 
дислокаций [12], проведенная на микроструктуре, 
где впервые наблюдаются микродвойники, дает 
значения ρкр ≈ (1,5-2,0) × 1010 см–2, что 
находится в хорошем согласии с проведенной 
оценкой. 

Можно полагать, что из-за повышенной 
плотности дислокаций внутри полос скольже-
ния начинается процесс двойникования, фор-
мируется необычный рельеф скольжения 
(рис.6а, рис.6б). Также наблюдаются области 
обычного множественного скольжения  фраг-
менты с различными системами скольжения 
(рис.6в). Оценка деформации, связанной с пол-
ным передвойникованием кристалла осью де-
формации [001], показывает, что относительная 
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деформация, вызванная этим процессом, равна 
0,23. Можно полагать, что на третьей стадии 
наряду с обычным процессом скольжения, оп-
ределяющим линейное упрочнение, происходит 

двойникование, которое определяет стадию III. 
Окончание дойникования соответствует концу 
третьей стадии и началу четвертой. 

 

Рис.6. Характерный деформационный рельеф, формирующийся на третьей стадии деформации со следами 
микродвойников внутри полос скольжения (a), (б) и в областях, где отсутствует микродвойникование (в). 

Опыты с переполировкой (ист = 0,35 + 0,05) 

Fig.6. Characteristic deformation relief forming at the third stage of deformation with traces of microtwinning 
within the slip bands (a), (b) and in the areas where microtwinning is absent (c).                                                      

Experiments with overpolishing (true = 0.35 + 0.05) 

Стадия IV соответствует деформированию 
полностью сдвойникованного материала 
(рис.7б). Процесс деформации происходит в 
результате сдвигов через микродвойниковую 
структуру. Образуется характерный рельеф 
(рис.7а), содержащий короткие искривленные 

линии сдвига. Такой рельеф свидетельствует о 
том, что в результате развития пластической 
деформации происходит потеря строгой моно-
кристалличности образца, что отражается на 
геометрии сдвигов. 

 

Рис.7. Рельеф поверхности (а) и дислокационная структура (б), сформированные на стадии IV деформации 
монокристалла Cu–12 ат. % Al 

Fig.7. Surface topography (a) and dislocation structure (b) formed during stage IV deformation of Cu–12 at. % Al 
single crystal 

Обсуждение и выводы 

Формирование стадий деформационного 
упрочнения в монокристаллах сплава Cu–
12 ат. %Al однозначно связано с субструктур-
ными превращениями в этом сплаве, происхо-

дящими в процессе деформации. На первой, 
переходной и второй стадиях формируется сет-
чатая дислокационная структура, содержащая 
различные составляющие. Сопротивление де-
формированию на этих стадиях определяется 
характером междислокационного взаимодейст-
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вия внутри сетчатых структур. Переход ко вто-
рой стадии возникает вследствие формирова-
ния и развития сетчатых структур во вторич-
ных системах скольжения. Основываясь на из-
мерениях плотности локальных стопоров и рас-
стояний между дислокациями, можно сделать 
вывод о том, что процесс образования точеч-
ных препятствий вдоль дислокационной линии 
полностью контролируется механизмами вза-
имного пересечения дислокаций [12]. 

В случае монокристаллов чистых ГЦК-
металлов с высокой энергией дефекта упаковки 
переход к стадии III традиционно связывают с 
активизацией процессов аннигиляции и транс-
формации сетчатых, относительно однородных 
структур в субструктуры с разориентацией: 
ячеистую разориентированную субструктуру, 
микрополосовую, фрагментированную [19]. В 
металлах и сплавах с низкой энергией дефекта 
упаковки в силу высокого расщепления дисло-
каций такие процессы, как поперечное сколь-
жение винтовых дислокаций, переползание 
краевых дислокаций под действием точечных 
дефектов, генерация неравновесных точечных 
дефектов, определяющие перестроение одно-
родных дислокационных структур в фрагмен-
тированные, значительно подавлены. Однако 
при определенных условиях, когда движение 
частичных двойникующих дислокаций сквозь 
дислокационный лес, сформированный сетча-
тыми структурами, оказывается меньше, чем 
сопротивление движению полных дислокаций 

(
fчfп GbGb  ), открывается но-

вый канал деформации  микродвойникование. 
Это приводит к уменьшению коэффициента 
деформационного упрочнения, а также к пере-
ходу к третьей стадии с меньшим, чем на вто-
рой стадии, упрочнением. Микродвойникова-
ние приводит к существенному снижению ско-
рости накопления дислокаций, что проявляется 
в появлении третьей стадии. 

Каждой стадии деформационного упрочне-
ния наряду с типичными дислокационными 
структурами соответствует характерный рель-
еф: начальная стадия характеризуется форми-
рованием макрополосы сдвиговой неустойчи-
вости; вторая стадия – стадия множественного 
скольжения с характерным рельефом множест-
венных сдвигов по разным системам скольже-
ния; третья стадия – стадия микродвойникова-
ния с характерным рельефом микродвойников в 
полосах скольжения; четвертая  стадия де-
формации среды, сформированной микродвой-
никами с характерными искривленными корот-
кими полосами скольжения. 
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Аннотация. В работе представлены результаты экспериментальных исследований порошковых материа-
лов, полученных в плазме дугового разряда постоянного тока, инициированного в открытой воздушной сре-
де. Согласно результатам анализа продукта методами рентгеновской дифрактометрии в составе продукта 
синтеза идентифицируется графитоподобная углеродная фаза, фаза кубического молибдена и две фазы кар-
бида молибдена Mo2C и Mo1,2C0,8. Согласно результатам растровой микроскопии в продукте идентифициру-
ется микроразмерная и наноразмерная составляющие, продукт состоит из 52 ± 16 вес.% молибдена,             
36 ± 18 вес. % углерода, 4 ± 1 вес. % кислорода и менее чем 1 вес. % других химических элементов. Соглас-
но данным просвечивающей электронной микроскопии углеродная составляющая представлена графитопо-
добной матрицей, в которую погружены частицы молибдена и карбида молибдена. В работе проведены ис-
пытания полученного порошка карбида молибдена в качестве носителя катализатора в составе водородной 
топливной ячейки. 

Ключевые слова: электродуговая плазма, безвакуумный метод, карбид молибдена, водородная топлив-
ная ячейка. 
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Abstract. This paper introduces the experimental results of powder materials synthesized by electric arc dis-
charge plasma under ambient air condition. According to X-ray diffraction, the synthesized product contains several 
phases, such as graphite-like carbon phase, cubic molybdenum phase and two phases of molybdenum carbide Mo2C 
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and Mo1.2C0.8. According to scanning electron microscopy results, the product identifies the micro-size and nano-
scale components; the product consist from 52 ± 16 mass.% molybdenum, 36 ± 18 mass.% carbon, 4 ± 1 mass.% 
oxygen and less than 1 mass.% other chemical elements. Transmission electron microscopy data analysis shows the 
carbon component is represented by a graphene-like matrix into which particles of molybdenum and molybdenum 
carbide are embedded. In this work, the obtained molybdenum carbide powder was tested as a catalyst support for a 
hydrogen fuel cell. 

Keywords: arc plasma, non-vacuum method, molybdenum carbide, hydrogen fuel cell. 
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Введение 

Карбид молибдена является известным ма-
териалом, способным заменить металлы плати-
новой группы в ряде реакций, например, в 
электрохимических реакциях получения водо-
рода из воды [1]. Соответственно, данный ма-
териал стратегически важен для развития во-
зобновляемых источников энергии, в частно-
сти, в области водородной энергетики. Полу-
чают карбид молибдена с использованием раз-
личных подходов: карботермическое восста-
новление оксида молибдена, механосинтез, ге-
нерация ионных и электронных пучков, хими-
ческое осаждение из газовой фазы (CVD), гене-
рация плазменных струй и др. [2-4]. Одним из 
методов является синтез в плазме дугового раз-
ряда постоянного тока [5-6]. В последние годы 
электродуговой синтез развивается по пути его 
реализации в открытой воздушной среде, что 
согласно известным литературным данным 
может быть экономически эффективно [8-11]. 
Данный вопрос изучен на примере получения 
углеродных нанотрубок в открытой воздушной 
среде [8-11]. Однако исследование продуктов 
синтеза на основе карбида молибдена, полу-
ченных безвакуумным в качестве элемента ка-
тализатора в водородной топливной ячейке не 
производилось. Этот вопрос представляется 
важным и целесообразным, т.к. безвакуумный 
электродуговой метод в сравнении с прямыми 
аналогами отличается простотой реализации, 
пониженными капитальными и эксплуатацион-
ными затратами по меньшей мере на уровне 
лабораторных установок. Соответственно, це-
лью данной работы является проведение анали-
за порошкового продукта синтеза на основе 

карбида молибдена, полученного в плазме ду-
гового разряда постоянного тока, иницииро-
ванного в открытой воздушной среде для уста-
новления возможностей его использования в 
составе катализатора водородной топливной 
ячейки. 

Материалы и методы 

Синтез образцов. Серия экспериментов по 
получению карбида молибдена заявленным ме-
тодом проводилась на оригинальном экспери-
ментальном электродуговом ректоре постоян-
ного тока, конструкция и особенности работы 
которого описаны ранее в работе [12]. Возмож-
ность синтеза карбида молибдена в атмосфер-
ной плазме дугового разряда, а также влияние 
количества подводимой энергии на электрока-
талитические свойства продукта обсуждались 
ранее в нашей работе [13]. 

В данной работе в качестве анода исполь-
зовался графитовый стержень диаметром 8 мм 
и длиной 100 мм, в качестве катода использо-
вался цилиндрический графитовый тигель с 
диаметром 30 мм и высотой 30 мм. Графитовые 
электроды подключались к силовому источни-
ку постоянного тока марки Condor Colt 220, 
предназначенному для проведения сварочных 
работ. На дно графитового тигля помещалась и 
равномерно распределялась порошковая смесь 
графита и молибдена в количестве 0,50 ± 0,01 г. 
Дуговой разряд инициировался в полости гра-
фитового катода непосредственно над его 
дном. В рассматриваемой серии экспериментов 
сила тока поддерживалась ~220 А; напряжение 
на разряде в рабочем режиме составило 30-35 В 
при величине разрядного промежутка ~0,5 мм. 
Время обработки исходной смеси дуговым раз-
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рядом было равно 20,0 ± 0,2 с. После окончания 
горения дугового разряда порошковый продукт 
собирался с внутренних стенок графитового ка-
тода – тигля. 

Анализ продукта. Полученный порошко-
вый продукт был проанализирован методом 
рентгеновской дифрактометрии (Shimadzu 
XRD7000, CuKα, λ=1,54060 Å), растровой 
(SEM, Tescan Vega 3 SBU с приставкой Oxford 
X-Max 50 для энергодисперсионного анализа 
(EDS)) и просвечивающей (TEM, JEOL JEM 
2100F) электронной микроскопии. 

Анализ каталитической активности образ-
цов и проводился при исследовании мембран-
но-электродных блоков одиночных ячеек топ-
ливных элементов. Процесс приготовления ка-
тализатора на основе синтезированного карби-
да молибдена для топливной ячейки проводил-
ся следующим образом. Сначала готовили сус-
пензию, состоящую из наночастиц платины Pt, 
синтезированного электродуговым методом 
порошка, содержащего карбиды молибдена 
Мо2С, Мо1,2С0,8 (далее МоСх), углерода С, жид-
кого протонпроводящего полимера и раствори-
теля. Затем суспензию Pt/МоСх/C тщательно 
перемешивали и наносили на поверхность про-
тонообменной мембраны с помощью аэрогра-
фа. Загрузка платины составляла 0,05 мг/см2. 

Результаты и их обсуждение 

По данным рентгеновской дифрактомет-
рии, представленной на рис.1, в продукте син-
теза идентифицируется 4 кристаллические фа-
зы: углеродная графитоподобная структура 
(ICDD № 04-015-2407), кубическая фаза мо-
либдена (ICDD № 01-077-8340), карбид молиб-
дена Mo2C (ICDD № 04-016-3695), карбид мо-
либдена Mo1,2C0,8 (ICDD № 04-006-2272). Дан-
ный фазовый состав типичен для продукта, по-
лучаемого заявленным методом безвакуумным 
электродуговым методом с использованием 
шихты на основе молибдена и углерода. Судя 
по количеству дифракционных максимумов и 
их интенсивностям, исходный молибден прак-
тически полностью перерабатывается в карби-
ды молибдена, что свидетельствует об опти-
мальном подборе параметров процесса синтеза 
и соотношении исходных компонентов. В про-
дукте также присутствует небольшое количест-
во графита, вероятно не прореагировавшего 
или образовавшегося ввиду переноса части 
массы углерода с графитовых электродов в 
процессе их эрозии в ходе горения дугового 
разряда. Явление электроэрозии является из-
вестным, изученным, не требует отдельного 
обсуждения. 

 

Рис.1. Типичная картина рентгеновской дифракции образцов, полученных при обработке смеси молибдена            
и углерода атмосферной электродуговой плазмой 

Fig.1. Typical XRD-pattern of a samples obtained by treating a mixture of molybdenum and carbon                              
with atmospheric electric arc plasma 

Согласно результатам растровой электрон-
ной микроскопии (рис.2) в продукте идентифи-
цируется микроразмерная фракция и нанораз-
мерная. Структура образца рыхлая, содержит 
крупные агломерированные частицы. При этом 
размер агломератов порядка 100 мкм, также 
наблюдаются отдельные субмикронные части-
цы. Полуколичественный элементный анализ, 

выполненный методом ЭДС, показал присутст-
вие молибдена (52 ± 16 вес.%) и углерода       
(36 ± 18 вес.%), а также кислорода (4 ± 1 вес.%) 
и других примесей (не более 1 вес.%). Эле-
ментный состав соответствует составу полу-
ченных ранее материалов на основе карбида 
молибдена безвакуумным методом [14]. 
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Рис.2. РЭМ-снимки образца: a) в режиме SE; b) в режиме BSE 

Fig.2. SEM images of the sample: a) SE mode; b) BSE mode 

По данным просвечивающей электронной 
микроскопии, представленным на рис.3, обра-
зец содержит в значительном количестве угле-
родную матрицу, в которую вкраплены части-
цы карбида молибдена. По картинам электрон-
ной дифракции на выделенной области можно 
идентифицировать следующие межплоскост-
ные расстояния: 3,530 Å, 2,147 Å, 1,249 Å, ко-
торые могут соответствовать углеродной гра-
фитоподобной структуре. На картине дифрак-
ции на выделенной области однозначно иден-

тифицируются три кольца, являющихся отра-
жением графитоподобной структуры. Также 
идентифицируются отражения плоскостей 
~2,519 Å, ~1,758 Å, ~1,324 Å, которые могут, 
соответствовать структуре Mo2C. Снимок в ре-
жиме прямого разрешения позволяет увидеть в 
частице, которая, судя по плотности, содержит 
молибден, межплоскостные расстояния равные 
~2,7 Å, что с учетом возможных погрешностей 
также может соответствовать структуре Mo2C. 

 

Рис.3. Результаты просвечивающей электронной микроскопии: a) ПЭМ-снимок; б) электронограмма;                
в) ПЭМ-снимок высокого разрешения 

Fig.3. Transmission electron microscopy results: a) TEM image; b) SAED image; c) High resolution TEM image 

Поскольку катализатор в топливном эле-
менте выполняет функцию ускорения процес-
сов диссоциации топлива, то он должен иметь 
высокие значения электронной проводимости, 
удельной поверхности и химической стойкости 

к пероксидам. Основным недостатком таких 
катализаторов является деградация в процессе 
эксплуатации из-за углеродной коррозии во 
влажной среде, что необходимо для функцио-
нирования мембраны топливной ячейки. Ката-
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лизатор для топливной ячейки обычно состоит 
из платины на углеродном носителе. При дли-
тельном цикле работы ячейки углеродный но-
ситель может окисляться в результате образо-
вания пероксида водорода с катодной стороны 
протонообменной мембраны. Для повышения 
каталитической активности катализаторов и 
предотвращения окисления углерода в катали-
затор топливной ячейки добавляли синтезиро-
ванный порошок, на основе карбида молибдена 
МоСх. На рис.4 показана фотография элемента 
блока топливного элемента с нанесенным на 

поверхность слоем Pt/MoCх/C (а), а также РЭМ-
снимки катализатора (б, в). Испытаний прово-
дились в течение 20 ч при выходной мощности 
ячейки 1 Вт и напряжении 1,2 В. Выходная 
мощность топливного элемента площадью 
4 см2 увеличилась на 20 %. Кроме того, топ-
ливные элементы с катализатором Pt/MoCх/C 
показали высокую стойкость при испытаниях в 
течение 9000 ч. Катализатор Pt/MoCх/C позво-
лил уменьшить платиновую загрузку и проде-
монстрировал повышенные показатели ста-
бильности и химической стойкости. 

 

Рис.4. а) Топливный элемент с нанесенным с нанесенным на поверхность слоем Pt/МоСх/C;                                  
б-в) РЭМ-снимки нанесенного слоя катализатора Pt/МоСх/C 

Fig.4. а) Single fuel cell with a catalytic composition layer Pt/МоСх/C; b-c) SEM-images of carbon electrode fuel 
cell with Pt/МоСх/C 

Заключение 

В настоящей работе порошок на основе 
карбида молибдена в углеродной матрице, по-
лученный безвакуумным электродуговым ме-
тодом, успешно прошел апробацию в качестве 
компонента катализатора водородной топлив-
ной ячейки. В сравнении с эталонным образцом 
(платина на углероде) модифицированный ка-
тализатор показал повышенные эксплуатаци-
онные характеристики. Соответственно, можно 
сделать вывод о целесообразности использова-
ния порошков карбида молибдена для повыше-
ния технико-экономических характеристик во-
дородных топливных элементов, работающих в 
настоящее время на стандартных катализато-
рах. В дальнейшем требуется рассмотрение 
возможностей масштабирования методики син-
теза порошка, а также испытания его в составе 
водородных топливных элементов большей 
мощности или их батарей. 
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Аннотация. В работе выявлены особенности формирования и развития полос Чернова-Людерса (ПЧЛ), а 

также зон устойчивой локализации деформации в образцах малоуглеродистой стали 20, в том числе и со 

структурно-фазовой неоднородностью в виде сварных швов, выполненных дуговой сваркой. В последнее 

время возрос интерес к исследованию формирования и распространения ПЧЛ как начальной стадии дефор-

мации. В самом деле, невозможно обойтись без исследований физической природы упругопластического 

перехода в металлах и сплавах, так как многие инженерные конструкции (особенно со сварными швами), 

используемые в технике, работают в области упругопластических деформаций и в них накапливаются зна-

чительные остаточные деформации. Анализировалась микроструктура и механические свойства материала 

при одноосном растяжении, были проведены механические испытания с регистрацией картин локализации 

деформации и металлографические исследования. Исследования проводились на двух партиях плоских об-

разцов с головками из стали 20. Размеры рабочей части образцов 40×4×3 мм. Вторая партия была изготовле-

на из стали 20 (труба Ø159×18 со сварным швом). Изделие в эксплуатации не было (исходное состояние). 

Третья партия образцов вырезана из пароотводящей трубы теплоэнергетического оборудования также со 

сварным швом. Типоразмер трубы Ø159×18, срок наработки 198 тыс. часов (после эксплуатации). Механи-

ческие испытания проводились на испытательной машине Walter+Bai AG LFM-125 при комнатной темпера-

туре. Скорость перемещения подвижного захвата составляла 0,4 мм/мин., что при использованной рабочей 

длине образцов соответствовало скорости деформирования 1,67×10
-4

 с
-1

 (квазистатические испытания). Ус-

тановлено, что в металле сварных швов деформационные критерии разрушения ниже, чем в основном ме-

талле. 
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Abstract. The paper reveals the features of the formation and development of Chernov-Luders bands (CLB), as 

well as zones of stable localization of deformation in samples of low-carbon steel 20, including those with struc-

tural-phase inhomogeneity in the form of welds made by arc welding. Recently, there has been increased interest in 

the study of the formation and propagation of CLB as the initial stage of deformation. In fact, it is impossible to do 

without studying the physical nature of the elastoplastic transition in metals and alloys, since many engineering 

structures (especially with welded seams) used in technology operate in the area of elastoplastic deformations and 

significant residual deformations accumulate in them. The microstructure and mechanical properties of the material 

under uniaxial tension were analyzed, mechanical tests were carried out with registration of strain localization pat-

terns and metallographic studies. The studies were carried out on two batches of flat samples with heads made of 

steel 20. The dimensions of the working part of the samples are 40×4×3 mm. The second batch was made of steel 20 

(pipe Ø159×18 with a welded seam). The product was not in operation (initial state). The third batch of samples was 

cut from the steam outlet pipe of heat power equipment, also with a welded seam. Pipe size Ø159×18, operating life 

198 thousand hours (after operation). Mechanical tests were carried out on a Walter+Bai AG LFM-125 testing ma-

chine at room temperature. The speed of movement of the movable grip was 0.4 mm/min, which, with the used 

working length of the specimens, corresponded to a strain rate of 1.67×10
-4

 s
-1

 (quasi-static tests). It has been estab-

lished that in the metal of welded joints, the deformation criteria for failure are lower than in the base metal. 

Keywords: pipe bend, culverts, metal research, deformation localization, uniaxial tension, Chernov-Luders 

bands. 
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Введение 

В последнее время возрос интерес к иссле-

дованию формирования и распространения по-

лос Чернова-Людерса (ПЧЛ) как начальной 

стадии деформации. В самом деле, невозможно 

обойтись без исследований физической приро-

ды упругопластического перехода в металлах и 

сплавах, так как многие инженерные конструк-

ции (особенно со сварными швами), исполь-

зуемые в технике, работают в области упруго-

пластических деформаций и в них накаплива-

ются значительные остаточные деформации [1, 

2]. 

Поэтому цель настоящей работы заключа-

лась в выявлении особенностей формирования 

и развития ПЧЛ, а также зон устойчивой лока-

лизации деформации в образцах малоуглероди-

стой стали 20, в том числе и со структурно-

фазовой неоднородностью в виде сварных 

швов, выполненных дуговой сваркой. 

Методики и образцы для исследований 

Анализировалась микроструктура и меха-

нические свойства материала при одноосном 

растяжении, были проведены механические ис-

пытания с регистрацией картин локализации 

деформации и металлографические исследова-

ния [3-6]. 

Исследования проводились на двух парти-

ях плоских образцов с головками из стали 20. 

Размеры рабочей части образцов 40×4×3 мм. 

Эскиз образца показан на рис.1. 
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Рис.1. Образец для механических испытаний;               

заштрихованная часть соответствует положению 

сварного шва 

Fig.1. Sample for mechanical testing; the shaded part 

corresponds to the position of the weld 

Вторая партия была изготовлена из стали 

20 (труба Ø159×18 со сварным швом). Изделие 

в эксплуатации не было (исходное состояние). 

Третья партия образцов вырезана из паро-

отводящей трубы теплоэнергетического обору-

дования также со сварным швом. Типоразмер 

трубы Ø159×18, срок наработки 198 тыс. часов 

(после эксплуатации). 

Механические испытания проводились на 

испытательной машине Walter+Bai AG LFM-

125 при комнатной температуре. Скорость пе-

ремещения подвижного захвата составляла 

0,4 мм/мин., что при использованной рабочей 

длине образцов соответствовало скорости де-

формирования 1,67×10
-4

 с
-1

 (квазистатические 

испытания). 

Паттерны локализованной деформации при 

нагружении анализировались методом корре-

ляции цифровых изображений, получаемых при 

освещении полупроводниковым лазером (длина 

волны 635 нм, мощность 15 мВт) посредством 

цифровой видеокамерой Point Grey FL3-GE-

50S5M-C с частотой 10 с
-1

. Изображения оциф-

ровывались и запоминались. Для расчета век-

торов перемещения точек образца выбрано ра-

бочее окно продолжительностью 15 с. Сравни-

вались изображения на концах этого проме-

жутка времени, и определялся вектор переме-

щения произвольной точки образца. Повторяя 

эту операцию, можно зарегистрировать поле 

векторов перемещения для всех точек образца в 

заданный момент времени. Дифференцирова-

ние поля по координатам обеспечивает получе-

ние пространственного распределения очагов 

локальных деформаций εxx для любого момента 

времени [7]. 

Металлографические исследования были 

выполнены на поперечных шлифах нормаль-

ных к оси труб с помощью оптического микро-

скопа Neophot-21 с цифровой технической ви-

деокамерой UCMOS03100KPA. Травления 

шлифов проводилось в 4-х процентном спирто-

вом растворе азотной кислоты. Определялись 

размеры зерен и структурно-фазовый состав 

металла в каждой из перечисленных партий [8, 

9]. 

Результаты исследований и их обсуждение 

У образцов из стали 20 структуры основно-

го металла, зон термического влияния и на-

плавленного металла тоже существенно разли-

чаются. У основного металла структура ферри-

то-перлитная (рис.2). Зерна феррита имеют по-

лиэдрическую морфологию, равноосные, сред-

ний размер 27,4±2,6 мкм. Перлитные колонии 

вытянуты в направлении прокатки и объедине-

ны в строчки. Доля перлита ~ 20%, что соответ-

ствует содержанию углерода 0,16 %. Это не-

сколько меньше требования ГОСТ 1050-88 

(0,17-0,24) % для данной стали [10, 11]. 

   

a) б) в) 

Рис.2. Микроструктура основного металла в образце трубы из стали 20 (исходное состояние):                             

а) основного металла; б) металла шва; в) зона термического влияния 

Fig.2. The microstructure of the base metal in a pipe sample made of steel 20 (initial state): a) the base metal;                 

b) weld metal; c) heat affected zone 
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Наплавленный металл имеет значительно 
более дисперсную структуру (рис.2). Средние 
размеры ферритных зерен и перлитных коло-
ний практически одинаковы и составляют 
8,8±1,2 мкм. Доля перлита не отличается от до-
ли перлита в основном металле. Зерна феррита 
и перлитных колоний имеют полиэдрическую 
морфологию. Дендриты отсутствуют. 

Наиболее неоднородная микроструктура 

установлена в зоне термического влияния 

(рис.2б). Видно, что между основным металлом 

(на рис.2б справа) имеется прослойка, где при-

сутствует феррит пластинчато-игольчатой 

морфологии. Длина пластин (игл) может дости-

гать 100 мкм. 

На рис.3 представлены характерные мик-

роструктуры основного металла, зоны термиче-

ского влияния и металла шва. 

   

a) б) в) 

Рис.3. Микроструктура в образце трубы из стали 20: а) основного металла (после эксплуатации);                            

б) микроструктура зоны термического влияния; в) микроструктура валика наплавленного металла 

Fig.3. Microstructure in a pipe sample made of steel 20: a) base metal (after operation);                                                 

b) microstructure of the heat-affected zone; c) micro-structure of the deposited metal bead 

Микроструктура основного металла трубы 

из стали 20 после эксплуатации феррито-

перлитная. Средний размер ферритных зерен 

16±1 мкм, а средний размер перлитных коло-

ний 10±0,5 мкм. Доля перлита 21 %. То есть 

структурные характеристики основного метал-

ла трубы после эксплуатации в целом совпада-

ют со структурой основного металла трубы в 

исходном состоянии (см. рис.2). 

Микроструктура зоны термического влия-

ния закономерно меняется при переходе от ос-

новного металла к металлу шва. Изменения ка-

саются в первую очередь перлитной состав-

ляющей. Происходит рекристаллизация фер-

ритных пластин перлита и зарождение в коло-

ниях полиэдрических зерен феррита (рис.3а). 

По мере приближения к наплавленному метал-

лу эта тенденция нарастает, а параллельно про-

исходит измельчение ферритных зерен 

(рис.3б). На контакте с металлом шва пластин-

чатая морфология перлита переходит в зерни-

стую, а размеры ферритных зерен значительно 

уменьшаются (рис.3в). Структура становится 

морфологически подобной структуре корня 

сварного шва. 

Структура металла шва радикально меня-

ется при переходе от наплавленного валика к 

корню. Для валика характерна типичная денд-

ритная структура (рис.3в). К средине шва она 

становится более равноосной, а в корне шва 

наблюдается мелкодисперсная структура с раз-

мерами ферритных зерен 7±0,25 мкм и перлит-

ных колоний 5±0,5 мкм). Доля перлита 25 %. 

Морфологически эта структура аналогична 

структуре наплавленного металла в трубе в ис-

ходном состоянии 2 (рис.2) [12-14]. 

Механические испытания и анализ картин     

локализации деформации при растяжении 

сварных образцов из стали 20 в исходном       

состоянии 

Диаграммы растяжения образцов стали 20 
со сварным швом, изготовленных из трубы в 
исходном состоянии, представлены на рис.4. 
Они имеют несовершенную площадку текуче-
сти и ряд сбросов напряжения на участке уп-
рочнения. Разрушение всех образцов происхо-
дило по основному металлу, поэтому имеет 
смысл сравнивать полученные механические 
свойства с требованиями ГОСТ 10704-91. 

Видно (см. Табл.1), что прочностные ха-

рактеристики вполне соответствуют требова-

ниям для данной стали в состоянии закалка + 

отпуск, а пластичность более чем на 10 % хуже              

(σ0,2 ≥ 245 МПа, σB, ≥ 430 MПа, δ ≥ 20 %). 
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Рис.4. Деформационные кривые образцов стали 20 со швом в исходном состоянии 

Fig.4. Deformation curves of samples of steel 20 with a seam in the initial state 

Таблица 1. Механические свойства и критерии локализации стали 20 

Table 1. Mechanical properties and localization criteria for steel 20 

№ σ0,2 

МПа 

σB, 

MПа 

δ σloc, 

MПа 

tloc, с tB, с tδ, с εloc εB a1 a2 

1 310 469 0,185 459 564 830 1109 0,094 0,138 0,68 0,509 

2 340 477 0,16 463 460 700 960 0,077 0,117 0,657 0,479 

3 334 468 0,177 405 236 760 1064 0,039 0,127 0,311 0,222 

4 309 457 0,177 440 480 778 1064 0,08 0,13 0,617 0,451 

5 316 472 0,21 463 600 902 1208- 0,1 0,15 0,665 0,497 

6 303 – – 445 450 – – 0,074 – – – 

7 327 – – 463 426 – – 0,071 – – – 

средние 320±14 469±7 0,182 

±0,02 

448 

±21 

459 

±117 

794 

±76 

1081 

±90 

0,076± 

0,02 

0,132± 

0,01 

0,586± 

0,155 

0,432± 

0,119 

 
На рис.5 показана хронограмма паттернов 

локализованной пластичности в процессе ис-

пытания на растяжение от предела текучести до 

разрушения образца 3. В начале деформирова-

ния (Δt = 0-90 c) согласно хронограмме проис-

ходило формирование ПЧЛ и наблюдалось 

движение фронтов локализованной деформа-

ции в основном металле. Затем в промежутке 

времени Δt = 140-175 c такие же фронты двига-

лись в зонах термического влияния в металле 

шва. Далее на участке упрочнения довольно 

рано выявляется устойчивая зона локализации 

деформации, в которой со временем формиру-

ется шейка и происходит разрушение. Коорди-

ната середины этой зоны xloc = 3 мм. 

 

Рис.5. Хронограмма эволюции картины локализации (образец 3, сталь 20, исходное состояние) 

Fig.5. Chronogram of the evolution of the localization pattern (sample 3, steel 20, initial state) 
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Для определения времени появления ус-
тойчивой зоны локализации деформации ис-
пользован описанный выше прием (см. рис.6). 
Сравнение скоростей прироста деформации в 
области с координатой xloc и в точках вне этой 
области показало, что tloc = 236 с (рис.6). 

 

Рис.6. Скорости прироста локальных деформаций   
в разных зонах образца 3 (исходное состояние);             

1 – xloc = 3 мм, 2 – x = 25 мм 

Fig.6. Growth rates of local strains in different zones of 
specimen 3 (initial state); 1 – xloc = = 3 mm,                       

2 – x = 25 mm 

Аналогичным образом были определены 
времена формирования устойчивых зон лока-
лизации деформации для остальных образцов 1, 
2, 4, 5. Эти данные, а также времена достиже-
ния вершины деформационных кривых tВ и 
времена до разрушения tδ представлены в таб-
лице 1. 

Механические испытания и анализ картин     
локализации деформации при растяжении 

сварных образцов из стали 20 после                    
эксплуатации 

Диаграммы растяжения образцов стали 20 
со сварным швом, изготовленных из трубы со-
стоянии после эксплуатации, представлены на 
рис.7. Как и в двух предыдущих случаях они 
имеют несовершенную площадку текучести и 
ряд сбросов напряжения на участке упрочне-
ния. Разрушение всех образцов происходило по 
основному металлу. 

 

Рис.7. Деформационные кривые образцов стали 20 

со швом в состоянии после эксплуатации 

Fig.7. Deformation curves of samples of steel 20              

with a seam in the state after operation 

Видно (см. Табл.2), что основной металл 

демонстрирует прочностные характеристики 

вполне соответствующие требованиям для ста-

ли 20 в состоянии закалка + отпуск, но пла-

стичность более чем на 10 % хуже                       

(σ0,2 ≥ 245 МПа, σB, ≥ 430 MПа, δ ≥ 20 %). При 

этом она хуже, чем у образцов исходной трубы 

(см. Табл. 2, δ = 0,182±0,02). 

На рис.8 представлена хронограмма эво-

люции картин локализованной деформации об-

разца 2 из трубы после эксплуатации. В начале 

деформирования (Δt = 0-70 c) согласно хроно-

грамме происходило формирование ПЧЛ и на-

блюдалось движение фронтов локализованной 

деформации в основном металле. Затем в про-

межутке времени Δt = 120-150 c фронты двига-

лись в зонах термического влияния, а в интер-

вале Δt = 195-250 c в наплавленном металле 

шва. Далее на участке упрочнения выявляется 

устойчивая зона локализации деформации, в 

которой со временем формируется шейка и 

происходит разрушение. Координата середины 

этой зоны xloc = 6,5 мм. 

Таблица 2. Механические свойства и критерии локализации стали 20 после эксплуатации 

Table 2. Mechanical properties and localization criteria for steel 20 after operation 

№ σ0,2 
МПа 

σB, 
MПа 

δ σloc, 
MПа 

tloc, с tB, с tδ, с εloc εB a1 a2 

1 250 438 0,158 414 420 721 950 0,07 0,12 0,583 0,442 

2 263 430 0,188 367 295 853 1126 0,049 0,142 0,304 0,262 

3 263 432 0,186 408 492 876 1114 0,082 0,146 0,562 0,442 

4 264 433 0,166 400 396 752 996 0,066 0,125 0,527 0,398 

среднее 260±6 433±3 0,174± 
0,015 

397 
±20 

401 
±81 

800 
±76 

1046 
±87 

0,067± 
0,013 

0,133 
±0,013 

0,494 
±0,13 

0,386 
±0,085 
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Рис.8. Хронограмма эволюции картины локализации (образец 2, сталь 20, состояние после эксплуатации) 

Fig.8. Chronogram of the evolution of the localization pattern (sample 2, steel 20, state after operation) 

На рис.9 показаны графики скоростей из-

менения локальных деформаций в данной зоне  

xloc = 6,5 мм и в произвольно выбранной облас-

ти. Видно, что скорость роста деформация в 

интересующей нас зоне, начиная tloc = 295 c, 

быстро увеличивается, в остальных точках об-

разца, наоборот, падает. 

 

Рис.9. Скорости прироста локальных деформаций          

в разных зонах образца 2 (состояние после эксплуа-

тации); 1 – xloc = 6,5 мм, 2 – x = 35 мм 

Fig.9. Growth rates of local strains in different zones           

of sample 2 (state after operation); 1 – xloc = 6.5 mm,              

2 – x = 35 mm 

Подобным образом определены времена 

формирования зон устойчивой локализации 

деформации и для остальных образцов 

(см. Табл. 2). 

Выводы 

Из таблиц 1 и 2 видно, что после эксплуа-

тации эти критерии для стали 20 снизились. В 

исходном состоянии a1 = 0,586±0,155, а после 

эксплуатации a1 = 0,493±0,130, соответственно 

a2 = 0,432±0,119 в исходном состоянии и          

a2 = 0,386±0,085 после эксплуатации. 

Подобное снижение было зафиксировано и 

на образцах стали 20 без швов (см. отчет 

2017 года a1 = 0,828±0,057, а после эксплуата-

ции a1 = 0,623±0,069, соответственно                  

a2 = 0,663±0,084 в исходном состоянии и             

a2 = 0,423±0,038 после эксплуатации). Видно, 

что у сплошных образцов величина обоих кри-

териев больше, чем у сварных. Хотя разруше-

ние сварных образцов происходило по основ-

ному металлу, наличие шва, по-видимому, ска-

зывается. Во всяком случае, пластичность и ис-

ходных образцов, и образцов после эксплуата-

ции, ниже требуемой ГОСТ 10704-91. 

Таким образом, в металле сварных швов 

деформационные критерии разрушения ниже, 

чем в основном металле. 
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Аннотация. В работе представлены исследования влияния термической обработки на микроструктуру, 
микротвердость и структурно-фазовое состояние образцов хромистого низколегированного износостойкого 
чугуна марки ЧХ3. Металлографический анализ осуществляли при помощи металлографического микро-
скопа «Carl Zeiss Axio Observer Z1m» и программного комплекса «ThixoMet PRO». Термическую обработку 
образцов проводили в камерной термической печи типа СНОЛ, оборудованной ПИД-контроллером «Термо-
дат 16-Е3». Температура нагрева под закалку составляла 890 °С, выдержка при этой температуре – 2 ч, после 
чего образцы извлекали из печи и подвергали остыванию на спокойном воздухе. После остывания до темпе-
ратуры 40-50 °С, образцы подвергали отпуску при температуре 180-200 °С в течение 2 ч. Остывшие после 
отпуска образцы демонстрировали твердость 54-56 HRC по сравнению с твердостью 320-340 НВ в литом со-
стоянии. Проведенные исследования показали, что при термической обработке основной вклад в повышение 
твердости износостойкого хромистого чугуна ЧХ3 вносит значительное повышение (в 2-2,5 раза) твердости 
металлической матрицы в результате твердорастворного упрочнения и частичного выделения мелкодис-
персных включений в ней карбидных частиц. Испытания термически обработанных лопаток дробеметной 
установки, изготовленных из чугуна ЧХ3 показали повышение ресурса работы в 8-11 раз по сравнению с 
литыми лопатками, не подвергнутыми термической обработке, и в 1,5-2 раза выше по сравнению с серий-
ными лопатками дробеметной установки, изготовленными из чугуна 510Cr2, поставляемыми из КНР. 

Ключевые слова: хромистый чугун, термическая обработка, микроструктура, микротвердость. 
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Abstract. The paper presents studies of the effect of heat treatment on the microstructure, microhardness and 
structural-phase state of chromium low-alloy wear-resistant cast iron ChKh3 samples. Metallographic analysis was 
carried out using «Carl Zeiss Axio Observer Z1m» metallographic microscope and the «ThixoMet PRO» software 
package. Thermal treatment of the samples was carried out in a chamber thermal furnace of the SNOL type 
equipped with a PID controller «Termodat 16-E3». The heating temperature for quenching was 890 °C, holding at 
this temperature for 2 h, after which the samples were removed from the furnace and cooled in still air. After cooling 
to a temperature of 40-50 °C, the specimens were tempered at a temperature of 180-200 °C for 2 h. The studies per-
formed have shown that during heat treatment, the main contribution to the increase in the hardness of wear-resistant 
chromium cast iron ChKh3 is made by a significant increase (by 2-2.5 times) the hardness of the metal matrix as a 
result of solid solution hardening and partial precipitation of fine inclusions in it of carbide particles. Tests of heat-
treated shot blast blades made of cast iron ChKh3 showed an increase in service life by 8-11 times compared to cast 
blades not subjected to heat treatment, and 1.5-2 times higher compared to serial shot blast blades, made of cast iron 
510Cr2, supplied from China. 
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Введение 

Хромистые чугуны с содержанием хрома, 
начиная с 2 масс. % и до 38 масс. %, обладая 
высокой износостойкостью, жаростойкостью и 
коррозионной стойкостью в агрессивных сре-
дах, нашли широкое применение для изготов-
ления ответственных деталей в различных от-
раслях машиностроения. Работая в сложных 
режимах, сочетающих воздействие различных 
факторов износа и агрессивных сред, детали 
агрегатов и узлы техники утрачивают свою ра-
ботоспособность вследствие закономерно про-
текающих в них разрушающих процессов (тре-
ния, коробления, механических нагрузок, экс-
тремально высоких температур и др.). В этом 
случае правильно выбранный технологический 
процесс термической обработки детали из хро-
мистых чугунов способен продлить срок её 
службы. 

В этой связи разработка новых эффектив-
ных технологий, позволяющих изготовить де-
таль, отвечающую современным стандартам 
качества и заданному уровню свойств, является 
первостепенной задачей современного мате-
риаловедения. 

В современной технике из всего арсенала 
способов повышения эксплуатационных харак-
теристик большинства сталей и чугунов наибо-

лее распространенным является термическая 
обработка (ТО). Кроме того, известно, что 
прочность литых изделий из чугуна зависит от 
его химического состава, условий кристаллиза-
ции и режимов ТО [1]. Выбор эффективного 
режима термической обработки может обеспе-
чить заданный набор технологических и функ-
циональных свойств изделия в целом. 

Термической обработке легированных чу-
гунов посвящено немало работ. Так, например, 
авторами [2-5] исследуется влияние термообра-
ботки на структуру и свойства хромистых чу-
гунов некоторых марок, предложены рекомен-
дации по их термической обработке. В работе 
[6] систематизированы известные литератур-
ные данные параметров термообработки груп-
пы износостойких хромистых чугунов, а также 
указаны режимы ТО для деталей, работающих 
в горно-обогатительном производстве. Однако, 
по-прежнему, детального рассмотрения требует 
вопрос управления структурой и свойствами 
отливок из чугуна в процессе термического уп-
рочнения. 

Актуальность настоящей работы обуслов-
лена необходимостью изучения процесса 
структурообразования хромистых чугунов пу-
тем оптимизации режимов их термической об-
работки. 
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Цель работы – выявление особенностей 

изменения микроструктуры и твердости хроми-

стого низколегированного износостойкого чу-

гуна ЧХ3 в результате термической обработки. 

Методика и материалы 

В качестве объектов исследования были 
выбраны образцы хромистого низколегирован-
ного износостойкого чугуна ЧХ3. Химический 
состав хромистых чугунов в соответствии с 
ГОСТ 7769-82 приведен в табл.1 [7]. Отливки 
были получены способом литья по газифици-
руемым моделям. По завершению процесса за-
твердевания отливок их выбивали и охлаждали 
на воздухе. Охлажденные отливки очищали от 

пригара на дробеметной установке. Из готовых 
отливок методами гидроабразивной резки отре-
зали заготовки металлографических темплетов 
размерами 20х20х40 мм. После этого готовили 
металлографические образцы, которые сначала 
вырезали из темплетов на прецизионном отрез-
ном станке «MICROCUT–201», затем осущест-
вляли запрессовку в бакелитовый компаунд. 
Полученные образцы шлифовались и полиро-
вались на автоматическом шлифовально-
полировальном станке «DigiPrep-P», а также 
протравливались последовательно в травителях 
«Ниталь» и травителе Берахи №3. Исследова-
ние микрошлифов проводили согласно методи-
кам, приведенным в работах [8, 9]. 

Таблица 1. Химический состав исследованных плавок хромистых чугунов ЧХ3 

Table 1. Chemical composition of the investigated melts of ChKh3 chromium cast irons 

Марка чугуна C Si Mn S P Cr 

ЧХ3 по ГОСТ 3-3,8 2,8-3,8 до 1 до 0,12 до 0,3 2,01-3 

Исследованная 

плавка ЧХ3 
3,2±0,037 1,27±0,06 0,73±0,06 0,089±0,0032 0,165±0,0024 2,44±0,11 

 

Металлографический анализ проводился на 

металлографическом микроскопе «CarlZeissAx-

ioObserverZ1m» и программного комплекса 

«ThixoMetPRO» по методикам [10-16]. 

Результаты и обсуждения 

Микроструктура образцов чугуна ЧХ3 в 

исходном (литом) состоянии представлена на 

рис.1. Как видно из представленного рисунка, 

при легировании серого чугуна хромом, он 

приобретает структуру ледебурита, при этом 

процесс графитизации полностью подавляется 

уже при содержании хрома, начиная от 

1,6 масс. % [17]. Представленные фотографии 

микроструктуры чугуна в литом состоянии это 

полностью подтверждают – панорамный мак-

роструктурный снимок демонстрирует скелет-

ную ледебуритную эвтектику. Свободный гра-

фит в ней предсказуемо отсутствует. Металли-

ческая матрица представлена ферритом. Твер-

дость чугуна в литом состоянии находится в 

пределах 320-340 НВ. 

         

                                              а)       б) 

Рис.1. Микроструктура чугуна ЧХ3 в исходном (литом) состоянии. Оптическое увеличение: а) 200; б) 500 

Fig.1. Microstructure of ChKh3 cast iron in the initial (cast) state. Optical magnification: a) 200; b) 500 
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Термическую обработку образцов прово-

дили в камерной термической печи типа СНОЛ, 

оборудованной ПИД-контроллером «Термодат 

16-Е3». Температура нагрева под закалку со-

ставляла 890 °С, выдержка при этой температу-

ре – 2 ч, после чего образцы извлекали из печи 

и подвергали остыванию на спокойном воздухе 

в соответствии с рекомендациями [17]. После 

остывания до температуры 40-50 °С, образцы 

подвергали отпуску при температуре            

180-200 °С в течение 2 ч. Остывшие после от-

пуска образцы демонстрировали твердость     

54-56 HRC. Полученные в результате закалки 

чугуна ЧХ3 микроструктуры представлены на 

рис.2. На рис.2а продемонстрированы также ре-

зультаты измерения микротвердости основных 

фазовых составляющих – скелетной эвтектики 

и металлической матрицы. Как видно из пред-

ставленных результатов, карбидный скелет ле-

дебуритной эвтектики имеет твердость 

57,7 HRC, тогда как твердость металлической 

матрицы колеблется от 39,7 до 48,4 HRC. В ли-

том состоянии твердость карбидного скелета 

составляла 57-58 HRC, тогда как твердость ме-

таллической матрицы – всего 22-24 HRC. Та-

ким образом, повышение твердости материала 

в целом после термической обработки про-

изошла в результате значительного повышения 

твердости металлической матрицы. Сравнивая 

между собой микроструктуру чугуна в литом и 

термообработанном состоянии (см. рис.1б и 2б, 

соответственно), можно сделать вывод, что су-

щественное упрочнение металлической матри-

цы произошло в результате частичного раство-

рения в ней карбидного скелета и последующей 

термофиксации твердого раствора при быстром 

охлаждении. Об этом свидетельствует харак-

терный ореол вокруг карбидной фазы, а также 

округлые мелкодисперсные выделения карби-

дов в металлической матрице (темные точки на 

рис.2б). 

        

                                             а)       б) 

Рис.2. Распределение микротвердости (а) и микроструктура (б) чугуна ЧХ3 в термообработанном                  

состоянии. Оптическое увеличение: а) 200; б) 500 

Fig.2. Distribution of microhardness (a) and microstructure (b) of ChKh3 cast iron in the heat-treated state.                    

Optical magnification: a) 200; b) 500 

Заключение 

Проведенные исследования показали, что 

при термической обработке основной вклад в 

повышение твердости износостойкого хроми-

стого чугуна ЧХ3 вносит значительное повы-

шение (в 2-2,5 раза) повышение твердости ме-

таллической матрицы в результате твердорас-

творного упрочнения и частичного выделения 

мелкодисперсных включений в ней карбидных 

частиц. 

Испытания термически обработанных ло-

паток дробеметной установки, изготовленных 

из чугуна ЧХ3 показали повышение ресурса 

работы в 8-11 раз по сравнению с литыми ло-

патками, не подвергнутыми термической обра-

ботке, и в 1,5-2 раза выше по сравнению с се-

рийными лопатками дробеметной установки, 

изготовленными из чугуна 510Cr2, поставляе-

мыми из КНР. 
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ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ НАПЛАВЛЕННЫХ ОБРАЗЦОВ В РАЗЛИЧНЫХ 
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Аннотация. В работе исследовано влияние формирующих ограничителей (полозьев) на структуру и 
твердость образов из нержавеющей стали AISI 308LSi, полученных послойной электродуговой наплавкой в 
среде аргона. При экспериментальной наплавке образцов с использованием графитовых ограничителей на-
блюдается более равномерный рост элементов структуры, без резких переходов между наплавленными 
слоями, в отличие от двух других типов образцов. Анализ результатов измерения твердости все трех видов 
образцов показал, что наибольшие значения наблюдаются у образца, полученного с использованием графи-
товых полозьев, за счет более активной диффузии δ-феррита в аустенит в среднем на 12 %, по сравнению с 
исследуемыми образцами, несмотря на общий рост размеров дендритов. 

Ключевые слова: аддитивное производство, распределение тепла, термические ограничители, структу-
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Abstract. In this work, the influence of forming limiters (shaping blocks) on the structure and hardness of AISI 
308LSi stainless steel specimens obtained by layer-by-layer arc surfacing in argon is studied. During experimental 
surfacing of samples using graphite limiters, a more uniform growth of structural elements is observed, without 
sharp transitions between the deposited layers, in contrast to the other two types of samples. An analysis of the re-
sults of measuring the hardness of all three types of samples showed that the highest values are observed in a sample 
obtained using graphite skids, due to more active diffusion of δ-ferrite into austenite by an average of 12 %, com-
pared with the samples under study, despite the overall increase in size dendrites. 
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Введение 

Высокие темпы развития и применения 
технологий аддитивного производства делают 
его одним из перспективных направлений в 
решении поставленных задач [1]. В основе ад-
дитивного производства лежит формирование 
слоев металла в соответствии с подготовленной 
ранее трехмерной моделью, созданной метода-
ми компьютерного проектирования [2, 3]. Ав-
томатизация и гибкость такого производства 
позволяют сократить время и стоимость изго-
товления сложных геометрических форм боль-
шого количества деталей [4, 5]. Для производ-
ства деталей из металлов применяют техноло-
гии наплавки порошковых материалов [6-8] или 
проволок [9-11]. Источником нагрева при фор-
мировании слоя служит лазерный луч [6, 7], 
электронный пучок [6, 8] или электрическая ду-
га [9-13]. 

Сегодня в аддитивных технологиях широко 
применяется процесс изготовления деталей из 
различных порошков путем их плавления элек-
тронным или лазерным лучом. Эти технологии 
позволяют получить изделие с достаточно вы-
сокой точность [14], но при использовании 
мелкодисперсных порошковых металлических 
материалов возникают проблемы по обеспече-
нию стабильного качества плотности и струк-
туры изготавливаемых изделий [15]. В случае 
различия текстуры поверхности, сферичности 
частиц, химического состава порошка одной 
партии, может сформироваться изделие с пло-
хим качеством. Также наблюдаются такие не-
достатки, как низкая скорость получения изде-
лий [8] и большой риск образования дефектов в 
виде пор, которые снижают эксплуатационные 
свойства изделий [16]. В процессе послойного 
выращивания изделий способом электродуго-
вой сварки происходит воздействие термиче-
ского цикла сварки на морфологию, микро-
структуру и механические свойства материала 
аддитивного производства. Значимое влияние 
оказывают: количество введенного тепла, ско-
рость охлаждения, количество повторных на-
гревов изделия [17-19]. 

Целью данной работы является численное 
и экспериментальное исследование влияния 
формирующих ограничителей (полозьев) на 

структуру многослойных образцов из нержа-
веющей стали AISI 308LSi, полученных по-
слойным электродуговым выращиванием. 

Материалы и методики 

Для послойного выращивания образцов ис-
пользовали сварочную проволоку из нержа-
веющей стали AISI 308LSi с пониженным со-
держанием углерода, предназначенную для 
сварки изделий используемых в широком ин-
тервале температур -196…+350 °С. В таблице 1 
представлен химический состав используемой 
сварочной проволоки [20]. Свойства исполь-
зуемого материала стали AISI 308LSi указаны в 
таблице 2 [20]. 

Таблица 1. Химический состав проволоки марки 
AISI 308LSi 

Table 1. Chemical composition of AISI 308LSi wire 

C max 0.03 
Mn 1,8 
Si 0,9 
Cr 19,9 
Ni 10,5 
Mo 0,15 

Таблица 2. Свойства стали AISI 308LSi 

Table 2. Properties of AISI 308LSi steel 

Материал AISI 308LSi 
Теплопроводность λ, Вт/м·К 12,642 
Модуль упругости Е, ГПа 193 
Коэффициент теплового 
расширения α, К-1 

16,5·10-6 

Предел прочности σb, МПа 590 
Температура плавления Tпл, °C 1450 

 
Провели моделирование распределения те-

пла в образцах, полученных методом послой-
ного электродугового выращивания: 1 – с ис-
пользованием тепловых ограничителей (фор-
мирующих графитовых полозьев), далее обра-
зец №1; 2 – с использованием теплоотводящих 
ограничителей (формирующих медных полозь-
ев), далее образец №2; 3 – без тепловых огра-
ничителей, далее образец №3. 
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На рис.1 схематично представлены изо-
бражения поперечных сечений образцов с обо-
значением граничных условий и местом ввода 
источника теплоты для плавления стали. Для 

упрощения моделирование проводили в дву-
мерной плоскости поперечного сечения образ-
ца. Были применены следующие граничные ус-
ловия: T|L2=1450°C, ux|L1=0, ux|L3=0, uy|L4=0. 

               

Рис.1. Схема моделирования образцов, полученных методом послойного электродугового выращивания,      
с граничными условиями: а) образец №1; б) образец №2; в) образец №3. 1 и 3 – тепловые ограничители 
(формирующие графитовые полозья); 2 – образец; 4 – подожка; 5 и 6 – теплоотводящие ограничители            

(формирующие медные полозья); 7 – источник тепла 

Fig.1. Scheme for modeling samples obtained by layer-by-layer electric arc growing, with boundary conditions:             
a) sample No. 1; b) sample No. 2; c) sample No. 3. 1 and 3 – thermal limiters (forming graphite skids); 2 – sample;                   

4 – footboard; 5 and 6 – heat-removing limiters (forming copper skids), 7 – heat source 

Многослойные образцы наплавляли элек-
тродуговой сваркой плавящимся электродом 
AISI 308LSi диаметром 0,8 мм в среде аргона, 
сварочный ток Iсв= 100А, напряжение дуги 
U=20 В, расход газа Q= 10 л/мин, полярность 
обратная. 

Результаты компьютерного моделирования 

На рис.2 представлены результаты компь-
ютерного моделирования процесса нагрева об-
разцов из стали AISI 308LSi сварочной дугой. 

         

Рис.2. Результаты моделирования процесса нагрева образцов из стали AISI 308LSi сварочной дугой.                 
Значения температур приведены в °С: а) образец №1; б) образец №2; в) образец №3 

Fig.2. Results of simulation of the process of heating samples from AISI 308LSi steel by a welding arc.                    
Temperature values are given in °C: a) sample No. 1; b) sample No. 2; c) sample No. 3 

Анализ результатов моделирования (рис.2) 
показал, что при использовании тепловых ог-
раничителей, максимальная температура в мо-
дели образца №1 равна 1474 °С (в заданных ус-
ловиях). При использовании медных (теплоот-
водящих) ограничителей, максимальная темпе-
ратура в модели образца №2 уменьшилась до 
1450 °С (в заданных условиях). В случае выра-
щивания образца №3 без использования огра-
ничителей данное значение также равно 
1450 °С. Это различие температур в моделях 
образцов связано с наличием полозьев, обеспе-
чивающих разный тепловой обмен с окружаю-
щей средой. 

Для лучшего понимания процессов, проис-
ходящих во время послойного выращивания, 

рассмотрим кривую охлаждения стали с содер-
жанием углерода до 0,03 % массовой доли 
(рис.3). В интервале температур 911…1499 °С 
происходит образование аустенитной фазы, ко-
торая обладает более высокими значениями 
твердости по сравнению с ферритной фазой, 
практически в 2 раза [21]. 

На рис.4 представлены результаты модели-
рования распределения температур в централь-
ной и крайней боковой части образцов, полу-
ченных в 3-х разных условиях. Цветом выделе-
ны области, показывающие долю материала 
образца, находящегося в температурном интер-
вале образования аустенитной фазы. 
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Рис.3. Кривая охлаждения стали с содержанием углерода до 0,03 % массовой доли: 1 – фазовые превраще-
ния не происходят, жидкий расплавленный металл охлаждается; 2 – кристаллизация феррита, происходит 
образование δ-железа, далее в области 1494±5 °С происходит перитектическое превращение δ-Fe+ жидкая 
фаза→ γ-Fe; 3 – происходит формирование аустенитной фазы; 4 – ниже температуры 911 °С происходит 

формирование фазы Аустенит + β-Феррит; 5 – при температуре ниже 727°С происходит формирование фазы 
α-Феррит+III Цементит 

Fig.3. The cooling curve of steel with a carbon content of up to 0.03 % mass fraction: 1 – phase transformations              
do not occur, the liquid molten metal cools; 2 – ferrite crystallization, δ-iron is formed, then in the region                          

of 1494±5 °С, the peritectic transformation δ-Fe+ liquid phase → γ-Fe occurs; 3 – the formation of the austenite 
phase occurs; 4 – below the temperature of 911 °C, the formation of the Austenite + β-Ferrite phase occurs;                    

5 – at temperatures below 727 °C, the α-Ferrite+III Cementite phase is formed 

              
                                                       а)                                                                                б) 

Рис.4. Результаты моделирования распределения температур по высоте образцов: 
а) в центральной части; а) в крайней боковой части 

Fig.4. The results of modeling the temperature distribution along the height of the samples: 
a) in the central part; a) at the extreme side 

Анализ результатов моделирования на рис. 
4 показал, что применение формирующих гра-
фитовых полозьев оказывает наибольшее влия-
ние на повышение температуры, как в цен-
тральной, так и в боковой частях образца №1. А 
для образца №2, полученного с применением 
медных полозьев, наблюдается наименьшее 
значение температуры во всех частях образца. 

Доля металла центральной части образца 
№1, находящаяся в температурном интервале 
образования аустенитной фазы в 1,34 раза 
больше чем в образце №3, полученном без ис-
пользования ограничителей и в 1,75 раз больше 
чем в образце №2. А разница долей металлов 
между образцами №2 и №3 составляет 24 %. 
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При использовании медных полозьев воз-
никает больший градиент температур между 
краевыми и центральной частями образца №2 
(рис.4). Это связано с высоким коэффициентом 
теплопроводности меди. В случае применения 
графитовых полозьев наблюдается обратная 
ситуация. Разница долей металла, находящихся 
в температурном интервале образования аусте-
нита для образца №1 отсутствует (45 % доля 
металла в центральной части, 45 % доля метал-
ла в краевой части). Для образца №2 данная 
разница составляет 7 % (26 % доля в централь-
ной части, 19 % доля в краевой части). Для об-
разца №3 данная разница составляет 6 % (34 % 
доля в центральной части, 28 % доля в краевой 
части). Использование формирующих ограни-
чителей в виде графитовых полозьев оказывает 

значимое влияние на формирование структуры 
образцов и приводит к увеличению доли аусте-
нитной фазы почти в 1,5 раза, а использование 
медных полозьев теоретически приводит к 
уменьшению доли аустенитной фазы почти на 
25 %, в сравнении с образцом №3 без форми-
рующих ограничителей. 

Результаты экспериментальных 
исследований и обсуждение 

На рис.5 представлены фотографии по-
слойно выращенных образцов сварочной про-
волокой AISI 308LSi в различных внешних ус-
ловиях. 

                   

                                                 а)                         б)                           в) 

Рис.5. Изображение поперечных сечений образцов: а) образец №1; б) образец №2, в) образец №3 

Fig.5. The image of the cross sections of the samples: a) sample No. 1; b) sample No. 2, c) sample No. 3 

Для достоверности дальнейшего исследо-
вания и исключения влияния различий в разме-
рах образцов (рис.5) ввели безразмерные зна-
чения высоты и ширины образцов: высота об-
разца H варьируется от 0 до h и зависит от рас-
стояния от стальной подложки до верхней по-
верхности образца; ширина образца L варьиру-
ется от 0 до l и зависит от расстояния от левого 
до правого края образца. Высоту и ширину об-
разцов разделили на доли: 1/4; 1/2; 3/4; 1. На 
рис.6 представлены оптические изображения 
дендритных структур по оси (L= l/2) попереч-
ных сечений образцов №1, №2 и №3. 

В образце №3 (рис.6н и п) наблюдаются 
четкие области перехода между слоями, сопро-
вождающиеся дальнейшим уширением дендри-
тов. Обнаруженные резкие переходы связаны с 
повышенным теплоотводом со всех сторон об-
разца. Также наблюдается строгая направлен-
ность дендритов по высоте образца. Стоит от-
метить малую зону перехода между стальной 
подложкой и первым наплавляемым слоем 
(рис.6п), которая представлена большими зер-
нами подложки. 

В образце №2 также четко прослеживается 
зона перехода между стальной подложкой и 
наплавляемым материалом. Однако размер 
дендритов меньше по сравнению с образцом 
№3. Это связано с высоким значением коэффи-
циента теплопроводности меди, вследствие че-
го процесс кристаллизации происходит быст-
рее. В центральных частях образца зоны пере-
хода видны не так четко и их ширина равна 
~80 мкм (рис.6ж). 

В образце №1 отсутствует резкая граница 
перехода между наплавляемыми слоями, не вы-
явлена строгая направленность дендритов. От-
сутствие резких переходов между слоями про-
исходит за счет уменьшения отвода тепла с бо-
ковых сторон из-за графитовых полозьев, что 
обеспечивает перераспределение тепла и при-
водит к равномерному росту дендритов. Зона 
сплавления со стальной подложкой более одно-
родная. Это может говорить о более однород-
ных механических свойствах по высоте образца 
№1. На рис.7 представлены зависимости, опи-
сывающие изменение ширины дендритов по 
высоте образцов в областях L=l/2 (рис.7a) и 
L=0 (рис.7б). 
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Рис.6. Оптические изображения структур по оси (L= l/2) поперечных сечений образцов: (а–д) – образец №1; 
(е–к) – образец №2; (л–п) – образец №3 

Fig.6. Optical images of the structures along the axis (L= 1/2) of the cross sections of the samples: (a–e) sample 
No. 1; (f–j) sample No. 2; (k–o) sample No. 3 

              

                                                        а)                                                                             б) 

Рис.7. Зависимости изменения ширины дендритов по высоте: 
a) в центральной части; б) в крайней боковой части 

Fig.7. Dependences of the change in the width of the dendrites in height: 
a) in the central part; b) in the extreme lateral part 

Из рис.7 видно, что ширина дендритов у 
образца №1 больше, в среднем в 1,6 раза, по 
сравнению с образцом №3, как в центральной, 

так и в краевой области. Данное отношение 
между образцами №1 и №2 составляется 
2,5 раза в центральной части и 3,5 раза в крае-
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вой части. Характер распределения значений 
ширины дендритов для образца №1 сохраняет-
ся в отличие от образцов №2 и №3. Перегибы 
на кривой для образцов №2 и №3, показывают 
неравномерность распределения тепла в метал-
ле. Эти данные хорошо коррелируют с приве-
денными выше результатами моделирования. 
Полученные зависимости были аппроксимиро-
ваны методом наименьших квадратов. В образ-
це №1 скорость роста дендритов составляет 
18,3 мкм/c, что в 1,5 раза больше, в случае об-
разца №3, для которого скорость роста дендри-
тов равна 12,1 мкм/c, и в 3,2 раза больше по 
сравнению с образцом №2, для которого ско-
рость роста дендритов равна 5,7 мкм/c. Наи-
меньшее значение скорости роста дендритов 
для образца №2 определена большим значени-
ем коэффициента теплопроводности по сравне-
нию с образцами №1 и №3, для которых тепло-
обмен между металлом образца и окружающей 
средой протекал медленнее и возникали более 
благоприятные условия для роста дендритов. 

На основе анализа результатов исследова-
ния (рис.4 и 7) получены зависимости измене-
ния ширины дендритов от температуры в цен-
тральной части поперечного сечения образцов 
(рис.8). 

Анализ результатов исследования (рис.8) 
показал, что большая часть кривой для образца 
№1 располагается в температурной области, 
соответствующей аустенитной фазе. Повыше-
ние температуры выше 911 °С приводит к обра-
зованию аустенитной фазы. Площадь областей 
содержащих аустенитную фазу для образцов 
№1 и №3 составляет 61 % и 54 % соответствен-
но. Для образца №2 данное значение равно 

58 % Таким образом, можно сделать предполо-
жение, что у образца №1 будет наблюдаться 
меньшее количество δ-Fe фазы, чем у образцов 
№ 2 и №3. Данные фазовые превращения могут 
привести к увеличению механических свойств 
получаемых изделий из нержавеющей стали 
AISI 308LSi, учитывая, что твердость аустенита 
в 2 раза больше, чем твердость феррита [21]. 
Для подтверждения данного предположения 
было проведено измерение твердости трёх об-
разов. 

 

Рис.8. Зависимость ширины дендритов от темпера-
туры в центральной части поперечного сечении          

образцов 

Fig.8. The temperature dependence of the width                  
of the dendrites in the central part of the cross section          

of the samples 

На рис.9 представлены изменения твердо-
сти в поперечных сечениях образцов №1, №2 и 
№3 по высоте в областях L=l/2 (рис.9a) и L=0 
(рис.9б). 

              
                                                        а)                                                                             б) 

Рис.9. Зависимости изменения твердости по высоте поперечного сечения образцов: 
а) в центральной части; б) в крайней боковой части 

Fig.9. Dependences of the change in hardness along the height of the cross section of the samples: 
a) in the central part; b) in the extreme lateral part 
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Из рис.9 видно, что значения твердости у 
образца №1 больше, в среднем на 10 % и 12 % 
как в центральной, так и в крайней боковой 
частях, по сравнению с образцами №2 и №3 со-
ответственно. Характер распределения значе-
ний твердости в центральных частях образцов 
аналогичен. Наблюдается незначительное 
уменьшение твердости, вызванное фактором 
увеличения размера элементов структуры. Да-
лее по высоте образца на твердость начинает 
оказывать влияние фактор содержания аусте-
нита в объеме материала. В связи с этим для 
образца №1, в центральной его части, наблюда-
ется отчетливый пик. Стоит отметить более вы-
сокую твердость у образца №2 по сравнению с 
образцом №3, в среднем на 5 %. В данном слу-
чае на значение твердости влияет малый размер 
дендритов у образца №2. Доли аустенитной фа-
зы в образце №3 недостаточно, чтобы компен-
сировать эффект размера дендритов. При про-
движении от центральных частей образцов к 
верхней части доля аустенита уменьшается, что 
приводит к незначительному уменьшению 
твердости образцов. Перегибы, наблюдаемые в 
точке h/2 можно объяснить неравномерностью 
характера распределения тепла в центральной 
части образцов, за счет которой образуется не-
большая область с повышенным значением 
твёрдости. 

Таким образом, использование термиче-
ских ограничителей в виде графитовых форми-
рующих полозьев позволяет получить готовое 
изделие с более однородным распределением 
структуры и свойств по объему наплавленного 
металла образца. Позволяет лучше прогнозиро-
вать поведения материала под действием раз-
личных нагрузок путем создания математиче-
ской модели, основанной на полученных экс-
периментальных данных. Также при формиро-
вании свойств материала во время кристалли-
зации значительную роль играет не только фа-
зовый состав, но и размеры сформированной 
структуры. Применение медных полозьев при-
водит к формированию более мелкой по разме-
рам элементов структуре, т.е. в случае исполь-
зования других материалов для наплавки может 
являться плюсом. 

Выводы 

Установлено положительное влияние ис-
пользования формирующих полозьев при по-
слойном 3D электродуговом выращивании в 
среде защитных газов: 

1) Позволяют получить изделие с более 
ровными боковыми поверхностями, что помо-

жет уменьшить расходы на последующую ме-
ханическую обработку. 

2) Применение графитовых полозьев по-
зволяет сформировать структуру образца из не-
ржавеющей стали AISI 308LSi с равномерными 
переходами между наплавляемыми слоями. 
Наблюдается общее повышение значения твер-
дости за счет более активной диффузии            
δ-феррита в аустенит в среднем на 12 %, по 
сравнению с исследуемыми образцами, не-
смотря на общий рост размеров дендритов. Та-
кая технология позволяет получить изделие с 
однородной структурой и свойствами, что де-
лает её перспективным инструментом произ-
водства в электродуговых аддитивных техноло-
гиях. 

Применение медных полозьев приводит к 
образованию более мелкой по размерам эле-
ментов структуре металла образца, но с мень-
шей твердостью, по сравнению с образцом, по-
лученным с использованием графитовых по-
лозьев. 
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Аннотация. Термическая обработка метастабильных β-титановых сплавов включает, по существу, две 

стадии: обработку на твердый раствор в β- или α+β-области и старение при более низких температурах. 

Экспериментально показано, что оптимальный комплекс механических свойств (в ~1400 МПа, δ ~ 7,4 %) в 

листовых полуфабрикатах проявляется после закалки с температуры 780 С и последующего старения при 

температуре 540 С в течение 4 часов. Отмечена определенная нестабильность механических свойств, веро-

ятно связанная с неравномерностью горячей деформации при прокатке в процессе изготовления листов. У 

образцов, вырезанных из середины листовой полосы, показатели прочности на ~ 7 % выше, чем у образцов, 

вырезанных из других участков. А вот показатели пластичности имеют иную закономерность: у образцов, 

вырезанных с края прокатанной полосы пластичность выше на ~ 35 %. 

Ключевые слова: титановые сплавы, микроструктура, листовая прокатка, механические свойства, тер-

мическая обработка. 
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Abstract. Heat treatment of metastable β-titanium alloys essentially includes two stages: solid solution treatment 

in the β- or α+β-region and aging at lower temperatures. It has been experimentally shown that the optimal me-

chanical properties (s ~ 1400 MPa, δ ~ 7.4 %) in sheet semi-finished products appears after hardening from a tem-

perature of 780 ºС and subsequent aging at a temperature of 540 ºС for 4 hours. A certain instability of mechanical 

properties is noted, probably associated with inhomogeneity of hot deformation during rolling in the process of 

manufacturing sheets. The strength indicators are about 7 % higher for samples from the middle of a sheet, than for 

ones from other sections. As for the plasticity indicators it has a different pattern: for samples from the edge of the 

rolled sheet, plasticity is about 35 % higher than ones from other sections. 
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Введение 

Высокая удельная прочность и превосход-

ная коррозионная стойкость материалов на ос-

нове титана делают их привлекательным выбо-

ром для применения в различных отраслях 

промышленности, таких как аэрокосмическая 

промышленность, производство биоматериалов 

и автомобилестроение [1-7]. 

Для изготовления элементов листовых кон-

струкций авиационного назначения необходи-

мо применение титановых сплавов средней и 

высокой прочности [6, 7]. Типичными предста-

вителями этих групп являются сплавы марок 

ВТ5, ВТ20 и ВТ6, которые часто используются 

для изготовления листовых полуфабрикатов 

[6]. Однако сплавы ВТ5 и ВТ20 относятся к 

термически неупрочняемым [7], т.е. для них 

практически отсутствует возможность измене-

ния структуры и свойств в процессе термиче-

ского воздействия. Высокопрочный титановый 

сплав критического состава – ВТ22 отличается 

максимальным эффектом упрочняющей термо-

обработки (ТО), относится к классу наиболее 

высокопрочных титановых сплавов, применя-

ется, главным образом, в виде крупногабарит-

ных прутков и поковок с крупнозернистой 

структурой. Механические свойства и структу-

ра листовых заготовок после термообработки 

мало изучены и недостаточно представлены в 

литературе. 

В настоящее время в России и за рубежом 

наблюдается повышенный интерес к процессам 

распада в псевдо-β титановых сплавах и разра-

ботке режимов упрочняющей термической об-

работки, которые позволяют эффективно 

управлять структурно-фазовым состоянием ти-

тановых сплавов, возможности которых до 

конца не исчерпаны [8-13]. 
В процессе старения обработанный на 

твердый раствор сплав подвергают термообра-
ботке в интервале температур 480-620 °С в те-
чение 2-16 ч. Эта термообработка приводит к 
выделению мелкодисперсной α-фазы в             

β-матрице, и эти выделения препятствуют дви-
жению дислокаций, затрудняя деформацию 
[16]. Объемная доля и морфология α-фазы оп-
ределяют прочность, тогда как пластичность 
зависит от размера зерна β-фазы [16]. В частно-
сти, в работе [12] был представлен режим уп-
рочняющей термической обработки сплава 
ВТ22, включающий закалку на воздухе с 830 °С 
и двойное старение (500°С, 8 ч + 600°С, 1 ч), 
который обеспечивает получение высокопроч-

ного состояния (В ≥ 1450 МПа;  ≥ 8 %;     
KCU ≥ 0,32 МДж/м

2
). Авторы работы [13] 

предлагают наряду с термической обработкой 
проводить предварительно измельчение эле-
ментов зеренной структуры, после чего старе-
ние в интервале температур 420-550 ⁰С в тече-
ние 3-5 ч приводит к формированию в зернах  
β-фазы мартенситной тонкоигольчатой (тол-
щиной несколько нанометров) структуры. Ме-
ханические свойства при этом: предел прочно-
сти 1700 МПа, а пластичность 2 %. По мнению 
исследователей сплава Ti55531 (разработанного 
на основе Российского титанового сплава 
ВТ22) режим термической обработки заключа-
ется в следующем: растворение при 880 °С в 
течение 1,5 ч плюс обработка старением при 
620 °С в течение 10 ч, в этом состоянии проч-
ность составляет 1178 МПа [8]. В то же время, 
для широкого внедрения металлических мате-
риалов в промышленности есть необходимость 
в проведении дополнительной обработки, на-
пример, методом плоской прокатки, придавая 
заготовкам форму листа. 

В научно-технической литературе приво-

дится ограниченное количество данных о ре-

жимах упрочняющей ТО применительно к лис-

товым полуфабрикатам из данного сплава, при 

этом все известные режимы термической обра-

ботки являются многоступенчатыми и длитель-

ными. В связи с вышеперечисленным, актуаль-

ным является вопрос рассмотрения с после-

дующей разработкой менее затратных и трудо-

емких режимов упрочняющей термической об-

работки для листовых заготовок из титанового 

сплава ВТ22. 
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Материал и методики исследования 

Объектом исследования был титановый 

сплав ВТ22 стандартного химического состава. 

Температура полного полиморфного превра-

щения, определенная методом пробных зака-

лок, соответствовала Тп.п ~ 860 °С. Прокатку 

для получения листовых заготовок проводили 

на лабораторном стане ДУО-300 при темпера-

туре 850 °С, суммарная степень деформации e 

составила ~ 3. Для нахождения оптимального 

режима упрочняющей термической обработки, 

опираясь на литературные данные, были вы-

браны несколько режимов для выявления об-

щих закономерностей изменения механических 

свойств. Механические испытания на растяже-

ние проводили на универсальном динамометре 

Instron-1185 при комнатной температуре. Мик-

роструктуру изучали методом растровой и про-

свечивающей электронной микроскопии с ис-

пользованием микроскопов Mira 3LMH 

(TESCAN) и JEM-2000EX. 

Результаты и обсуждение 

Исходная микроструктура сплава пред-

ставлена типично пластинчатыми выделениями 

- и -фаз соотношением 40-60 % с размером 

пластин до 10 мкм, коэффициентом вытянуто-

сти К = 5 и (рис.1а). После прокатки при тем-

пературе 850 °С (в α+β-области) размер            

-превращенных зерен достигает порядка 60-

80 мкм, оторочка -фазы по границам частично 

раздроблена (рис.1б). Толщина оторочки по-

рядка 1 микрона. В структуре также присутст-

вуют выделения первичной -фазы, имеющие 

глобулярную форму и размер около 3-5 мкм. 

         

                                                  а)                                                                                 б) 

Рис.1. Структура образца из сплава ВТ22 (РЭМ): а – исходное состояние, б – после прокатки при Т = 850 °С 

Fig.1. Structure of a sample made of VT22 alloy (SEM): a – initial state, b – after rolling at T = 850 °C 

Согласно результатам механических испы-

таний мы получили комплекс механических 

свойств после закалки с температуры 780 С с 

дальнейшим старением при температуре 540 С 

в течение 4 часов: 0,2  1360 МПа,                    

в  1400 МПа,   7,4 %. 

Известно [10-14], что структура сплава яв-

ляется одним из определяющих факторов его 

механических свойств. На рис.2 представлена 

тонкая структура образца после упрочняющей 

ТО. После закалки (рис.2а), образовались м- и 



-фаза, имеющая характерное для мартенсита 

игольчатое строение и большую плотность 

дислокаций [7]. При старении (рис.2б) из мета-

стабильных фаз образуется третичная α-фаза, 

имеющая форму пластин, расположенных хао-

тически [7]. Также присутствуют выделения 

первичной α-фазы [7], имеющие глобулярную 

форму и размер частиц около 3 мкм, которые 

сохранились при нагреве под закалку. 

Морфология структуры не претерпевает 

существенных изменений в зависимости от 

различных температурно-временных режимов 

старения. Анализ тонкой структуры показал, 

что в процессе старения образуются пластины, 

имеющие преимущественно прямолинейные 

границы с большой плотностью дислокаций в 

пластинах. Их объемная доля порядка 15 %. 

Наряду с ними присутствуют пластины, прак-

тически свободные от дислокаций и гораздо 

более меньших размеров – порядка 0,35 мкм в 

длину и толщиной порядка 0,05 мкм. Их объ-

емная доля невелика и составляет 2 %. 
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                                                          а)                                                                   б) 

Рис.2. а  тонкая структура после закалки с 780 С; б – тонкая структура после ТО: 

закалка 780 С + старение 540 С, выдержка 4 ч 

Fig.2. a – fine structure after quenching from 780 ºС; b – fine structure after HT: 

quenching 780 ºС + aging 540 ºС, exposure 4 hours 

При анализе результатов механических ис-

пытаний была замечена некоторая нестабиль-

ность механических свойств (табл.1), что, ви-

димо, связано с условиями горячей деформа-

ции, так как деформация при практически лю-

бом способе обработки давлением не бывает 

равномерной [6]. 

Таблица 1. Механические свойства листов сплава ВТ22 после упрочняющей ТО 

Table 1. Mechanical properties of VT22 alloy sheets after hardening HT 

Свойства Середина 2/5 по ширине Край 

0,2, МПа 1395±69 1375±81 1300±104 

в, МПа 1440±67 1410±90 1350±107 

, % 6,5±0,4 7,3±0,5 8,5±0,7 

 

У образцов, вырезанных из середины лис-

товой полосы, отмечена тенденция к повыше-

нию прочности на ~ 7 % в сравнении с образ-

цами, вырезанными из других участков. А вот 

показатели пластичности имеют иную законо-

мерность: у образцов, вырезанных с края про-

катанной полосы пластичность оказалась выше 

на ~ 35 %. 

Заключение 

Оптимальный комплекс механических 

свойств (0,2 = 1360 МПа, в = 1400 МПа,          

δ = 7,4 %, ψ = 14 %) в листовых полуфабрика-

тах проявляется после закалки с температуры 

780 С и последующего старения при темпера-

туре 540 С в течение 4 часов. Отмечена опре-

деленная нестабильность механических 

свойств, вероятно связанная с неравномерно-

стью горячей деформации при прокатке. 
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Аннотация. Методом прямого лазерного выращивания получены образцы из жаропрочного сплава на 
никелевой основе ЭП648. Проведён отжиг при температуре 1180 °С в течение 4 часов. Измерена твёрдость, 
выполнен оптический микроструктурный анализ, рентгенографический анализ. Установлено, что прямое ла-
зерное выращивание образцов из сплава ЭП648 приводит к формированию структуры с сильным рефлексом 
в области угла интерференции 2θ=51°, который может принадлежать твёрдому раствора легирующих эле-
ментов в никеле, а также фазе Ni3Cr2. Наблюдаются пики в области углов интерференции 2θ<40°, которые 
могут принадлежать соединению Ni2Cr, частицы этой фазы слабо различимы на изображениях оптической 
металлографии. Проведение отжига в образах по указанному режиму приводит к повышению твёрдости от 
19±4 HRC до 34±0,3 HRС. В результате проведения отжига происходит появление пиков в области угла ин-
терференции 2θ=43° и 75°, что вероятно для твёрдого раствора на основе никеля и фазы Ni3Cr2. При этом 
сохраняется ГЦК решётка со значительным превышением периода решётки по сравнению с чистым никелем 
и присутствие фазы Ni2Cr. Положение и высота пиков на малых углах интерференции 2θ<40° не изменяется. 
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Abstract. Samples of Ni-based super alloy EP648 are received by the method of direct metal deposition. An-
nealing at temperature 1180 °С during 4 hours is provided. Measurements of hardness, optical metallography, X-
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Ray analysis are carried out. It was found that direct metal deposition of samples from Ni-based super alloy EP648 
lead to the formation of a structure with a strong reflection in the region of the interference angle 2θ=51°, which 
may belong to a solid solution of alloying elements in nickel, as well as to the phase Ni3Cr2. Peaks are observed in 
the region of interference angles 2θ<40°, which may belong to the phase Ni2Cr, the particles of this phase are hardly 

distinguishable in the images of optical metallography. Annealing of the samples at indexed mode leads to hard-
ness increasing from от 19±4 HRC to 34±0.3 HRС. The peaks appear in the region of the interference angle 2θ=43° 
and 75° as a result of annealing, what is likely for the nickel-based solid solution and the phase Ni3Cr2. The face-
centered cubic structure is revealed, high value of lattice period is saving; presence of the phase Ni2Cr is found. Po-
sition and height of peaks at small interference angles 2θ<40° does not change. 

Keywords: additive producing, direct metal deposition, super alloy, heat treatment, microstructure, hardness, X-
Ray analysis. 
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Введение 

В настоящее время аддитивные технологии 
нашли свое место в заготовительном производ-
стве деталей из труднообрабатываемых жаро-
прочных материалов, поскольку являются аль-
тернативой для получения изделий сложной 
оптимизированной формы с минимальными 
расходами на постобработку [1, 2]. 

Оптимизация форм и размеров приводит к 
необходимости получения изделий облегчён-
ной массы за счёт уменьшения толщины сте-
нок, выполнения отверстий сложной конфигу-
рации. Это приводит к проблеме изменения 
геометрии и свойств полученных изделий, осо-
бенно тонкостенных, при удалении с подложки 
[1, 3-5]. Для достижения этой цели логичным и 
целесообразным видится применение термиче-
ской постобработки [6, 7]. Жаропрочные спла-
вы на никелевой основе не являются исключе-
нием из этой тенденции [8-11]. В связи с тем, 
что они, как правило, обладают плохой обраба-
тываемостью резанием, необходимо решать во-
просы, связанные с постобработкой: получени-
ем необходимой геометрии и шероховатости 
поверхности. Снижение твёрдости отжигом, 
как правило, позволяет улучшить обрабатывае-
мость резанием. Никелевые жаропрочные спла-
вы имеют высокую концентрацию легирующих 
элементов, которые при традиционной схеме 
получения изделий литьём или обработкой 
давлением выделяются в виде структур, близ-

ких к равновесным. Но, при получении никеле-
вых жаропрочных сплавов в виде порошков для 
аддитивного производства методом распыления 
или газовой атомизации в них формируется не-
равновесная структура пересыщенного твёрдо-
го раствора из-за мгновенной кристаллизации. 
Последующий неравномерный нагрев объёмов 
сплава за счёт воздействия лазера при прямом 
лазерном выращивании (ПЛВ), в изделиях 
формируются остаточные напряжения, приво-
дящие к искажению формы тонкостенных из-
делий типа турбинных лопаток и крыльчаток 
при удалении их с платформы [12]. Кроме того, 
изменяются механические свойства [13]. Наи-
более часто для устранения остаточных напря-
жений или снижения их уровня в большинстве 
металлических сплавов применяют отжиг. Это 
позволяет не только успешно и эффективно 
производить постобработку, но и создавать, 
при необходимости, покрытия. 

Целью исследования было изучить влияние 
отжига на микроструктуру, фазовый состав, 
твёрдость жаропрочного сплава на никелевой 
основе ЭП648. 

Методика и материалы 

Образцы были получены из металлическо-
го порошка жаропрочного сплава ЭП648 
(ХН50ВМТЮБ), типичный химический состав 
которого представлен в таблице 1. 
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Образцы были выращены на установке 
прямого лазерного выращивания (ПЛВ) по ре-
жиму: мощность лазерного излучения – 
2000 Вт; скорость сплавления – 25 мм/с; диа-
метр пучка лазера – 2,5 мм. 

Образцы в виде параллелепипедов с разме-
рами: 120х20х30 мм были изготовлены соглас-
но ГОСТ Р 57556–2017 (Материалы для адди-
тивных технологических процессов. Методы 
контроля и испытаний). Схематичное изобра-
жение образцов представлено на рис.1. 

Таблица 1 Массовая доля элементов в сплаве ЭП648 (ТУ 14-1-1072-74) 

Table 1. Chemical composition of alloy EP648 (TU 14-1-1072-74) 

Массовая доля элементов, % 
Ni Cr W Mo V Ti Al Fe C Si Mn Ce B P S 

основа 32-35 4,3-5,3 2,3-3,3 0,5-1,1 0,5-1,1 0,5-1,1 <4 <0,1 <0,4 <0,5 <0,03 <0,008 <0,015 <0,01 
 

Образцы были выращены на установке 
прямого лазерного выращивания (ПЛВ) по ре-
жиму: мощность лазерного излучения – 2000 
Вт; скорость сплавления – 25 мм/с; диаметр 
пучка лазера – 2,5 мм. Схема установки прямо-
го лазерного выращивания представлена на 
рис.2.  

Из выращенных образов отрезались заго-
товки с размерами 15х20х20 мм, как показано 
на рис.1. 

При изготовлении образцов резку проводи-
ли с использованием смазывающе-охлажда-
ющей жидкости во избежание перегрева и 
прижогов материала. 

Термообработку проводили по следующе-
му режиму: нагрев до температуры 1180 °С в 
муфельной печи, выдержка 4 часа, охлаждение 
вместе с печью. 

Микроструктуру изучали на поверхности, 
полученной в результате резания с помощью 
оптического микроскопа МЕТАМ ЛВ-34. Трав-
ление для выявления характерной структуры 

проводили составом: 100 см3 НСl, 5 см3 H2SO4, 
20 г CuSO4 × 5Н2O, 80 см3 Н2O. 

 

Рис.1. Форма и размеры образца, полученного              
в результате ПЛВ (размеры указаны после отделе-

ния от платформы построения) 

Fig.1. Shape and sizes of the sample received                   
by directed laser metal sedimentation 

Изменение фазового состава изучали с по-
мощью рентгеновского дифрактометра ДРОН-7 
в медном Cu-α-излучении. 

 

Рис.2. Схема установки прямого лазерного выращивания 

Fig.2. Scheme of equipment for the directed laser metal sedimentation 
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Результаты и обсуждение 

Проведение отжига приводит к повыше-
нию твёрдости от 19±4 HRC до 34±0,3 HRС. 

На рис.3 представлена макроструктура об-
разцов из сплава ЭП648 до и после термообра-
ботки. 

   

                   а)                                          б) 

Рис.3 Макроструктура образцов из сплава ЭП648 
после ПЛВ (а) и отжига (б) 

Fig.3. Macrostructure of alloy EP648 samples after 
DMD (a) and annealing (b) 

Макроструктура образцов представляет со-
бой чередование слоёв металла, полученное в 
результате последовательного наслоения час-
тиц порошка, переходящих в слои. 

Анализ изображений микроструктуры, 
представленных на рис.4 показывает, что зё-
ренная структура и структура слоя между со-
бой не совпадают: зерна из одного слоя могут 
переходить в соседний слой. В микроструктуре 
образца, прошедшего термическую обработку, 
наблюдаются тёмные включения, которые не-
заметны в структуре выращенных образцов без 
термообработки. 

На рис.5 представлены результаты рентге-
ноструктурного анализа образцов после выра-
щивания и отжига, а также данные интерфе-
ренции чистого никеля и фазы Ni3Cr2. Как вид-
но, для углов интерференции 2θ<40°, линии со-
ответствующие ожидаемым веществам Ni и 
Ni3Cr2, не обнаружены. Кроме того, указанные 
вещества имеют близкие значения углов ин-
терференции рентгеновский линий. Самый вы-
сокий пик в образце после выращивания до от-
жига располагается в области угла 2θ=51°, он 
может принадлежать плоскости (200) чистого 
никеля и плоскости (200) соединения Ni3Cr2. 

          

                                           а)                                                                                             б) 

Рис.4. Микроструктура образцов из сплава ЭП648 после ПЛВ: а) без термообработки, б) после отжига,              
при увеличении слева направо 200, 400 и 650 крат 

Fig.4. Microstructure of alloy EP648 samples after DMD: а) before annealing, b) after annealing, magnitude                    
from left to right 200, 400 and 650 

Линия плоскости (111) в образце без тер-
мообработки в области угла 2θ=44° имеет 
очень слабую интенсивность, а для плоскости 
(220) в области угла 2θ=75° не превышает 
уровня фона. В исследованиях [6-13], связан-
ных с изучением структуры и свойств никеле-
вых жаропрочных сплавов с содержанием 18-
22 % Cr, на образцах полученных аддитивными 
методами, на представленных дифрактограм-

мах наблюдается смещение первых линий ин-
терференции твёрдого раствора на основе ни-
келя на 0,5..1,5° влево по шкале 2θ. Смещение 
линий интерференции влево по шкале 2θ на ри-
сунке 5 для изучаемого сплава, содержащего 
32..35 % Cr не противоречит наблюдениям о 
влияния хрома на смещение линий интерфе-
ренции никеля в указанных публикациях. 
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Расшифровка приведённых на рис.5 ди-
фрактограмм по методике [14] показала при-
сутствие фазы, имеющей гранецентрированную 
кубическую решётку с периодом решётки 
7,11 Å. Кроме фазы с гранецентрированной ку-

бической решёткой, в образцах в обоих состоя-
ниях обнаруживается фаза с ромбической кри-
сталлической решёткой, кристаллографические 
сведения которой представлены в источниках 
[15-19]. 

 

а) 

 
б) 

 
в) 

Рис.5. Дифрактограммы образцов из сплава ЭП648 после ПЛВ (а) и после термообработки (б),                      
справочные данные дифракции Ni и Ni3Cr2 (в) 

Fig.5. X-Ray analysis result for samples of alloy EP648 after DMD (а) and annealing (b), X-ray data for Ni                    
and Ni3Cr2 (c) 

Проведение отжига при 1180 °С с выдерж-
кой 4 часа и охлаждением в печи приводит к 
сохранению твёрдого раствора легирующих 
элементов в никеле и фазы Ni3Cr2. Пик для 
плоскости (111) обоих веществ в области угла 
2θ=44° становится значительно выше, чем в об-
разце до проведения отжига; появляется пик, 
соответствующий плоскости (220) в области 
угла 2θ=75°. На малых углах 2θ<40° также на-
блюдается выделение веществ с ГЦК решёткой 
и периодом 7,04 Å и вещество с ромбоэдриче-
ской структурой. 

Информация о структуре никелевых спла-
вов с содержанием около масс. 30 % Cr в опуб-
ликованных источниках имеет разрозненный 
характер. Так, согласно диаграмме состояния 
Ni-Cr [20], сплав ЭП648 по химическому соста-

ву попадает в область твердого раствора на ос-
нове никеля, а в источнике [15] на диаграмме 
Ni-Cr указано на образование соединения 
Ni2Cr, относящегося к ромбической сингонии. 
В источнике [16] представлены сведения о со-
ставе фаз в сплавах на основе никеля, содер-
жащих значительную концентрацию Cr, Mo, W, 
V, Al, показано образование широкого ряда 
фаз, включая Ni3Cr2, Ni2Cr, карбидов, которые в 
источнике [15] не упоминаются. В источниках 
[15, 18] указано на явление упорядочивания в 
соединении Ni2Cr при нагреве выше темпера-
туры 550-590 °С. Однако при исследовании 
сплава похожего фазового состава, но получен-
ного по традиционной технологии горячей про-
катки, обнаружено [18], что длительное старе-
ние приводит к появлению упорядочивания в 
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структуре фазы Ni2Cr. Нарушение упорядочи-
вания в твёрдом растворе Ni-Cr, установленное 
в [18] методом нейтронной дифрактометрии 
происходит в результате реакции образования 
соединения Ni2Cr при температуре выше 
600 °C. В этой же работе выявлено, что фаза 
Ni2Cr обнаруживается на углах интерференции 
2θ около 28°, 32°, 43°, 53°, 62°, 69°, 79°, 81°. 
Анализируя эти данные с результатами на 
рис.5, можно установить, что углы интерфе-
ренции 2θ=43° и 53° для соединения Ni2Сr сов-
падают с углами для твёрдого раствора на ос-
нове Ni и соединения Ni3Cr2. Эффект упорядо-
чивание выражается в увеличении пиков высо-
ты интерференционных пиков для угла 2θ=28°. 
Высота пиков для угла 2θ=28° на рис.5 настоя-
щего исследования остаётся практически без 
изменений. 

В [21] показано, что присутствие железа 
задерживает упорядочивание. В сплаве ЭП648 
железо присутствует в количестве около 4 %, 
это может объяснять отсутствие изменений вы-
соты пиков для линии 2θ=28° на рис.5, несмот-
ря на то, что температура отжига 1180 °С зна-
чительно превышала температуры 550-600 °С, 
необходимые для появления упорядочивания в 
структуре фазы Ni2Сr. Кроме того, установле-
но, что в большинстве промышленных сплавов 
системы Ni–Cr реакция упорядочивания в фазе 
Ni2Cr протекает при температуре ниже 550 °C 
[21]. Сопоставление результатов оптической 
микроскопии и рентгеноструктурного анализа 
показывает, что темные частицы, появившиеся 
после отжига при 1180 °С в течение 4 часов в 
структуре сплава ЭП648 соответствуют соеди-
нению Ni3Cr2. Структурные изменения при от-
жиге приводят к повышению твёрдости от 
19±4 HRC до 34±0,3 HRС. 

Выводы 

Проведение в образах из сплава ЭП648, по-
лученных прямым лазерным выращиванием, 
отжига при температуре 1180 °С в течение 4 
часов приводит к повышению твёрдости от 
19±4 HRC до 34±0,3 HRС. 

Прямое лазерное выращивание образцов из 
сплава ЭП648 приводит к формированию 
структуры с ГЦК решёткой, характерной для 
твёрдого раствора легирующих элементов в 
никеле, при этом отсутствуют рефлексы плос-
костей (111) и (220). Также вероятно присутст-
вие фаз Ni3Cr2, Ni2Cr, слабо различимых на 

изображения оптической металлографии. После 
отжига появляются линии интерференции в об-
ласти углов 2θ=43° и 75 °С, характерные для 
первой линии (100) твёрдого раствора на осно-
ве никеля и соединения Ni3Cr2. 

Для образцов после отжига в области углов 
интерференции 2θ=43° и 51° наблюдается на-
ложение рефлексов, принадлежащих твёрдому 
раствору на основе никеля, соединению Ni3Cr2, 
Ni2Cr. 

Список литературы 

1. Gong G., Yeet J. et al. Research status of la-
ser additive manufacturing for metal: a review // J. 
Mat. Res. Tech. 2021. 15. P. 855–884. 

2. Балякин А.В., Скуратов Д.Л. и другие. 
Применение прямого лазерного сплавления ме-
таллических порошков из жаропрочных спла-
вов в двигателестроении // Вестник Московско-
го авиационного института. 2021. Т. 28. № 3. С. 
202–217. 

3. Madhavadasa V., Srivastava D. et al. A re-
view on metal additive manufacturing for intri-
cately shaped aerospace components // CIRP J. 
Manufact. Sci. Tech. 2022. 39. P. 18–36. 

4. Zhou Y.H., Zhang Z.H. et al. Selective laser 
melting of typical metallic materials: An effective 
process prediction model developed by energy ab-
sorption and consumption analysis // Additive 
Manufacturing. 2019. 25. P. 204–217. 

5. Kermavnar T., Shannon A. et al. The appli-
cation of additive manufacturing / 3D printing in 
ergonomic aspects of product design: A systematic 
review // Applied Ergonomics. 2021. 97. P. 
103528. 

6. Li C., White R. et al. Microstructure evolu-
tion characteristics of Inconel 625 alloy from se-
lective laser melting to heat treatment // Mater. Sci. 
Eng. A. 2017. 705. P. 20–31. 

7. Safarzade A., Sharifitabar M et al. Effects 
of heat treatment on microstructure and mechanical 
properties of Inconel 625 alloy fabricated by wire 
arc additive manufacturing process // Trans. Non-
ferrous Met. Soc. China. 2020. 30. P. 3016−3030. 

8. Li S., Wei Q.et al. Microstructure Charac-
teristics of Inconel 625 Superalloy Manufactured 
by Selective Laser Melting // J. Mat. Sci. Tech. 
2015. 31. P. 946–952. 

9. Liu Y., Ouyang W. et al. Improving surface 
quality and superficial microstructure of LDED In-
conel 718 superalloy processed by hybrid laser 



Исследование влияния отжига на микроструктуру и твёрдость сплава ЭП648 

после прямого лазерного выращивания 

 

BPMS. 2023; 1(20): 115–122 

121 

polishing // J. Mat. Proc. Tech. 2022. 300. P. 
117428. 

10. Rashkovets M., Kislov N. et al. Phase 
composition and fatigue crack growth behavior of 
Inconel 718 under additive manufacturing // Mat. 
Sci. Eng. A. 2022. 851. P. 143595. 

11. Karimbaev R.M., Pyun Y. et al. Fatigue 
life extension of additively manufactured Nickel-
base 718 alloy by nanostructured surface// Mat. 
Sci. Eng. A. 2022. 831. P. 142041. 

12. Rivera O.G., Allison P.G. et al. Micro-
structures and mechanical behavior of Inconel 625 
fabricated by solid-state additive manufacturing // 
Mat. Sci. Eng. A. 2017. 694. P. 1–9. 

13. Lesyk D.A., Martinez S. et al. Post-
processing of the Inconel 718 alloy parts fabricated 
by selective laser melting: Effects of mechanical 
surface treatments on surface topography, porosity, 
hardness and residual stress // Surface & Coatings 
Technology. 2020. 381. 125136. 

14. Горелик С.С., Расторгуев Л.Н., Скаков 
Ю.А. Рентгенографический и электронноопти-
ческий анализ. М: Металлургия, 1970. 366 с. 

15. Лякишев, Н.П. Диаграммы состояния 
двойных металлических систем. М.: Машино-
строение, 1996. Т. 1. 992 с. 

16. Turchi, P.E.A., Kaufman L., Liu Z. Mod-
eling of Ni–Cr–Mo based alloys: Part I – phase sta-
bility // ALPHAD. 2006. 30(1). P. 70–87. 

17. Muvvala G., Karmakar D.P. & Nath A.K. 
Online monitoring of thermo-cycles and its corre-
lation with microstructure in laser cladding of 
nickel based super alloy // Optics and Lasers in 
Engineering. 2017. 88. P. 139–152. 

18. Kim S. Order-disorder reaction in Ni2Cr 
alloy // Surf. Coat. Technol. 2015. 277. P. 91–98. 

19. Chan K.S., Lee Y.-D. & Y.-M. Pan First-
principles computations of mechanical properties 
of Ni2Cr and Ni2Mo // Met. Mat. Trans. A. 2006. 
37. P. 523–537. 

20. Колачев Б.А., Елагин В.И., Ливанов 
В.А. Металловедение и термическая обработка 
цветных металлов и сплавов Учебник для ву-
зов. 3-е изд., перераб. и доп. М.: «МИСИС», 
1999. 416 с. 

21. Marucco A., Nath B. Effect of ordering on 
the properties of Ni-Cr alloys // J. Mat. Sci. 1988. 
23. P. 2107–2114. 

Информация об авторах 

Е. А. Носова – кандидат технических наук, 

доцент, доцент кафедры технологии металлов 

и авиационного материаловедения Самарского 

университета. 

А. В. Балякин – старший преподаватель 

кафедры технологий производства двигателей 

Самарского университета. 

М. А. Олейник – аспирант кафедры техно-

логий производства двигателей Самарского 

университета. 

References 

1. Gong, G. & Yeet, J. et al (2021). Research 
status of laser additive manufacturing for metal: a 
review. J. Mat. Res. Tech., 15, 855–884. 

2. Balyakin, А. V. & Skuratov, D. L. et. al. 
(2021). The use of direct laser fusion of metal 
powders from heat-resistant alloys in the engine 
industry. Bulletin of the Moscow Aviation Institute, 
3, 202–217. (In Russ.). 

3. Madhavadasa, V. & Srivastava, D. et al. 
(2022). A review on metal additive manufacturing 
for intricately shaped aerospace components. CIRP 

J. Manufact.Sci.Tech., 39, 18–36. 
4. Zhoua, Y. H. & Zhang, Z. H. et al. (2019). 

Selective laser melting of typical metallic materi-
als: An effective process prediction model devel-
oped by energy absorption and consumption analy-
sis. Additive Manufacturing, 25, 204–217. 

5. Kermavnar, T. & Shannon, A. et al. (2021). 
The application of additive manufacturing / 3D 
printing in ergonomic aspects of product design: A 
systematic review. Applied Ergonomics, 97, 
103528. 

6. Li, C. & White, R. et al. (2017). Microstruc-
ture evolution characteristics of Inconel 625 alloy 
from selective laser melting to heat treatment. Ma-

ter. Sci. Eng. A., 705, 20–31. 
7. Safarzade, A. & Sharifitabar, M et al. 

(2020). Effects of heat treatment on microstructure 
and mechanical properties of Inconel 625 alloy 
fabricated by wire arc additive manufacturing 
process. Trans. Nonferrous Met. Soc. China, 30, 
3016–3030. 

8. Li, S. & Wei, Q. et al. (2015). Microstruc-
ture Characteristics of Inconel 625 Superalloy 
Manufactured by Selective Laser Melting. J. Mat. 

Sci. Tech., 31, 946–952. 
9. Liu, Y. & Ouyang, W. et al. (2022). Im-

proving surface quality and superficial microstruc-
ture of LDED Inconel 718 superalloy processed by 
hybrid laser polishing. J. Mat. Proc. Tech., 300, 
117428. 



Е.А. Носова, А.В. Балякин, М.А. Олейник 

 

Фунд. пробл. совр. материаловед. 2023. Т. 20. № 1. С. 115–122 

122 

10. Rashkovets, M. & Kislov, N. et al. (2022). 
Phase composition and fatigue crack growth be-
havior of Inconel 718 under additive manufactur-
ing. Mat. Sci. Eng. A., 851, 143595. 

11. Karimbaev, R. M. & Pyun, Y. et al. 
(2022). Fatigue life extension of additively manu-
factured Nickel-base 718 alloy by nanostructured 
surface. Mat. Sci. Eng. A., 831, 142041. 

12. Rivera, O. G. & Allison, P. G. et al. 
(2017). Microstructures and mechanical behavior 
of Inconel 625 fabricated by solid-state additive 
manufacturing. Mat. Sci. Eng. A., 694, 1–9. 

13. Lesyk, D. A. & Martinez, S. et al. (2020). 
Post-processing of the Inconel 718 alloy parts fab-
ricated by selective laser melting: Effects of me-
chanical surface treatments on surface topography, 
porosity, hardness and residual stress. Surface & 

Coatings Technology, 381, 125136. 
14. Gorelik, S. S., Rastorguev, L. N. & 

Skakov, U. A. (1970). X-Ray and electron-optical 
analysis. М: Metallurgy. P. 366. (In Russ). 

15. Liakishev, N. P. (1996). State diagrams of 
the double metal system. M.: Mashinostroyenie. 
V. 1. P. 992. 

16. Turchi, P. E. A., Kaufman, L. & Liu, Z. 
(2006). Modeling of Ni–Cr–Mo based alloys: 
Part I – phase stability ALPHAD, 30(1), 70–87. 

17. Muvvala, G., Karmakar, D. P. & Nath, A. 
K. (2017). Online monitoring of thermo-cycles and 

its correlation with microstructure in laser cladding 
of nickel based super alloy. Optics and Lasers in 

Engineering, 88, 139–152. 
18. Kim, S. (2015). Order-disorder reaction in 

Ni2Cr alloy. Surf. Coat. Technol., 277, 91–98. 
19. Chan, K. S., Lee, Y.-D. & Pan, Y.-M. 

(2006). First-principles computations of mechani-
cal properties of Ni2Cr and Ni2Mo. Met. Mat. 

Trans. A., 37, 523–537. 
20. Kolachev, B. A., Yelagin, V. I. & Livanov, 

V. A. (1999). Metal science and heat treatment of 
non-ferrous metals: Study book for universities. 
М.: «MISIS». P. 416. 

21. Marucco, A. & Nath, B. (1988). Effect of 
ordering on the properties of Ni-Cr alloys. J. Mat. 

Sci., 23, 2107–2114. 

Information about the authors 

E. A. Nosova – Candidate of Technical Sci-

ences, Assistant Professor of the Department of 

Metal Technology and Aviation Material Science, 

Samara University. 

A. V. Balyakin – Senior Lecturer at the De-

partment of Engine Manufacturing Technologies of 

Samara University. 

M. А. Oleynik – Postgraduate student of the 

Department of Engine Manufacturing Technolo-

gies of Samara University. 
 

Авторы заявляют об отсутствии конфликта интересов. 
The authors declare that there is no conflict of interest. 

Статья поступила в редакцию 06.01.2023; одобрена после рецензирования 20.01.2023; принята к публикации 
27.01.2023. 

The article was received by the editorial board on 06 Jan. 23; approved after reviewing 20 Jan. 23; accepted for publication 
27 Jan. 23. 

 



Фундаментальные проблемы современного материаловедения том 20 №1 (2023) 

 

____________ 

© С.Г. Иванов, А.М. Гурьев, М.А. Гурьев, Н.В. Мальков, Д.А. Астахов, В.В. Романенко, Е.В. Черных, 2023 

123 

Фундаментальные проблемы современного материаловедения. 2023. Т. 20. № 1. С. 123–131 
Fundamental’nye problemy sovremennogo materialovedenia (Basic Problems of Material Science (BPMS)). 2023; 1(20): 123–131 

Научная статья 
2.6.1. Металловедение и термическая обработка металлов и сплавов (технические науки) 
УДК 621.791:621.771 
doi: 10.25712/ASTU.1811-1416.2023.01.015 

ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ТЕРМИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ НА СТРУКТУРУ 
И СВОЙСТВА ВЫСОКОПРОЧНОГО ЧУГУНА МАРКИ ВЧ 35 

Сергей Геннадьевич Иванов1†, Алексей Михайлович Гурьев2, Михаил Алексеевич Гурьев3, 
Никита Вадимович Мальков4, Даниил Андреевич Астахов5, 

Вероника Викторовна Романенко6, Евгения Владимировна Черных7 

1, 2, 3, 4, 5, 6, 7 
Алтайский государственный технический университет им. И.И. Ползунова, пр. Ленина, 46, 656038, Барнаул, Россия 

2 Уханьский текстильный университет, ул. ФангЖи, 1, 430073, Ухань, КНР 
1 serg225582@mail.ru†, https://orcid.org/0000-0002-5965-0249 
2 gurievam@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-7570-8877 
3 gurievma@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-9191-1787 
4 nik777pik@mail.ru 
5apstahov69@mail.ru 
6 veronika_65@mail.ru, https://orcid.org/0000-0003-2444-4848 
7jane_5@mail.ru, https://orcid.org/0000-0002-1128-8471 

Аннотация. Проведены исследования влияния термической обработки на эксплуатационные свойства 
высокопрочного чугуна с шаровидной формой графита. Отжиг проводили с целью повышения прочностных 
свойств материала, а так же пластичности и ударной вязкости. В работе представлены результаты микро-
структурного анализа высокопрочного чугуна марки ВЧ 35 после термической обработки. Проведенные ис-
следования показали, что термообработка, представляющая собой высокотемпературный отжиг, позволяет 
повысить степень глобулярности графитных включений, а также повысить степень совершенства их микро-
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Abstract. Studies of the effect of heat treatment on the performance properties of ductile iron with nodular 

graphite have been carried out. Annealing was carried out in order to increase the strength properties of the material, 

as well as plasticity and impact strength. The paper presents the results of microstructural analysis of high-strength 

cast iron VCH 35 after heat treatment. The conducted studies have shown that in the process of heat treatment, 

which is high-temperature annealing, it makes it possible to increase the degree of globularity of graphite inclusions, 

as well as to increase the degree of perfection of their microstructure. In addition, the conducted annealing led to the 

elimination of pearlite colonies with sizes less than 1-1.5 µm. 

Keywords: heat treatment, ductile cast irons, hardening, wear resistance, brittleness, impact strength, plasticity. 
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Введение 

Чугуны в качестве конструкционных мате-
риалов применяются человечеством с давних 
времен. При этом считается, что чугуны имеют 
низкие показатели пластичности и ударной 
вязкости, подвержены трещинообразованию и 
по этой причине имеют ограниченное исполь-
зование в качестве конструкционных материа-
лов. В большей степени вышеперечисленными 
свойствами обладают серые чугуны с включе-
ниями графита пластинчатой формы. В середи-
не 50-х годов 20 века была разработана техно-
логия получения нового вида чугунов – высо-
копрочные чугуны (ВЧ) – путем модифициро-
вания расплава чугуна магнием. В высокопроч-
ных чугунах графитовые включения имеют 
практически идеальную шарообразную форму 
и распределены равномерно в железной матри-
це. Такая структура значительно увеличивает 
прочностные свойства материала: чугуны, мо-
дифицированные магнием, обладают повышен-
ной трещиностойкостью, высокой ударной вяз-
костью, износостойкостью, повышенной уста-
лостной прочностью, и по своим эксплуатаци-
онным характеристикам приближаются к ста-
лям. Вместе с тем, структура ВЧ содержит 
меньшее количество дефектов, чем сталь. Вы-
сокопрочные чугуны в настоящее время широ-
ко используются в промышленности, строи-
тельстве, для изготовления особо ответствен-
ных конструкционных деталей. Поэтому изуче-
ние свойств и разработка методов термического 
упрочнения ВЧ, позволяющих улучшить их 
эксплуатационные свойства, представляется 
актуальной задачей современного материало-
ведения [1-3]. 

В настоящее время основным способом по-
лучения ВЧ являются различные литейные тех-
нологии [4-6]. Для улучшения эксплуатацион-
ных свойств чугунные отливки подвергают 

термической обработке. Высокопрочные чугу-
ны подвергают пламенной или высокочастот-
ной поверхностной закалке. Такие способы 
термообработки упрочняют поверхность и, в 
тоже время, сохраняет хорошие пластические и 
вязкие свойства, что повышает износостой-
кость материала. Так же ВЧ подвергают неко-
торым видам химико-термической обработки – 
азотированию или сульфидированию, что по-
вышает ресурс работы упрочненных изделий в 
несколько раз [7-10]. В настоящее время спосо-
бам термической обработки деталей из чугуна с 
шаровидным графитом придается большое зна-
чение [11, 12]. 

Известны работы, направленные на разра-
ботку технологий с последующей термической 
обработкой плоских заготовокиз высокопроч-
ных чугунов больших размеров (до 5000 мм) 
[13, 14]. 

Целью данной работы является исследова-
ние эволюции структуры и механических 
свойств высокопрочных чугунов марки ВЧ 35 в 
результате термической обработки. 

Методика и материалы 

В настоящей работе проведен химический 
анализ состава и микроструктурный анализ об-
разца, выполненного из высокопрочного чугуна 
марки ВЧ 35, который относится к высоко-
прочным сплавам с шаровидной формой гра-
фита. Шаровидный графит в представленном 
на анализ образце, равномерно распределен по 
объему металлической матрицы (Рис.1), что 
определяет высокие механические и эксплуата-
ционные свойства изделия из такого чугуна. 
Подобные исследованному сплаву материалы 
применяются для изделий с высокой прочно-
стью и удовлетворительной пластичностью 
[15]: турбинное оборудование АЭС и ГЭС, 
элементы котлов и трубопроводов, гидрозатво-
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ры, патрубки компрессоров, зубчатые колеса, 
шестерни. Благодаря высоким прочностным 
характеристикам и удовлетворительной удар-
ной вязкостью изделия из ВЧ 35 выдерживают 
высокие статические и динамические нагрузки, 
трение при повышенных температурах. 

Выплавка чугуна осуществлялась в индук-
ционной печи KGPS–350-0,5 (Китай) с набив-
ным тиглем емкостью 500 кг. В качестве футе-
ровочного материала применялась сухая ней-
тральная набивная масса на основе корунда. 
Экспресс – анализ для определения, контроля и 
корректировки химического состава сплава 
осуществлялся на эмиссионном спектрометре 
«АРГОН – 5СФ». Шихтовые материалы подби-
рались таким образом, чтобы исключить избы-
точное содержание серы S (не более 0,02 % 
масс.) и наличия других демодифицирующих 
элементов. Низкое содержание серы позволяет 
получать шаровидную форму графита в про-
цессе кристаллизации сплава. Расплав чугуна 
обрабатывался комплексным модификатором 
ФСМг6, при этом модификатор подавался на 
струю в момент выпуска из печи. Контроль 
температуры заливки осуществлялся перенос-
ным прибором ТЦП–1800П при помощи смен-
ного термоэлектрического преобразователя с 
НСХ типа В (ПР30 /ПР6) как в печи во время 
приготовления, так и в ковше перед заливкой 
форм. Заливка форм производилась при темпе-

ратуре 1390-1450 С. 

Отливку образцов, представленных на ана-
лиз, получали методом литья по газифицируе-
мым моделям. Подвод металла к модели (пено-
полистирол марки H4S с насыпной плотностью 
21 кг/м

3
) осуществлялся сифоном. После за-

твердевания отливок их выбивали и осуществ-
ляли охлаждение на воздухе. После остывания 
отливки очищали от огнеупорного покрытия и 
остатков пригоревшего песка на дробеметной 
установке. 

Для металлографического анализаиз гото-
вых отливок отрезали заготовки темплетов 
размерами 20х20х40 мм. Вырезку темплетов 
осуществляли на прецизионном отрезном стан-
ке «Microcut-201», затем осуществляли запрес-
совку темплетов в бакелитовый компаунд при 
помощи металлографического пресса 
«MetaPress». Шлифовку и полировку осущест-
вляли на автоматическом шлифовально-
полировальном станке «DigiPrep-P». 

Металлографический анализ осуществляли 
при помощи металлографического микроскопа 
«Carl Zeiss Axio Observer Z1m» и программного 
комплекса «ThixoMet PRO» по методикам [16-
25]. 

Результаты и обсуждения 

Химический состав исследуемого материа-
ла образца представлен в таблице 1. 

Таблица 1. Химический состав чугуна 

Table 1. The chemical composition of cast iron 

Химический состав чугуна в образце Состав чугуна ВЧ-35 ГОСТ 7593-85 
Элемент 

Содержание элементов, % 

C 3,276±0,186 2,7-3,8 

Si 1,180±0,008 0,8-2,9 

Mn 0,163±0,030 0,2-0,6 

P 0,007±0,006 <0,02 

S 0,008±0,000 <0,10 

Cr 0,031±0,002 <0,05 

Ni 0,029±0,004 -- 

Cu 0,033±0,007 -- 

W 0,333±0,050 -- 

Mg 0,017± 0,003 -- 

La >0,05 -- 

Ce >0,10 -- 

 
На рис.1 представлена микроструктура по-

лированного образца до его травления. Форма 
включений графита – шаровидная (ШГф5), 
средний диаметр включений графита равен 
20,9 мкм (по ГОСТ 3443-87 – ШГд2), включе-

ния равномерно распределены по объему мате-
риала (ШГр1). Объемная доля включений гра-
фита составляет 9,32 % об. Графитные включе-
ния в соответствии с ГОСТ 3443-87 «Отливки 
из чугуна с различной формой графита. Мето-
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ды определения структуры» распределены сле-
дующим образом: ВГф1 (0,3 %) – ВГф2 
(0,084 %) – ВГф3 (5,89 %) – ШГф1 (0,043 %; 
д45) – ШГф2 (0,12 %; д45) – ШГф3 (1,38 %; 
д90) – ШГф4 (21,1 %; д90) – ШГф5 (71,1 %; 
д45). Более развернутое распределение вклю-
чений графита по размерам и форме представ-
лено на рис.2. Определение структурно – фазо-
вого состояния матрицы проводились на трав-
леном образце (Рис.3). Травление осуществля-
лось реактивом «Ниталь», представляющего 
собой 4 % раствор азотной кислоты в этиловом 
спирте. 

 

Рис.1. Микроструктура полированного образца             

для оценки формы графита, х100 

Fig.1. Microstructure of a polished sample                        
for evaluating the shape of graphite, х100 

Как видно из рис.2, наибольшая доля 
включений графита приходится на их диаметр 
от 14,6 до 28,4 мкм – 50 % включений,          
31,2 об. % включений имеют диаметр в диапа-
зоне от 0,84 до 14,6 мкм. Таким образом, доля 
высокодисперсных графитных включений со-
ставляет 81,2 об. % от общего объема графит-
ных включений. Средний диаметр включений 
составил 20,1 мкм. Степень глобулярности 
включений графита определяли через фактор 
формы F2, который в свою очередь определяет-
ся как отношение диаметров вписанной в час-
тицу окружности к диаметру окружности, опи-
санной вокруг частицы: чем ближе данное от-
ношение к 1, тем выше степень глобулярности. 
Обычно к глобулярным частицам относят час-
тицы, имеющие фактор формы, больший 0,7 
[26-34]. Таким образом, из данных о факторе 
формы F2 включений графита следует, что по-
давляющий (70,4 об. %) процент графитных 

включений имеют очень близкую к глобуляр-
ной форму. 

Объемное распределение графитных 

включений по диаметрам, мкм 

Объемное распределение включений 

графита по фактору формы F2 

  
№ Цвет от до Объем, % Количество, шт 

1  0,84 14,6 31,2 126283 

2  14,6 28,4 50 34358 

3  28,4 42,2 16,9 3697 

4  42,2 56 1,79 225 

Количество объектов 164563 

Среднее значение 20,1 
 

№ Цвет от до Объем, % Количество, шт 

1  0 0,7 29,6 101598 

2  0,7 0,92 70,4 62984 

Количество объектов 164563 

Среднее 0,77 
 

 
 

Рис.2. Результаты исследования распределения    

графитных включений по размерам и степени       

глобулярности 

Fig.2. The results of the study of the distribution of 
graphite inclusions by size and degree of globularity 

Как видно из представленного на рис.3 
изображения микроструктуры, металлическая 
матрица чугуна практически полностью состо-
ит из феррита. Ферритные чугуны обладают 
достаточно высокой пластичностью. 

 

Рис.3. Микроструктура образца после травления, 

х100 

Fig.3. Sample microstructure after pickling, х100 

При большем увеличении (х500 и х1000 

крат) в образце были обнаружены включения 

перлита, локализованные преимущественно по 

границам зерен (Рис.4, 5). При увеличении 

х1000 дисперсность перлита рассмотреть не 

удалось, что позволяет отнести данные выделе-

ния к трооститным. 
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а б 

Рис.4. Образец после травления: а – без поляризации, б – микроструктура в поляризованном свете.                

Стрелками указаны зародыши перлита, двойной стрелкой обозначено выделение третичного цементита             

в ферритном зерне 

Fig.4. Sample after pickling: a – without polarization, b – microstructure in polarized light. Arrows indicate pearlite 

nuclei, the double arrow indicates the separation of tertiary cementite in ferrite grain 

 

Рис.5. Чугунный образец после травления.                  

Стрелками указан перлит 

Fig.5. Cast iron sample after pickling. Arrows indicate 

perlite 

Равномерное распределение перлита в виде 
мелких включений по границам зерен в основ-
ной фазе повышает прочность сплава, при этом 
не вызывая резкого снижения пластичности. 
Для повышения степени совершенности микро-
структуры графитных выделений, а также го-
могенизации их структурно-фазового состоя-
ния, высокопрочные чугуны подвергают опе-
рации отжига при температуре 700 °С, с вы-
держкой при этой температуре и последующим 
медленным охлаждением вместе с печью до 
400 °С, далее – на воздухе. Такой вид термиче-
ской обработки позволяет сформировать до-
полнительное количество глобулярных вклю-
чений графита, а также повысить степень со-
вершенности глобул (Рис.4, 5). На рис.4б четко 

видно, что в результате проведенного отжига 
часть графитных включений дооформилась в 
глобулярные. Такие частицы, окончательно 
сформировавшиеся в ходе высокотемператур-
ного отжига, на фотографии микроструктуры в 
поляризованном свете имеют характерное 
строение в виде центрального ядра с отходя-
щими от него радиальным «лучами». Тогда как 
частицы, сформировавшиеся непосредственно 
в результате сфероидизации графита в процессе 
модификации расплава магниевым модифика-
тором, такого строения не демонстрируют. При 
этом, в силу того, что в окрестностях таких 
частиц углерода практически не имелось, так 
как весь углерод был ими поглощен из окру-
жающих объемов металла в процессе формиро-
вания, данные частицы имеют характерную по-
ристую морфологию, которая практически не 
изменяется в результате термообработки. Кро-
ме того, проведенный высокотемпературный 
отжиг позволил снизить количество перлитных 
колоний, так как более мелкие колонии в про-
цессе отжига растворились, а углерод, входив-
ший в их состав, пошел на формирование гло-
бул графита. 

Заключение 

Проведенные исследования показали, что 
впроцессе термообработки, представляющей 
собой высокотемпературный отжиг, позволяет 
повысить степень глобулярности графитных 
включений, а также повысить степень совер-
шенства их микроструктуры. Кроме того, про-
веденный отжиг привел к ликвидации колоний 
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перлита с размерами менее 1-1,5 мкм, а также к 
повышению степени совершенства (сплошно-
сти и степени глобулярности) графитных 
включений. Все вышеперечисленные факторы, 
в свою очередь, привели к повышению работо-
способности и ресурса работы отливок из вы-
сокопрочного чугуна за счет повышения пла-
стичности и ударной вязкости на 20-27 %. 
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Аннотация. Классическая диффузионная сварка, осуществляемая при температуре, близкой к 0,8Тпл 

кристаллического сплава, под действием напряжений ниже напряжения течения и без осуществления макро 

пластической деформации фактически является структурно-неконтролируемым технологическим процес-

сом. Это обстоятельство часто приводит к невозможности достижения гарантированного качества твердо-

фазного соединения (ТФС) после диффузионной сварки. Кардинальное решение проблемы обеспечения вы-

сокого качества твердофазного соединения достижимо при использовании эффекта структурной сверхпла-

стичности (СП). Впервые, влияние СП на повышение технологичности сварки в твердом состоянии трудно-

обрабатываемых титановых сплавов, обнаружили и опубликовали советские исследователи в 1975 году. На 

сегодняшний день твердо установлена определяющая роль сверхпластической деформации в достижении 

требуемого качества сварки при температурах 0,6-0,4 от Тпл на примере целого ряда титановых, алюминие-

вых, жаропрочных никелевых сплавов и сталей. При этом, влияние низкотемпературной СП при температу-

рах, составляющих 0,4 от Тпл на твердофазную свариваемость материалов, вызывает научно-практический 

интерес у исследователей и инженеров, оставаясь актуальной научно-технической задачей. 

Ключевые слова: сверхпластичность, твердофазная свариваемость, кристаллические материалы. 
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Abstract. Classical diffusion bonding, carried out at a temperature close to 0.8 Tmelting of a crystalline alloy, un-

der the influence of stresses below the flow voltage without macroplastic deformation, is actually a structurally un-

controlled technological process. This circumstance often leads to uncertainty in achieving guaranteed quality of the 

solid-phase joint (SPJ) after diffusion bonding. A cardinal solution to the problem of ensuring high quality of a SPJ 

is possible by using the effect of structural superplasticity (SP). For the first time, the influence of the joint venture 

on the possibility of improving the manufacturability of welding in the solid state of hard-to-process titanium alloys 

was discovered and published by Soviet researchers in 1975. To date, the determining role of superplastic deforma-

tion in achieving the required bonding quality at temperatures of 0.6-0.4 of Tmelting has been experimentally firmly 

proven for a number of titanium, aluminum, heat-resistant nickel alloys and steels. At the same time, the influence 
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of low-temperature SP at temperatures of 0.4 of Tmelting on the formation of a reliable SPJ is of both scientific and 

practical interest to researchers and engineers, being an urgent scientific and technical task. 

Keywords: superplasticity, solid-phase weldability, crystalline materials. 
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Введение 

Твердофазная сварка кристаллических ма-
териалов в состоянии сверхпластичности (СП) 
– инновационный технологический метод об-
работки, основанный на использовании эффек-
та структурной СП [1]. Физическая основа это-
го метода – сверхпластическая деформация [2]. 

Впервые, влияние СП на возможность по-
вышения технологичности сварки в твердом 
состоянии труднообрабатываемых титановых 
сплавов обнаружили и опубликовали советские 
исследователи [3] в 1975 году. Авторы [3] пока-
зали существенное (в 4 раза) снижение необхо-
димого сварочного усилия и сокращение 
(6...30 раз) длительности процесса по сравне-
нию с традиционной сваркой давлением. 

Необходимо отметить, что классическая 
диффузионная сварка [4], по сути, являющаяся 
разновидностью сварки давлением [5], прово-
дится при температурах, близких к 0,8 от тем-
пературы плавления свариваемых сплавов при 
ограниченной пластической деформации. В 
этой связи, на практике, процесс диффузионной 
сварки сверхпластичных сплавов реализует на-
чальную стадию сверхпластического течения. 
Следовательно, понимание механизма влияния 
структурной СП на кинетику формирования 
твердофазного соединения (ТФС) может быть 
полезным для расширения технологических 
возможностей, например, температурного ин-
тервала свариваемости кристаллических мате-
риалов при сварке давлением. 

Целью данной статьи является краткий об-
зор исследований, связанных с выявлением 
влияния структурной СП на твердофазную сва-
риваемость кристаллических материалов и по-
иск перспектив дальнейшего использования СП 
в инновационных технологиях твердофазной 
сварки материалов. 

Материал и методики эксперимента 

В качестве объектов исследования были 

рассмотрены мелкозернистые и ультрамелко-

зернистые (УМЗ) материалы, относящиеся к 

различным классам и проявляющие в опреде-

ленных температурно-скоростных условиях 

сверхпластическое течение, в частности, тита-

новые, алюминиевые, никелевые сплавы, стали, 

интерметаллиды и керамика [1, 2, 6-11]. 

Основной метод исследования – физиче-

ское моделирование процесса твердофазной 

сварки давлением [9, 10]. 

Исследования микроструктуры сварных 

образцов проводили с использованием растро-

вых и просвечивающих электронных микро-

скопов [10, 12-14]. 

Механические испытания осуществляли по 

известным и стандартным методикам [9, 10, 12-

14]. 

Результаты и обсуждение 

Влияние скорости деформации 

на твердофазную свариваемость 

Наиболее удобными объектами для иссле-

дования твердофазной свариваемости служат 

двухфазные титановые сплавы, проявляющие 

«природную» СП [8] и в которых возможно от-

носительно легко получить широкий спектр 

структур от крупнозернистых до УМЗ, включая 

нанокристаллические [1]. 

Рассмотрим известные [10] зависимости 

сдвиговой прочности твердофазного соедине-

ния в мелкозернистых (тип А) и крупнозерни-

стых образцах (тип Б) сплава ВТ14 от времени 

(t) деформации, которые представлены на      

рис.1. Для формирующегося твердофазного со-

единения в образцах А типа наиболее сильная 

зависимость прочности сдвиговой прочности от 

времени характерна для деформации, близкой к 

оптимальной со скоростью ξ = 2,610
-4

 с
-1

, соот-

ветствующая II (оптимальной) области СП [11] 

(кривая А2). Деформация образцов в III (высо-

кая скорость) области СП (кривая А3) не при-

водит к существенному изменению прочности 

ТФС. Кривая А1, отражающая зависимость 

прочности среза от времени при деформации 

образцов в I области (ползучесть) СП, занимает 

промежуточное положение между кривыми А2 
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и А3. В образцах типа Б, деформированных со 

скоростью деформации ξ = 2,610
-4

 с
-1

 (имита-

ция условий традиционной горячей деформа-

ции) прочность ТФС на начальной стадии де-

формации изменяется слабо и только после 

300 секунд, что соответствует деформации        

ɛ = 5...10 %, наблюдается тенденция к ее росту 

(кривая Б2). Результаты структурных измене-

ний (изменение пористости и площади схваты-

вания) коррелируют с эволюцией механических 

свойств. Аналогичные результаты по влиянию 

скорости деформации были получены и при 

твердофазном соединении модельной мелко-

зернистой керамики Вi2О3 (рис.2). Видно, что 

свойства основного материала достигаются при 

осуществлении деформации в условиях, соот-

ветствующих оптимуму СП. 

 

Рис.1. Зависимость прочности ТФС τср от времени деформации образцов А (микрокристаллическая                 

структура) и Б (крупнозернистая пластинчатая структура) типа из сплава ВТ14                                                   

при Т = 860 °С. А1 (□) – ξ = 4,010
-5

 с
-1

; A2 (○) – ξ = 2,610
-4

 с
-1

; Б2 (●) – ξ = 2,610
-4

 с
-1

; А3 (■) – ξ = 4,010
-3

 с
-1

 

Fig.1. Dependence of the TFS strength τav on the deformation time of samples A (microcrystalline structure)                

and B (coarse-grained lamellar structure) of the VT14 alloy type at Т = 860 °С. А1 (□) – ξ = 4.010
-5

 s
-1

;                          

A2 (○ ) – ξ = 2.610
-4

 s
-1

; Б2 (●) – ξ = 2.610
-4

 s
-1

; А3 (■) – ξ = 4.010
-3

 s
-1

 

 

Рис.2. Изменение отношения σтфс/σосн для Bi2O3 керамики в зависимости от скорости деформации                       

при температуре сварки Т = 650 °С и степени деформации ε = 15 % 

Fig.2. Change in the ratio σtfs/σbase for Bi2O3 ceramics depending on the strain rate at the welding temperature                           

Т = 650 °С and the degree of deformation ε = 15 % 

Влияние степени деформации 

на твердофазную свариваемость 

Положительное влияние степени сверхпла-

стической деформации на качество ТФС пока-

зано на примере сварки большого количества 

кристаллических материалов – алюминиевых 

сплавов, титановых сплавов, сталей, жаропроч-

ных никелевых сплавов, интерметаллидов и ке-

рамики [5, 7, 9, 10, 12-21]. Особенностями твер-

дофазной сварки в условиях сверхпластической 

деформации является незначительное снижение 
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прочности получаемого соединения при росте 

пластичности сваренных образцов и ударной 

вязкости, обусловленное ростом зерен [18-21]. 

Эта особенность особенно наглядно проявляет-

ся при переходе к УМЗ материалам [18-21]. На 

примере титановых сплавов установлена необ-

ходимость существенно меньшей степени де-

формации при сварке УМЗ образцов для дос-

тижения равнопрочного соединения [18-21]. 

Влияние отжига на залечивание пор 

в сварных соединениях 

Отжиг активизирует диффузионные про-
цессы в пределах зоны твердофазного соедине-
ния и его роль неоднозначная по формирова-
нию механических свойств. Для титановых 
сплавов отжиг практически не влияет на 
уменьшение размеров пор, сопоставимых или 
больше среднего размера зерен [20, 21], в жа-
ропрочных никелевых сплавах возможно про-
явление эффекта Киркендала, но самым небла-
гоприятным фактором может служить выделе-
ния вторичных интерметаллидных фаз по гра-
нице твердофазного соединения, например при 
сварке разнородных сплавов [5, 22]. 

Универсальность влияния сверхпластичности 

на твердофазную свариваемость 

Повышение качества ТФС при сварке дав-
лением в режиме проявления сверхпластиче-
ской деформации отмечено для большинства 
кристаллических материалов, включая метал-
лические сплавы [7, 9-21], интерметаллиды [7, 
9, 12] и керамику [7, 9]. Наиболее ярко воздей-
ствие СП на твердофазную свариваемость вы-
явлено при сварке двухфазных титановых спла-
вов, которые склонны к проявлению «природ-
ной СП» [8] при хорошей растворимости ок-
сидной пленки в процессе нагрева в вакууме 
[22]. Сложнее обстоят дела с твердофазной 
сваркой алюминиевых сплавов. Для разруше-
ния прочной поверхностной оксидной пленки 
алюминиевых сплавов, обычно требуется зна-
чительная деформация [7, 9]. 

Влияние размера зерен на твердофазную 

свариваемость 

Результаты механических испытаний твер-
дофазного соединения на сдвиговую прочность 
в зависимости от температуры сварки и исход-
ного структурного состояния титанового спла-
ва ВТ14 с исходной мелкозернистой (1,5 мкм) и 
крупнозернистой (300 мкм) структурой пред-
ставлены на рис.1. Условия твердофазной свар-
ки отличались лишь по температуре, сварочное 
давление было постоянным и составляло 

2,0 МПа, длительность сварки также была по-

стоянной и равнялась 3,610
2
 секундам. Резуль-

таты механических испытаний наглядно иллю-
стрируют, что наиболее качественное соедине-
ние достигается в температурных условиях, 
близких к оптимальному проявлению сверх-
пластичности. При уменьшении среднего раз-
мера зерен от более 300 мкм до 1,5 мкм фикси-
руемая температура схватываемости сплава 
ВТ14 понижается примерно на 120 °С, достигая 
нижнего температурного значения Т = 700 °С. 
Как известно [22], при температуре 700 °С 
диффузионные процессы в титановых сплавах 
существенно подавлены и наблюдаемый эф-
фект схватывания вероятнее всего определяется 
особенностями механизма деформации микро-
кристаллических материалов, важную роль в 
котором играет зернограничное проскальзыва-
ние [2, 6, 8, 11]. Действительно, как показали 
результаты фрактографических исследований 
излома ТФС, первичные очаги схватывания на-
блюдаются по локальным группам зерен, веро-
ятно, участвующих в зернограничном про-
скальзывании. При этом, резкая активизация 
диффузии по границам зерен при развитии ЗГП 
[1, 2, 6, 11], по всей видимости, обеспечивает 
эффективную локальную «очистку» поверхно-
сти соединяемого сплава до ювенильного со-
стояния, в которых и наблюдаются первичные 
очаги схватывания [9, 13]. Таким образом, при 
уменьшении размера зерен и обеспечения ус-
ловий развития в материале ЗГП, возможно 
ожидать определенного понижения температу-
ры схватывания. В этой связи представляется 
интересным рассмотрение результатов экспе-
риментов по твердофазной сварке УМЗ мате-
риалов в условиях проявления низкотемпера-
турной СП. 

Впервые, для сверхпластичных двухфаз-
ных титановых сплавов результаты по успеш-
ной твердофазной сварке УМЗ сплавов  при 
пониженной температуре, составляющей 
650 °С были опубликованы соответственно в 
1994 (титановый сплав ВТ8) [24] и 1996 (тита-
новый сплав ВТ6) [25] годах. 

Серьезной научно-технической проблемой 
в авиационном машиностроении является твер-
дофазная сварка жаропрочных никелевых спла-
вов, широко применяемых в турбореактивных 
двигателях гражданского назначения, включая 
ракетные двигатели [14]. Эта проблема, в пер-
вую очередь, определяется высокой температу-
рой сварки и вытекающими из нее технологи-
ческими трудностями. Однако перевод жаро-
прочных никелевых сплавов Инконель 718 и 
его отечественного аналога сплава ЭК61 в 
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сверхпластичное состояние с исходным сред-
ним размером зерен ~ 0,5 мкм позволил успеш-
но осуществить твердофазную сварку цилинд-
рических образцов при пониженных темпера-
турах, начиная с Т = 850 °С [14, 26-27]. 

Уменьшение зерен до УМЗ состояния в ин-
терметаллиде TiAl приводит к проявлению в 
нем признаков низкотемпературной СП и по-
зволяет успешно, уже при относительно низкой 
температуре 850 °С, сваркой давлением соеди-
нить в твердом состоянии цилиндрические об-
разцы [12]. 

Опубликованные экспериментальные ре-
зультаты успешной твердофазной сварки [7, 9, 
12-21] прямо подтверждают выдвинутое ранее 
предположение об универсальном характере 
влияния СП на свариваемость в твердом со-
стоянии однородных сверхпластичных мате-
риалов. В этой связи, на основе вышеизложен-
ного и, принимая во внимание единую природу 
СП течения в металлах, интерметаллидах и ке-
рамике [1, 2, 6, 11], представляется справедли-
вым утверждение о единой и, преимущественно 
деформационной, природе механизма форми-
рования твердофазного соединения для любых 
неорганических материалов, соединяемых в СП 
состоянии. 

Выводы 

1. Влияние сверхпластичности на твердо-
фазную свариваемость кристаллических мате-
риалов носит универсальный характер и приво-
дит к повышению качества сварки с увеличени-
ем степени деформации. 

2. Перспективным представляется исполь-
зование эффекта низкотемпературной сверх-
пластичности в технологиях твердофазной 
сварки при пониженных температурах ультра-
мелкозернистых и нанокристаллических мате-
риалов, прежде всего применительно к трудно-
обрабатываемым титановым и жаропрочным 
никелевым сплавам. 
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