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Рекристаллизационный отжиг наиболее распространен в качестве 

промежуточной термической обработки между операциями холодной 

деформации или между горячей и холодной деформацией. В ряде случаев 

рекристаллизационный отжиг используют и в качестве окончательной 

термообработки деформированных полуфабрикатов, когда необходимо иметь 

сочетание низкой или умеренной прочности с высокими характеристиками 

пластичности. 

В данной работе исследованы полнота протекания процесса 

рекристаллизации листовых заготовок из алюминиевых сплавов Д16 и АМг10, 

предварительно закаленных и отожженных. Рассмотрено влияние различной 

степени рекристаллизации на изменение показателей пластических 

характеристик и технологических свойств, а также проведено исследование 

микроструктуры деформированных участков данных сплавов. 

Установлено, что критериями полноты протекания процесса 

рекристаллизации являются: величина и форма зерна (в том числе 

разнозернистость), уменьшение твердости, предела прочности и предела 

текучести, увеличение относительного удлинения, снижение плотности 

дефектов решетки (при специальных методах исследования структуры). 

Параметрами процесса рекристаллизации являются: природа металла, 

степень пластической деформации, температура нагрева и продолжительность 

выдержки. Порог рекристаллизации зависит от чистоты металла, однородности 

структуры, степени деформации. При этом не существует однозначной 

зависимости между этими параметрами. 

Для установления характера упрочнения сплавов проводились испытания 

на одноосное растяжение образцов, деформированных с разными степенями 

деформации. Значения степени деформации определялись исходя из 

пластических характеристик: одна партия – до разрушения (εmax), вторая партия 

– 0,3εmax, третья партия - 0,6εmax. Последующий отжиг проводили при 

температурах: 450 
0
С, 350 

0
С для сплава Д16 и 430 

0
С, 350 

0
С для сплава АМг10. 

Характер упрочнения рассмотренных сплавов (рисунок 1) зависит от 

полноты протекания рекристаллизации. Этот характер можно описать 

следующими зависимостями: ζi = А×εi
2
+В×εi +С и ζi = А×εi

n
. 
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Рисунок 1 - Кривые упрочнения образцов из сплавов Д16 (а) и АМг10 (б) 

при полной рекристаллизации и деформации, равной 60% от максимальной. 

Для сплава Д16 равновесная структура приводит к упрочнению c 

коэффициентом А = 310 единиц. При пластической деформации и 

последующим рекристаллизационном отжиге коэффициент А увеличивается до 

2022, при неполном протекании рекристаллизации коэффициент А переходит 

в область значений, имеющих третий порядок (свыше 100). Меньшие степени 

деформации приводят к возрастанию коэффициента А от значений меньше 1 

(по модулю) до значений первого порядка. 

Для исходной равновесной структуры сплава АМг10 характерен 

коэффициент А = 0,12 единиц. Пластическая деформация и последующий 

рекристаллизационный отжиг приводит к увеличению коэффициента А до 57. 

Степень деформации равная 0,6εmax приводит к возрастанию коэффициента А 

от значений меньше 1 (по модулю) до значений первого порядка. 

Металлографический анализ микроструктур показал, что для сплава Д16 

большие степени деформации приводят к существенному уменьшению размера 

зерна только при высокой температуре рекристаллизации. При  = 0,6εmax 

температура нагрева существенно снижает размер зерна. Уменьшение степени 

деформации до  = 0,3εmax не приводит к существенному изменению размера 

зерна в зависимости от температуры нагрева. 

Для сплава АМг10 большие степени деформации приводят к 

незначительному уменьшению размера зерна при обоих температурах 

рекристаллизации. Уменьшение степени деформации до  = 0,6εmax не влечет 

существенного изменения размера зерна в зависимости от температуры 

нагрева. При  = 0,3εmax температура нагрева существенно снижает размер 

зерна. Таким образом, на температуру рекристаллизации влияет не только 

химический состав, но и предварительная деформация. 

Зависимости коэффициента А от степени деформации ε для алюминиевых 

сплавов систем Al-Cu, Al-Mg при полной рекристаллизации носят 

гиперболический характер, при полигонизации близки к линейному закону и 

при предварительной нагартовке имеют вид, обратный гиперболическому. 
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Секция 2. физические процессы и явления в материалах при экстримальных воздействиях 

 

МЕХАНИЗМЫ РАЗРУШЕНИЯ ТЕПЛОЗАЩИТНЫХ ПОКРЫТИЙ ПРИ 
ИСПЫТАНИИ НА ТЕРМИЧЕСКИЙ УДАР 
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ʈʫʢʦʚʦʜʠʪʝʣʴ ï ʢ.ʪ.ʥ., ʜʦʮʝʥʪ ʀʣʴʠʥʢʦʚʘ ʊ.ɸ. 

ʂɻʊʋ ʠʤ. ɸ.ʅ. ʊʫʧʦʣʝʚʘ, ʛ. ʂʘʟʘʥʴ 
e-mail: malis.kai@rambler.ru 

 

В работе проводились испытания теплозащитных покрытий (ТЗП)на 

термический удар, для определения термостойкости и долговечности 

покрытий. Испытания проводилось на установке с газовым нагревом [1]. 

Каждый цикл установки «нагрев-охлаждение» осуществлялся за одну минуту: в 

стадии нагрева горелка  за 30 секунд нагревает образец до температуры 1230 – 

1270
0
С, в стадии охлаждения горелка уходит в сторону и над образцом на 30 

секунд оказывается  подвижное сопло с охлаждающим воздухом, при котором 

образец охлаждается до температуры 100 – 170
0
С. Регистрация температуры  

поверхности образца в стадии нагрева осуществлялась с помощью 

высокотемпературного   пирометра «Кристалл». Регистрация температуры с 

обратной поверхности образца осуществлялась  постоянно  как в стадии 

нагрева, так и в стадии охлаждения, с помощью термопар  и программы 

«PowerGraf». 

По значениям температуры образца  в стадии нагрева во время 

испытания, рассчитали температурный градиент.  

Установлено, что в процессе испытания  в большинстве неразрушенных 

образцах, имеющих различную толщину керамического слоя, происходит 

постепенное увеличение температурного градиента. Увеличение градиента 

наблюдается, как  в рабочем режиме, так и в стационарном режиме. 

Данное явление, очевидно, можно объяснить процессами постепенного 

накопления микроповреждений в виде микротрещин, пор, расширением газов в 

замкнутой пористости, что в конечном итоге приводит к снижению 

теплопроводности керамического слоя и увеличению температурного 

градиента. При данном кратковременном цикле испытания процессы спекания 

еще не происходят, но идет облагораживание структуры  только на 

поверхности  керамики.  Полностью эти процессы можно увидеть на образцах, 

которые прошли испытания более 5000 и 6000 циклов.  

Образцы, которые разрушились при испытаниях достаточно быстро, 

наоборот, показывают уменьшение температурного градиента.  

Скорее всего, уменьшение градиента температуры связано с 

возникновением поперечных магистральных трещин в ТЗП, что приводит  к 

увеличению теплопроводности ТЗП. 

По результатам изучения характера разрушения образцов можно сказать, 

что в большинстве случаев типы разрушения покрытия не отличаются от 

описанных в литературе [2]. Частичное отслоение покрытия происходит по 
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границе «керамика - подслой» (ЧОК-1). Основной причиной при таком 

разрушении является рост  оксидной пленки (ТGO) на поверхности подслоя. 

Более жесткая по свойствам оксидная пленка, чем подслой и керамика создает 

дополнительные напряжения. Возникающие напряжения при испытаниях в 

стадии нагрева и охлаждения между подслоем и основой тоже приводят к 

частичным отслоениям у края образца (ЧОК-2).  Для образцов с толщиной 

керамического слоя 150 – 500 мкм характерно слоистое частичное расслоение 

покрытия (ЧРК), которое идет по поверхностям микрослоев керамического 

слоя. При толщинах более 750 мкм происходит полное отслоение 

керамического слоя по границе «керамика - подслой» (ПОК-1).  

 

 

Рис.1 Механизмы разрушения ТЗП [2] 

 

Таким образом, основными видами разрушения ТЗП при испытаниях на 

термический удар является частичное отслоение покрытия на границе: 

«подслой – основа» (ЧОК-2) или  «керамика – подслой» (ЧОК-1), частичное 

расслоение керамики (ЧРК). Характерным видом разрушения ТЗП с большой 

толщиной керамического слоя является полное отслоение керамического слоя 

без подслоя (ПОК-1) или по границам образца частично с подслоем (ПОК-2), 

которое не наблюдалось в работе [2]. 

Образцы, которые выдержали 1000, 5000 и 6000 циклов без разрушения, 

тоже подвергались разносторонним исследованиям.  И исследование 

микроструктуры покрытия у этих образцов после нароботки 1000, 5000, 6000 

циклов показало, что идет рост окисной пленки, в основном  алюминия, на 

поверхности подслоя, который и служит причиной разрушения по механизмам 

ЧОК – 1 и ПОК – 1. 
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ʄʝʭʘʥʠʢʠ ʋʨʆ ʈɸʅ, ʛ. ʀʞʝʚʩʢ, 
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В последние два десятилетия имеются значительные успехи в области 

интенсивного воздействия на материал различными способами и, в частности, 

ИПД. Вопросу изучения фазовых превращений, вызванных как изменением 

состава, так и внешними воздействиями в периодической литературе уделено 

значительное внимание. Задача влияния ИПД на фазовые превращения при 

нагреве в представленной работе решается применительно к 

мартенситностареющей стали 08Х15Н5Д2Т. 

Исследования проводили на образцах из фольги, полученной холодной 

прокаткой на 300% из кованых полос промышленной стали. Количество и 

устойчивость остаточного аустенита (ост) определяли после закалки с 1000
о
С в 

запаянных кварцевых ампулах (2,6 10
–4

 Па) и старения в вакууме 1,310
–3

 Па 

при температурах 375
о
-475

о
С продолжительностью 15 мин, 30 мин, 1 ч и 100 ч 

только при 475
о
С. В работе были использованы: ЯГР-спектроскопия, 

рентгеновский, магнитный и физико-химический методы.  

ИПД формирует в исследуемой стали мелкозернистую структуру -

мартенсита с размером зерна 910 нм. После закалки с температуры 1000ºC 

структура стали двухфазная: -мартенсит и ост. Количество ост составляет ~ 

30%, и это в 3 раза выше, чем в массивных образцах при аналогичной 

температуре закалки без ЗО.  

При исследовании фазовых превращений при нагреве было установлено, 

что в закаленной стали 08Х15Н5Д2Т во время изотермической выдержки в 

интервале температур 375
о 

- 475
о
С наряду с процессами отпуска и старения 

образуется ―обратный‖ аустенит, количество которого зависит от температуры 

старения, продолжительности выдержки и изменяется через максимум (рис.1, 

а- кривые 1 и 2). Положение максимума при выдержке 1 ч соответствует 

температуре 475
о
С (образуется до 40 % аустенита), при 3

-х 
ч выдержке 

максимум смещается к температуре 425
о
С, достигая 55% (кривая 2). 

Образующийся аустенит не претерпевает мартенситное ()–превращение 

при охлаждении и полностью остается стабильным до комнатной температуры. 

Образование ―обратного‖ аустенита при 3
-х

 ч выдержке начинается при 

температурах ниже 400
о
С и сопровождается резким снижением Мн. С ростом 

количества ―обратного‖ аустенита при повышении температуры старения 

изменяется его легированность и до температуры 425
о
С снижается 

устойчивость, при этом Мн  возрастает до 240К, не достигая исходных величин 

в закаленном состоянии (рис.1, б). Такой характер изменения Мн 
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Рис. 2.  

Влияние продолжительности старения 

при температурах: 400
о
С (1), 425

о
С (2),  

475
о
С (3) на фазовый состав (а),  

начало образования «обратного» 

аустенита (4 б) и хромовых  зон (5 б) в 

холоднокатаной стали 08Х15Н5Д2Т. 

Точка на оси ординат– значение  

величины  после закалки в ЗО. Штриховые 

линии –образующийся аустенит, 

сплошные – остаточный. 

 

свидетельствует о перераспределении легирующих элементов между фазами. 

При дальнейшем повышении температуры старения образовавшийся аустенит 

претерпевает частично при охлаждении () –превращение. Оставшийся 

после охлаждения аустенит (сплошные линии), как видно по изменению Мн, 

тем устойчивее, чем полнее произошло вторичное ()–превращение и выше 

содержание азота, адсорбционная способность которого при этих температурах 

возрастает в несколько раз (рис.1, в).    

 

Исследование кинетики 

()–превращения при нагреве 

закаленной стали позволило выявить 

условия наибольшей полноты 

распада ост: при температурах 

старения 400
о 

- 425
о
С этот процесс 

заканчивается при 1 ч выдержки, не 

достигая завершения (рис. 2, а - 

нисходящая часть кривых 1 и 2), а 

при температуре старения 475
о
С ост 

почти полностью распадается к 15 

мин (начало кривой 3). Образование же 

―обратного‖ аустенита в области 

температур старения, как видно по 

кинетическим кривым (рис. 2, а), подчиняется закономерностям ()–

превращения при медленном нагреве или в изотермических условиях. 

Проведенный анализ возможных причин, способствующих снижению 

критических точек Ан и Ак ()–превращения и, как следствие, образованию 

―обратного‖ аустенита при температурах старения показал, что наиболее 

вероятными считаются: высокая скорость нагрева, мелкое зерно, присутствие 

нераспавшегося аустенита закалки и химическая неоднородность -матрицы, 

как по Cr, так и по Ni. 

 

Как следует из 

сопоставления кривых 4 и 5, 

стадия выделения обогащенных 

хромом зон предшествует 

изотермическому образованию 

аустенита при старении. Кроме 

того, учитывая, что обогащение 

зон Сr возможно до 40 %  и что 

каждый 1% Сr снижает Ан на 17
о
, то 

становится понятным 

образование ―обратного‖ аустенита при температурах старения. 

Рис. 1. 

 Влияние температуры старения на: 

а - количество аустенита (); 
 б – мартенситную точку (Мн)  и  

 в - содержание азота (СN ) 

в холоднокатаной стали 08Х15Н5Д2Т. 

Точки на оси ординат - значения 

величин после закалки  

с 1000
 о
С (20 мин) в ЗО. 

1 – продолжительность старения 1ч;  

2 , 3, 4  –  3 ч; 1,2-данные ЯГР. 

Мн, Мк – температуры начала и конца 

() –превращения.  Штриховые 

линии –образующийся аустенит, 

сплошные – остаточный. 
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На неоднородность по Ni и обогащение -фазы указывает уменьшение 

периода кристаллической решетки с ростом еѐ количества и увеличение 

устойчивости к переохлаждению. Определение критических точек при 

скорости нагрева 100
о
С/мин на материале фольг, закаленных в ЗО, подтвердило 

образование -фазы при температурах старения изотермически: при выдержке 1 

ч -фаза образуется уже при 400
о
С. 

Использование ЗО с целью уменьшить окисление поверхности при 

термообработке фольг позволило сохранить поверхность светлой, однако не 

исключило взаимодействия остаточных газов (O2, N2) с поверхностью фольг: 

изменение ее фазового состава, абсорбции азота в -фазу при закалке и в 

легированные Cr зоны при температурах старения выше 400
о
С. Поскольку 

образование зон - процесс первичный (рис. 2, б, кривая 5), то взаимодействие 

азота с хромовыми зонами при старении процесс наиболее вероятный.   

Таким образом, интенсивная пластическая деформация путем холодной 

прокатки на 300% формирует в стали 08Х15Н5Д2Т структуру с размерами 

блоков 9-10 нм, увеличивает в 3 раза количество ост после закалки в ЗО и 

период решетки - и – фаз; ускоряет процесс распада -матрицы по хрому при 

старении и, задерживая распад ост до температуры 475
о
С, способствует 

формированию химической неоднородности и снижению критических 

температур ()–превращения в интервал температур старения. 
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РАСЧЕТ ЭНТАЛЬПИЙ АКТИВАЦИИ МИГРАЦИИ ДЕФЕКТОВ ДЛЯ 
ЧИСТЫХ NI И СU ПОСЛЕ КРУЧЕНИЯ ПОД ВЫСОКИМ  ДАВЛЕНИЕМ 

Корзникова Е. А.  
 ʧʨʦʬ.,  ʜ.ʪ.ʥ., ʄʫʣʶʢʦʚ ʍ. ʗ. 

ɻʦʩʫʜʘʨʩʪʚʝʥʥʦʝ ʥʘʫʯʥʦʝ ʫʯʨʝʞʜʝʥʠʝ  
ʀʥʩʪʠʪʫʪ ʧʨʦʙʣʝʤ ʩʚʝʨʭʧʣʘʩʪʠʯʥʦʩʪʠ ʤʝʪʘʣʣʦʚ ʈɸʅ, ʛ. ʋʬʘ  

e-mail: helenne@yandex.ru 
 

Нанокристаллические (НК) и субмикрокристаллические  (СМК)  

материалы  привлекают внимание исследователей благодаря  необычным 

физико-механическим свойствам. Один из методов интенсивной пластической 

деформации (ИПД), позволяющий достичь наименьшего размера зерна – 

кручение под высоким квазигидростатическим давлением.  

Чистые металлы – никель и медь подвергали ИПД кручением с 

различными параметрами. Исследования проводили методом 

дифференциальной сканирующей калориметрии. Известно, что на 

калориметрической кривой нагрева сильно деформированных металлов есть 

ряд экзотермических пиков, появление которых обусловлено отжигом 

различных типов дефектов. Влияние на температуру пика оказывает скорость 

нагрева образца в ячейке калориметра. Было установлено, что с увеличением 

скорости нагрева происходит незначительное уменьшение температур пиков. 

Этот эффект был использован для определения энтальпии активации дефектов 

путем построения диаграммы Киссинджера. Рассматривали 2 вида пиков – 

дислокационный и вакансионный.  

Расчет энергий активации миграции дефектов  Qmig производился для 

образцов с различными степенями деформации и приложенным давлением. Из 

расчетов видно, что энергия активации миграции вакансий составляет 

примерно 0.65 эВ и не меняется с ростом степени деформации, что согласуется 

с постоянной температурой вакансионного пика. Эта величина примерно в  2 

раза известного значения для объемной диффузии. Это может означать, что в 

процессе отжига происходит также миграция вакансий по ядру краевых 

дислокаций. Значение Qmig для дислокаций составило приблизительно 0,95 эВ, и 

не зависит от степени деформации при значениях   15. Значения энергии 

активации  определенное из дислокационного пика для меди составило 1,2 эВ 

для наименьшей степени деформации но с ее ростом быстро выходит на 

насыщение, снижаясь до уровня 0,8 эВ. 

Таким образом, было показано, что величина энтальпии активации миграции 

дефектов практически не зависит от степени приложенной деформации. Для 

вакансий энергия активации примерно в 2 раза меньше энергии активации 

объемной диффузии. Расчет термоактивационных параметров имеет большое 

значение для оценки термостабильности металла, так как эволюция структуры 

при отжиге происходит за счет последовательной релаксации и аннигиляции 

различных типов дефектов. 
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МОРФОЛОГИЯ ПОВЕРХНОСТЕЙ ИОННЫХ КРИСТАЛЛОВ 
ЛЕГИРОВАННЫХ МЕТАЛЛАМИ ПРИ ТЕРМОЭЛЕКТРИЧЕСКОМ 

ВОЗДЕЙСТВИИ 

Кочергина Ю.А. 
ʈʫʢʦʚʦʜʠʪʝʣʴ ïʜʦʮʝʥʪ, ʢ. ʬ.-ʤ. ʥ. ʂʘʨʳʝʚ ʃ.ɻ. 

ʊʘʤʙʦʚʩʢʠʡ ʛʦʩʫʜʘʨʩʪʚʝʥʥʳʡ ʫʥʠʚʝʨʩʠʪʝʪ ʠʤ. ɻ.ʈ.ɼʝʨʞʘʚʠʥʘ, ʛ. ʊʘʤʙʦʚ 
e-mail: feodorov@tsu.tmb.ru  

 

Изменение физических свойств кристаллических тел под действием 

различных факторов, в частности влияния электрических полей и 

термообработки, легирование кристаллов металлами являются весьма 

актуальными задачами физики конденсированного состояния. 

Экспериментально установлено, что под действием электрического поля 

и нагрева происходит изменение поверхностей ионных кристаллов[1].  

В связи с этим целью данной работы является исследование морфологии 

поверхностей ионных кристаллов легированных металлами при воздействии 

электрического поля и одновременного нагрева. 

При проведении экспериментов использовали природные кристаллы 

NaCl. В первой серии экспериментов образцы NaCl размером 20×8×(2-3)мм 

выкалывали из крупных кристаллов по плоскостям спайности. В образцах 

искусственно зарождали трещину по плоскости (100) длиной ≈ 15 мм. Образец 

помещался между электродами с напряжением 400 В, электрическое поле было 

ориентировано нормально к плоскости (100). Во второй серии экспериментов в 

полость искусственно зарождѐнной трещины вводили металлическую фольгу 

из алюминия или сплава на основе Fe (73,5%) толщиной ≈ 20 мкм, 

перекрывающую ≈ 20 % поверхности трещины от вершины. Комплекс 

«кристалл-металл» помещался в печь, где, как и в первой серии осуществлялся 

его нагрев до 873 К со скоростью 200 К/ч. После чего образцы в течение часа 

выдерживали при заданной температуре и напряжении между электродами 400 

В. Сила тока при этом составляла 10-20 мА. Охлаждали образцы со скоростью 

50 К/ч вместе с печью. Напряжение на образце и температуру контролировали 

прибором «Н 307/2».  

В первой серии экспериментов наблюдали появление пор, средний 

радиус которых от 6 до 35 мкм, на расстояниях ≈ 100 мкм от вершины трещины 

(100). По мере удаления от вершины наблюдается уменьшение расстояния 

между центрами внутрикристаллических пор от  75 мкм до 50 мкм. Кроме того, 

наблюдали микрочастицы Al, диффундировавшие в кристалл NaCl.  

Во всех экспериментах наблюдали залечивание введѐнной в кристалл 

трещины. При частичном залечивании искусственно зарождѐнной трещины на 

еѐ поверхностях были обнаружены изменения – поры, сохраняющие элементы 

симметрии кристаллов (рис.1.). 

 
 

Рис. 1. Изменения поверхности трещины  по плоскости (010) в кристалле NaCl 
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Были проведены исследования на микротвердомере ПМТ-3: 

индентирование новообразований при нагрузке  50, 20, 15, 5 г. Результаты 

индентирования подтверждают, что наблюдаемые образования являются 

внутрикристаллическими порами. Проведя дополнительные исследования 

поверхности трещины (010), также наблюдали внутрикристаллические 

образования, расположенные симметрично на противоположных поверхностях 

трещины. 

 
       

Рис. 2.  а –поверхностные поры в NaCl, б – поверхность «дна» пор 
 

Средний размер пор 30-70 мкм, вариация отношения глубины пор к их 

среднему радиусу от 0,3 до 1. Наблюдается преимущественное расположение в 

направлении 45
о
 к ориентации силовых линий прикладываемого 

электрического поля. Кроме того, обнаружена некоторая самоорганизация в 

расположении пор, образующих структуру в виде сот. Внутренняя поверхность 

пор представляет собой слоистую структуру (рис.2.). Кроме того, при изучении 

поверхности трещины после травления были обнаружены дислокации как на 

поверхности кристалла, так и на поверхности «дна» пор. В плоскостях 

параллельных плоскости искусственно введѐнной трещины, 

внутрикристаллических пор не обнаружено.  

При проведении экспериментов с металлическим элементом в полости 

трещины в образцах наблюдали трещины по плоскости (010) Растрескивание 

кристалла происходило по все длине независимо от расположения 

металлической фольги. На поверхностях, образующихся при растрескивании 

обнаружены множественные ступени скола, так называемый «речной узор». 

Появление трещин в ионных кристаллах NaCl связано с тем, что размеры 

радиусов ионов для Fe(II) равные 0,082 нм, для Fe(III) –0,067 нм, для Al –

0,057 нм меньше чем радиус ионов Na –0,098 нм. В результате диффузии под 

действием электрического поля и одновременного нагрева происходит 

замещение ионов Na, что приводит к смещению ионов Cl и как следствие 

возникновению растягивающих напряжений. 

Появление внутрикристаллических пор связано, вероятнее всего, с 

перемещением дислокаций на поверхность трещины под действием нагрева и 

электрического поля. В местах наибольшего скопления дислокаций происходит 

их объединение, и как следствие образование пор в приповерхностных 

областях ионного кристалла. 

Таким образом, под действием электрического поля и одновременного 

нагрева происходит образование внутрикристаллических пор, а также 

залечивание введѐнной в кристалл трещины[2]. 

Диффузия атомов металлов в кристаллах при термоэлектрическом 

воздействии сопровождается растрескиванием кристаллов, что связано с 

появлением растягивающих напряжений при замещении ионов Na ионами Fe, 

Al. 
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К ПРОБЛЕМЕ РАСТВОРЕНИЯ ФАЗ В МЕТАЛЛАХ ПРИ 
ИНТЕНСИВНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ 

Ломаев И.Л., Васильев Л.С. 
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426000 ʀʞʝʚʩʢ, ʫʣ. ʂʠʨʦʚʘ, 132 

e-mail: LomayevIL@yandex.ru 
 

Введение. Наноструктурные материалы (НМ) привлекают большое 

внимание исследователей в связи с тем, что их физико-химические свойства 

существенно отличаются от свойств крупнозернистых объемных материалов. 

Это находит широкое практическое применение и стимулирует развитие 

фундаментальных научных направлений современной физики. 

Наиболее перспективными для получения нанокристаллического 

состояния в металлах являются методы, использующие различные варианты 

интенсивной пластической деформации (ИПД). Однако помимо уменьшения 

размера зерна ИПД может приводить к ряду структурно-фазовых превращений, 

нехарактерных для крупнозернистых материалов. Так, при различных 

вариантах ИПД наблюдалось растворение фаз, стабильных в обычных условиях 

(карбидов, оксидов, боридов и др.). Несмотря на то, что это явление известно 

сравнительно давно, дискуссия о механизмах и причинах деформационно-

индуцированного растворения дисперсных фаз продолжается до сих пор.  

Интерес к изучению подобных явлений обусловлен, в первую очередь, 

широким промышленным применением легированных сталей для изготовлении 

таких тяжелонагруженных элементов конструкций как армирующие корды, 

пружины, стальные тросы, канаты подвесных мостов, железнодорожные 

рельсы и колеса и т.п. Растворение фаз при деформации может приводить к 

разупрочнению и значительной деградации физических свойств. Вместе с тем, 

существуют и многочисленные примеры, когда деформационное растворение 

фаз значительно улучшает многие физико-химические свойства сталей и 

сплавов. 

Целью данной работы является исследование условий равновесия и 

процессов растворения фаз и химических соединений в нанокристаллических 

металлах при интенсивной пластической деформации. 

Расширенная диаграмма метастабильных и равновесных фазовых 

состояний для сильнодеформированных и/или наноструктурированных 

металлов. Наноструктурированные материалы представляют собой сложную 

термодинамическую систему, состоящую из тесно взаимодействующих 

подсистем объемных фаз, линейных, планарных и точечных дефектов, 

имеющих сравнимые объемные доли. Указанные подсистемы взаимодействуют 

друг с другом, поэтому любое нарушение условий равновесия 

(метастабильного равновесия) в какой-либо одной подсистеме может вывести 

из равновесного состояния все остальные подсистемы. Такая система должна 

иметь более сложную диаграмму равновесных и метастабильных фазовых 

состояний, чем у объемных материалов. На рис. 1 представлены фрагменты 
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(плоские сечения) такой диаграммы для наноструктурированных 

деформированных материалов [1]. Важным обстоятельством является то, что 

положение линий фазовых равновесий на фрагменте рис. 1а существенно 

зависит от взаимодействия фаз с подсистемами дефектов.  

Предложенная многомерная диаграмма дает удобный метод исследования 

деформационных механизмов растворения фаз.  

 

В настоящей работе показано: 

1. Дислокационные механизмы растворения фаз в условиях холодной 

интенсивной пластической деформации (ИПД) наноструктурных сплавов 

малоэффективны. Для их реализации необходимы хорошо развитые процессы 

объемной диффузии и наличие достаточно больших дислокационных 

скоплений в объеме нанозерна. Дислокации не могут обеспечить растворение 

химических соединений больше того, чем это соответствует способности их 

атмосфер Коттрелла к поглощению примеси, освобождаемой при растворении. 

При растворении цементита в углеродистых сталях они поглощают не более 

0.5% (ат.) атомов углерода. В условиях холодной ИПД достаточно вероятна 

также возможность отрыва дислокаций от своих примесных атмосфер и 

выключение дислокаций из процесса пластического деформирования из-за 

процессов деформационного двойникования. 

2. В сплавах внедрения возможно растворение фаз, обусловленное 

значительными вакансионными пересыщениями деформационного 

происхождения. Растворение становится возможным, когда энергия связи 

атомов примеси, освобождающейся при растворении, больше энергии связи 

этих атомов в фазе. Оно должно сопровождаться зарождением новых 

равновесных дефектов, состоящих из связных комплексов типа «вакансия-атом 

примеси». Этот механизм малоэффективен, поскольку вакансии не могут 

связать более 0.1% (ат.) примеси.  

3. К наиболее эффективным механизмам деформационного растворения 

фаз в сплавах внедрения следует отнести механизм поглощения примеси, 

образующимися в условиях ИПД, новыми межфазными и 

 

Рис.1. Фрагменты (плоские сечения) условной многомерной диаграммы полного 

термодинамического равновесия деформированного наноструктурированного двойного 

сплава: а) диаграмма равновесных фазовых состояний подсистемы объемных фаз с -–

превращением и химическим соединением F; б) температурные зависимости средних 

равновесных концентраций примеси в сегрегациях на дислокациях (кривые Т2–5 и Т2–1) в  

и  фазах соответственно, на межкристаллитных и межфазных границах (кривые Т2–2, 3–6 и 

ТF–4); в) деформационные зависимости полного относительного числа атомов примеси, 

сегрегированной на планарных (кривая 1) и линейных (кривая 2) дефектах, ε — степень 

деформации наноструктуры. г) кривые температурных зависимостей суммарной равновесной 

концентрации вакансий для различных степеней деформации сплава (ε1>ε2), включая 

объемные и поверхностные составляющие полного числа вакансий в наноструктуре. 
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межкристаллическими границами и механизм поглощения примеси 

высокотемпературной фазой при ее деформационном зарождении. 

4. Для каждой наноструктуры металла существует предельное 

минимальное значение нанокристаллита, которое можно получить методами 

ИПД. Существование предела измельчения наноструктуры ограничивает 

возможности протекания процессов деформационного растворения фаз. В 

углеродистых сталях деформационное растворение цементита протекает до тех 

пор, пока предельная наноструктура не поглотит из объема смеси около 

(10÷12)% (ат.) углерода. Дальнейшее растворение цементита прекращается. 

 

Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ-Урал 07–03–96011  

и Проекта Президиума УрО РАН для молодых ученых. 
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНОЕ ИЗУЧЕНИЕ ВОДОРОДОУПРУГОЙ 
ДЕФОРМАЦИИ ПАЛЛАДИЕВОЙ ПЛАСТИНКИ 

Любименко Е.Н. 
ʈʫʢʦʚʦʜʠʪʝʣʴ ï ʧʨʦʬʝʩʩʦʨ, ʜ.ʪ.ʥ. ɻʦʣʴʮʦʚ ɺ.ɸ.  

ɼʦʥʝʮʢʠʡ ʥʘʮʠʦʥʘʣʴʥʳʡ ʪʝʭʥʠʯʝʩʢʠʡ ʫʥʠʚʝʨʩʠʪʝʪ, ʛ. ɼʦʥʝʮʢ  
e-mail: goltsov@physic.dgtu.donetsk.ua 

 

Внедренные атомы водорода вызывают расширение кристаллической 

решетки металла. Поэтому любые концентрационные неоднородности 

водорода приводят к появлению в твердом теле внутренних водородных 

концентрационных (ВК) напряжений [1]. Вследствие этого в неравновесных 

условиях в системах металл–водород имеет место явление водородоупругости 

[1]. Если ВК напряжения не вызывают внутренней пластической деформации и 

соответственно не развивается водородофазовый наклеп, то в этом случае в 

системах метал–водород явление водородоупругости имеет место «в чистом 

виде» [2]. 

В работе была поставлена задача модернизировать установку для прямого 

наблюдения водородоупругой деформации палладиевой пластинки при 

температурах до 350°С, и провести пробный эксперимент по водородоупругой 

деформации палладиевой пластинки.  

Исследования водородоупругой деформации при одностороннем и 

резком насыщении водородом  и последующей дегазации проводили на 

пластине технически чистого палладия. Из листа палладия прокатали фольгу 

толщиной 0.29 мм и вырезали образец в виде пластинки размером 68x5.5x0.29 

мм. Образец отжигали в вакууме при температуре 700°С в течение одного часа 

и охлаждали с печью до комнатной температуры. Во время отжига образец 

помещали в камеру на плоской подложке из нержавеющей стали. После этого 

одну сторону образца покрывали медной пленкой электролитическим способом 

в растворе серной кислоты с медным купоросом в течении 30 секунд с 

плотностью тока 4А/дм. Вторую сторону палладиевой пластины предохраняли 

от покрытия медью во время электролиза, для этого ее покрывали цапун-лаком. 

Электролиз проводили при комнатной температуре. Толщина медного 

покрытия составила 0,75 мкм. 

Для проведения эксперимента использовали принципиально 

модернизированную водородо–вакуумную установку. Установка состоит из 

следующих блоков: 

– рабочая камера из нержавеющей стали;  

– вакуумная часть, включающая диффузионный насос и термопарный 

вакуумметр ВТ-2А-П;  

– блок хранения, диффузионной очистки и подачи водорода. Этот блок 

включает палладиевый фильтр очистки водорода, баллоны для хранения 

технического и диффузионно-очищенного водорода, систему редукторов и 

вентилей;  
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– блок нагрева образца и автоматического регулирования температуры. Блок 

содержит электропечь, термопару, прибор высокоточного регулирования температуры 

ТРЦ–02 +;  

– блок для наблюдения in situ за изгибом образца и для измерения ве-

личины его прогиба. Блок включает специальное окно рабочей камеры и ка-

тетометр КМ-8. 

Основные характеристики водородо–вакуумной установки: 

- остаточное давление газов в рабочей камере                            1,33 Па 

- интервал изменения давлений водорода  

  в рабочей камере                                                            (10
3
–2,5×10

6
)Па 

- интервал изменения температуры образца                            20–450°С 

- точность поддержания температуры                                              ±1°С 

- точность измерения стрелы прогиба образца                         ±0.02 мм 

Описанная водородо-вакуумная установка позволяет проводить 

бароупругое нагружение образцов водородом, наблюдать и измерять стрелу 

прогиба консольно закрепленной пластинки в ходе эксперимента. 

Образец одним концом закрепляли горизонтально в рабочей камере 

водородо–вакуумной установки таким образом, чтобы его верхняя сторона 

была покрыта медью. Соответственно, наблюдаемые экспериментально 

прогибы пластины были направлены вверх. Смещение свободного конца 

пластинки под воздействием водорода наблюдали через окно рабочей камеры.  

После монтажа образца в камере для стабилизации его упруго 

напряженного состояния проводили 4 термоцикла, нагревали и охлаждали 

образец в вакууме от температуры 170°С до комнатной температуры. После 

этих термоциклов образец не реагировал на дальнейшие изменения 

температуры. Стабилизированный образец нагревали до температуры 170°С в 

вакууме (132 Па), которая в процессе эксперимента поддерживалась 

постоянной и выдерживали в течение 20 минут. 

Во время эксперимента осуществляли быстрый напуск 0,1МПа 

диффузионно-очищенного водорода в рабочую камеру. Далее в ходе 

изотермического эксперимента постоянно наблюдали in situ за поведением 

образца. Результаты эксперимента при 170°С представлены на рисунке 1.  

Как видно из рисунка после повышения давления водорода в камере до 

0,1МПа со скорость 3*10
-3

МПа/с стрела прогиба образца сначала в течении 30с 

интенсивно увеличивается от нуля до максимального значения, равного +2,29 

мм. По мере дальнейшего насыщения образца стрела прогиба постепенно 

уменьшается и через 15 минут образец практически возвращается к 

равновесному состоянию – смещение составило +0,07мм. Далее в процессе 

насыщения в течении следующих 50 мин, образец практически возвращается в 

исходное состояние и остаточное формоизменение уост составляет +0,02мм.  

 
 

Рис. 1. Временная зависимость стрелы прогиба образца при его одностороннем 

и резком насыщении водородом, изобарической выдержке и при последующей 

дегазации. 
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При дегазации образца (рис.1) в течение 50с происходит полный сброс 

давления водорода. При этом наблюдается подобная вышеописанная, но 

обратного знака картина. В начальный момент времени имеет место 

максимальный по величине изгиб пластины и отрицательное значение стрелы 

прогиба составляет –1,74мм. Далее по мере дегазации пластинка постепенно 

выпрямляется. В процессе дегазации в течении 45 минут образец практически 

достигает исходного равновесия, конечное отклонение составляет –0,045мм. 

Итак, в работе экспериментально показано, что при одностороннем 

насыщении водородом и последующей дегазации палладиевой пластинки, 

возникающие градиенты концентрации водорода вызывают возникновение и 

релаксацию водородных концентрационных напряжений первого рода, которые 

не превосходят предела упругости металла. При этом наблюдаются 

соответствующие обратимые упругие изгибы пластинки. 
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В настоящее время в физическом материаловедении сформировалось 

новое научное направление, в котором получение объемных наноструктурных 

конструкционных и функциональных материалов, в том числе и сплавов с 

памятью формы, обеспечивается методами интенсивной пластической 

деформации (ИПД). Способом, позволяющим достигать наиболее высоких 

степеней деформации на экспериментальных образцах различных металлов и 

сплавов (при сохранении их цельности), является интенсивная пластическая 

деформация кручением (ИПДК) [1, 2].  

Использованные ранее режимы ИПДК позволяют получать лишь небольшие 

дисковые образцы диаметром 5-10 мм и толщиной не более 0,3-0,4 мм. В 

настоящее время разработаны оригинальные методики (кручение в бойках с 

канавкой), позволяющие подвергать ИПДК большеразмерные образцы 

диаметром 20 мм и толщиной до 1 мм в условиях квазигидростатического 

давления до 6 ГПа.  

Электронномикроскопические исследования проводили на сплаве 

Ti49,4Ni50,6 (поставляемом промышленной компанией Intrinsic Devices Inc., 

США), высокочистом по примесям, в Центре электронной микроскопии ИФМ 

УрО РАН. При комнатной температуре закаленный сплав имеет структуру В2-

аустенита c размером зерен, варьирующимся в пределах 30-60 мкм.  

В результате ИПДК на 1 оборот в центральной и краевой частях образца 

формируется сильно измельченная высокодефектная анизотропная полосовая 

субструктура. В центральной части длина и ширина полос составляет до 1000 и 

250 нм, соответственно (рис. 1 в, г). В краевой части структура измельчается 

вдвое сильнее, длина полос до 500 нм, ширина полос - до 150 нм (рис. 1 а, б). 

Полосы имеют внутреннюю дислокационную субструктуру и высокую 

плотность дефектов, а также, особенно на периферии, содержат сильно 

разориентированные субзерна наномерного масштаба, менее 100 нм (см. рис. 1 

а). Эти структурные особенности коррелируют с картинами микродифракции 

электронов, по данным которых в сплаве, особенно на периферии образцов 

присутствуют в основном высокодефектные и сильно разориентированные 

кристаллы В2-аустенита, а также следы В19'-мартенсита (рис. 1 б). 

 

Рис. 1. Типичные электронномикроскопические изображения микроструктуры 

(а, в) и соответствующие картины микродифракции (б, г) сплава Ti49,4Ni50,6 

после ИПДК на 1 оборот; край образца - а, б; центр - в, г 
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В результате увеличения числа оборотов n до 5 в образцах формируется 

аморфно-нанокристаллическая структура со значительной долей аморфной 

фазы. 

Дальнейшее изменение структуры образцов сплава происходит после 

ИПДК на 7 оборотов. Уже не наблюдается полосовой характер 

морфологического распределения НК-зерен В2-фазы. Но средний размер зерен 

в центре дискового образца составляет около 50 нм. Напротив, в краевой части 

образца формируется уже практически аморфная структура со случайным 

распределением редко встречающихся изолированных нанокристаллических 

зерен В2 фазы (рис. 2 в, г). Средний размер зерен В2-фазы по темному полю 

составил 20 нм (рис. 2 д). Наряду с этим, в фольгах наблюдаются протяженные 

области, полностью состоящие из аморфной фазы (рис. 2 а). Соответствующие 

электронограммы, снятые с полностью аморфного и аморфно-

нанокристаллического участков, представлены на рис. 2 б, г, е. 

 

Рис. 2. Типичные примеры светло- (а, в) и темнопольного (д) 

электронномикроскопических изображений и соответствующих им 

микродифракционных картин (б, г, е) сплава Ti49,4Ni50,6 после ИПДК на 7 

оборотов, край образца 

 

Было также обнаружено, что доля более крупных нанозерен с удалением 

от центра всегда уменьшается и это, очевидно, обусловлено более высокой 

степенью деформации образцов в краевой части. 

В результате выполненных исследований можно сделать следующие 

выводы: 

1. Применение новой схемы интенсивной пластической деформации 

кручением под высоким давлением (ИПДК) к сплаву Ti49,4Ni50,6 позволило 

значительно увеличить геометрические размеры сохраняемых образцов 

(диаметр до 20 мм, толщину до 1 мм) без каких-либо микродефектов (трещин и 

т.п.), тогда как традиционные режимы ИПДК позволяют получать дисковые 

образцы значительно меньших размеров: диаметром 5-10 мм и толщиной 0,2-

0,3 мм. 

2. В работе были установлены основные закономерности структурных и 

фазовых изменений, происходящих в сплаве Ti49,4Ni50,6 при ИПДК по 

разработанной методике в бойках с канавкой при различном числе оборотов и в 

разных областях объемных дисковых образцов. Уже после ИПДК на 1 оборот 

по выбранным режимам в никелиде титана происходит измельчение зеренной 

микроструктуры сплава до субмикро- и нанокристаллического состояния, 

сопровождаемое за счет размерного эффекта обратным переходом B19'-

мартенсита в В2-аустенит, и затем начинается процесс аморфизации. С 

дальнейшим увеличением числа оборотов ИПДК объемная доля аморфной 

фазы увеличивается. Размер изолированных включений В2-нанозерен в 

конечном счете после ИПДК на 7 оборотов составил около 20 нм. 

3. При ИПДК большеразмерных образцов по выбранным режимам с 

числом оборотов n=5 и 7 в краевой области и на расстоянии 0,5 радиуса в 
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образцах формируется похожая структура, с практически очень близким 

размером редко сохранившихся в аморфной фазе нанокристаллитов. В тоже 

время в центральной области зерна В2-аустенита остаются несколько более 

крупными и объемная доля аморфной фазы ниже.  

 

Работа выполнена при частичной поддержке грантами РФФИ №07-03-

96062, 08-02-00844. 
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Исследование структурных превращений в таких неравновесных 

системах как аморфные металлические сплавы при их облучении потоками 

заряженных частиц, способных инициировать процессы атомной перестройки 

за счет передачи энергии бомбардирующих частиц атомам твердого тела, 

представляет интерес для радиационной физики твердого тела.  

Цель работы: установить влияние низкоэнергетического β- облучения на 

изменение механических свойств тонких лент аморфных и 

нанокристаллических сплавов, путем измерения микротвердости, а также на 

морфологические особенности их поверхностей. 

Для проведения исследований использовали ленты аморфного сплава на 

основе Со (80%) – АМАГ-180 и нанокристаллического сплава на основе Fe 

(73,5%) – АМАГ-200, толщиной 20 мкм и шириной 4 мм, из которых 

вырезались образцы длиной 15 мм. Перед облучением, образцы наносили на 

подложку толщиной  1 мм, в качестве которой использовали полиэфирный 

композит с микротвердостью Hv  1051 кг/мм
2
. Образцы облучались в колонне 

электронного микроскопа ЭМВ-100Л при вакууме ~ 10
–4

 Па, с выдержкой от 10 

до 60 минут с интервалом в 10 минут сфокусированным пучком - частиц 

диаметром  2 мм. Энергия - частиц составляла 75 кэВ. Облучению 

подвергали обе поверхности лент: контактную и свободную. Микротвердость 

образцов определяли на приборе ПМТ-3 с использованием пирамидки 

Виккерса. Изменение морфологии поверхности фиксировали при помощи 

оптического микроскопа. 

В зоне воздействия потока β- частиц, при больших временах облучения 

наблюдали образование кратера, в ряде случаев разрушение образца. 

Исследования показали, что микротвердость всех образцов монотонно 

увеличивается по мере приближения к области воздействия пучка (рис. 1). 

 

 
   

   а)       б)  

Рис. 1. Изменение микротвердости тонких лент в зависимости от времени 

облучения: а) аморфного сплава; б) нанокристаллического сплава. На графиках 

штрихпунктирными линиями обозначено место образования кратера в зоне 

воздействия потока β- частиц. Каждая точка на графике соответствует 

усредненным данным по 5 образцам. 
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Увеличение микротвердости, является следствием совместного действия 

низкоэнергетических β- частиц и нагрева, возникающего при взаимодействии 

электронов с поверхностью металлических сплавов, и связано с образованием 

различного рода дефектов в зоне воздействия, таких как зерна, границы зерен, а 

также со структурными превращениями в сплавах, например рост 

микрокристаллов на поверхности сплава [1].  

О характере структурных изменений судили по морфологическим 

особенностям деформации и разрушения сплавов в зоне воздействия 

индентора. При этом формировались характерные картины разрушения: 

отпечаток от индентора окруженный трещинами ориентированными параллельно 

его сторонам, что является следствием процесса охрупчивания аморфных и 

нанокристаллических сплавов. Чем ближе проводилось микроиндентирование к 

области воздействия, тем выраженнее характер разрушения образца, 

увеличивалось количество радиальных прямых трещин, часть из которых 

может объединяться с кольцевыми трещинами, вплоть до выхода трещин на 

грани образца [2]. 

Процессы, протекающие в приповерхностных слоях аморфных сплавов, 

относительно мало изучены. В данной работе наблюдали зеренную и 

дендритную кристаллизацию поверхности в нанокристаллическом сплаве на 

основе Fe на контактной и зеренный тип кристаллизации у аморфного сплава 

на основе Со с неконтактной стороны. Обнаружен рост микрокристаллов, 

которые образовывались в зоне действия сфокусированного пучка β- частиц. 

После облучения на поверхностях контактной и не контактной сторон 

появляются структурные неоднородности. На неконтактной стороне ленты, 

после облучения исчезает рельеф в зоне воздействия пучка. Размеры 

кристаллов на обеих поверхностях лент достигают ~ 10 мкм.  

На поверхности сплавов в результате воздействия сфокусированного 

пучка электронов наблюдали образование пленки из твердого вещества, 

предположительно образующейся из осаждения паров атомов сплава 

возбужденных электронным пучком. При исследовании морфологии 

поверхности образца на оптическом микроскопе, наблюдали 

интерференционные картины двух видов: картина, образованная в результате 

воздействия β- частиц, и картина, образованная в результате воздействия 

индентора. 

Размеры участка поверхности покрытого пленкой, зависит от времени 

облучения и от выбора сплава. При облучении аморфного сплава в течение 

60 минут диаметр пятна поверхности покрытого образующейся пленкой, 

составляет порядка 300 мкм. По интерференционным картинам можем судить о 

толщине пленки, которая составляет ~ 0,1 мкм. 

Установлены морфологические особенности макрокартин 

деформирования и разрушения ленточных образцов аморфных и 

нанокристаллических сплавов, подвергнутых воздействию β- частиц, в 

зависимости от величины прикладываемой нагрузки и времени облучения. 

По характеру морфологических особенностей, можно судить о 

температуре в зонах индентирования. 



 25 

Исследование макрокартин деформирования и разрушения аморфных и 

нанокристаллических сплавов позволяет судить о температурах нагрева и 

протекающих превращений в тех или иных областях, в силу их подобия 

картинам разрушения и деформирования, полученных при регламентированном 

печном отжиге. 
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Сплавы на основе TiNi (стехиометрического и нестехиометрического 

составов) были синтезированы методом быстрой закалки из расплава (БЗР) в 

тонкую длинномерную ленту спиннингованием со скоростями охлаждения 10
5
 

– 10
6
 К/с. Исследования структуры выполняли методами просвечивающей и 

сканирующей электронной микроскопии, рентгеноструктурного анализа. Также 

были измерены электросопротивление, прочностные и пластические свойства, 

эффекты памяти формы (ЭПФ) сплавов. Исследования образцов проводили как 

в исходном состоянии, так и после различных режимов термообработок.  

Исследованные БЗР-сплавы в зависимости от состава и скорости 

охлаждения могут быть получены в аморфном состоянии или в 

субмикрокристаллическом (со средним размером зерна 0,3-0,9 мкм, что в 100 

раз меньше среднего размера зерен в обычных поликристаллических сплавах 

никелида титана). Бинарные сплавы Ti-Ni, химический состав которых 

отклоняется от стехиометрического более, чем на 5ат.%, при БЗР возможно 

практически полностью аморфизировать.  

БЗР-сплавы испытывают термоупругие мартенситные превращения: 

В2В19′. При комнатной температуре TiNi и сплавы, обогащенные титаном, 

находятся в состоянии В19′-мартенсита, для идентификации зеренной 

структуры в них были выборочно проведены эксперименты с нагревом фольги 

в электронном микроскопе до температуры 100С, превышающей температуру 

конца обратного перехода Аf. Установлено, что зерна в данных сплавах имеют 

овальную или неправильную форму.  

Температурные зависимости электросопротивления  бинарных БЗР-

сплавов Ti-Ni были получены в исходном состоянии (полученные со скоростью 

Vохл=10
5
-10

6
 К/с) и после дополнительного отжига 500С, 5 мин. Критические 

температуры начала и конца прямого и обратного мартенситных В2В19′ 

переходов, определенные методом пересечения двух касательных, хорошо 

согласуются с данными рентгеноструктурного фазового анализа, что позволило 

построить полную диаграмму мартенситных превращений. 

Электронномикроскопические исследования показали, что аморфные 

БЗР-сплавы Ti-Ni при последующем отжиге легко переводятся в 

нанокристаллическое нанокомпозитное состояние (В2-TiNi + Ti2Ni), средний 

размер зерен при этом составляет 30-35 нм. Нанозерна имеют глобулярную 

округлую форму и, как показал темнопольный анализ, случайную 

большеугловую разориентацию друг относительно друга. 

В БЗР-сплавах, обогащенных никелем, при отжиге и при последующей 

закалке гомогенно и гетерогенно выделяются в основном частицы фазы Ti3Ni4 с 

mailto:pushin@imp.uran.ru
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ромбоэдрической решеткой. Мартенситные переходы в них происходят по 

схеме В2RВ19′ или В2R (в более концентрированных по никелю 

сплавах). 

Установлено, что в зависимости от химического состава, условий закалки 

и последующей термообработки в сплавах могут быть реализованы 

высокопрочные и пластичные состояния. Измерения механических свойств 

сплавов в процессе растяжения при комнатной температуре показали 

следующее (рис. 1). Сплавы с повышенным содержанием титана в 

кристаллическом состоянии со структурой В19’-мартенсита имеют низкий 

предел м (120-140 МПа, рис.1 б, кривые 1-7), по достижении которого 

продолжение нагружения формирует площадку псевдотекучести 5%, 

обусловленную псевдоупругой деформацией мартенсита. Поскольку Мf данных 

сплавов превышает комнатную температуру, их неупругая деформация при м 

осуществляется за счет переориентации мартенситных кристаллов в 

направлении действующей силы. При дальнейшем нагружении образцов (за 

площадкой псевдотекучести) следует стадия линейного деформационного 

упрочнения до напряжения, отвечающего «верхнему» пределу текучести 0,2. 

При больших нагрузках кривые растяжения приобретают параболический 

характер вплоть до разрушения, при котором определяется в и . Данные БЗР-

сплавы, подвергнутые дополнительному отжигу 500С, 5 мин, имеют 

различную зеренную структуру. По мере измельчения зерна 0,2 возрастает от 

600 до 1270 МПа, а в от 980 до 1780 МПа, причем относительное удлинение δ0 

не только не снижается, но и имеет тенденцию к росту от 13% для Ti50Ni50 до 

20% для нанокристаллических сплавов Ti58Ni42 и Ti55Ni45 (рис. 1 а).  

Аморфные сплавы Ti55Ni45, Ti58Ni42 и Ti60Ni40 при растяжении 

разрушаются хрупко (рис. 1 б, кривые 5, 6 и 7), у них практически отсутствует 

стадия деформационного упрочнения, но деформация δу достигает 3-5%. 

Диаграммы растяжения имеют, как правило, линейный ход. Предел прочности 

в варьирует от 1200 до 1800 МПа при изменении содержания титана в сплаве. 

Микротвердость аморфных сплавов имеет высокие значения (7000-7500 

МПа), тогда как микротвердость кристаллических БЗР-сплавов заметно 

меньше: от 3200 до 5000 МПа. 

Показано, что БЗР-сплавы в нано- и субмикрокристаллических 

состояниях обладают узкогистерезисными однонаправленным эффектом 

памяти формы и спонтанным эффектом обратимого запоминания формы. 

Последнее обусловлено естественной кристаллографической и 

микроструктурной текстурами БЗР-лент, полученных спиннингованием при 

различных режимах.  

 

 

Рис. 1. Механические свойства БЗР сплавов Ti50Ni50 (1), Ti51Ni49 (2), 

Ti52Ni48 (3), Ti53Ni47 (4), Ti55Ni45 (5), Ti58Ni42 (6), Ti60Ni40 (7) после отжига 500С, 

5 мин (а) и в исходном состоянии (б) 
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Существенным фактором для формирования высокодисперсной зеренной 

структуры в БЗР-сплавах как в исходном состоянии, так и при последующей 

термообработке является возможность подавления в них структурных и 

фазовых превращений при сверхбыстром затвердевании в процессе 

спиннингования.  

Электронномикроскопические исследования выполнялись в Центре 

электронной микроскопии УрО РАН.  

 

Работа выполнена при частичной поддержке грантами РФФИ №08-02-00844, 

07-03-96062. 
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Метеориты являются одним из наиболее осязаемых свидетельств 

бомбардировки  Земли малыми телами и наиболее доступными для 

лабораторных исследований проастероидным веществом. Общепринято 

считать, что железные метеориты являются продуктами планетарной 

дифференциации вещества при высоких температурах. При остывании 

расплава формируются монокристаллы никелистого железа с массивными 

фосфидами и сульфидами по границам этих кристаллов, поэтому 

металлические метеороиды имеют сильную фазово-структурную 

неоднородность и анизотропию в масштабе до нескольких десятков метров. С 

другой стороны, большинство известных каменных метеоритов не 

подвергались планетарной дифференциации и представляют собой 

композиционную смесь силикатных минералов и никелистого железа с 

размерами фаз от микрон до нескольких десятков миллиметров. 

Во время полета в атмосфере Земли большинство метеоритов 

разрушаются под действием аэродинамических сил. Разрушение может 

происходить с образованием нескольких, достаточно крупных фрагментов. Они 

некоторое время взаимодействуют друг с другом, но с течением времени их 

взаимодействие прекращается. Также разрушение метеорита может 

происходить с образованием облака достаточно мелких фрагментов и паров, 

объединенных общей ударной волной. В реальных условиях могут 

реализоваться оба механизма одновременно. 

Несомненно, что характер разрушения в любом случае определяется 

прочностными характеристиками объекта. Известно, что эффективная 

прочность крупного тела меньше, чем небольшого образца, так как в крупных 

объектах, вследствие неоднородности структуры, разрушение идет по 

межзеренным границам, где находятся выделения фосфидов и сульфидов. 

Именно эти сульфиды и фосфиды, являются траекториями зарождения трещин, 

что в свою очередь влечѐт за собой разрушение объекта. Далее, пролетая через 

атмосферу, первыми выгорают  фосфиды и сульфиды, находящиеся на 

поверхности фрагментов тел. Известные содержания фосфора и серы 

определены для упавших фрагментов и они занижены вследствие того, что 

учитывают лишь примеси, оставшиеся внутри фрагментов. Доказательством 

этих предположений служит тот факт, что металлические образцы лунного 

грунта метеоритной природы, переплавившиеся при ударе о лунную 

поверхность, сильно обогащены фосфором и серой. 

Актуальной представляется проблема разрушения метеороидов с позиций 

кометно-астероидной опасности для Земли. Считается, что опасные тела могут 
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быть металлические, каменные или ледяные. Однако для оценки прочностных 

свойств таких тел не учитывается их структурная неоднородность, а 

исследований по влиянию состава и структуры метеоритного вещества на 

прочностные свойства с материаловедческих позиций в мире практически не 

ведется. 

В докладе обсуждаются результаты испытаний метеоритного вещества на 

разрушение под действием ударных нагрузок и при воздействии сверхзвуковых 

газовых потоков. Эксперименты с веществом внеземного происхождения при 

низкотемпературных условиях во всех случаях дают результаты хрупкого 

разрушения с очень низкими значениями ударной вязкости. Существенное 

влияние на значение ударной вязкости оказывает наличие и траектории 

расположения хрупких включений шрейберзита.  

При испытаниях на плазмотроне было отмечено значительное влияние 

ориентации межфазной границы на процессы отвода тепла от зоны воздействия 

газового потока и на скорость абляции. Кроме того, сопоставление процессов 

разрушения различных метеоритов показало, что железные образцы 

разрушались за счет оплавления поверхностного слоя и сноса расплава 

набегающим газовым потоком, а каменные за счет интенсивного окисления и 

уноса вещества в газовой фазе. 

В данной работе показано, что прочностные характеристики (прежде 

всего вязкость разрушения и ударная вязкость) металлических метеоритов с 

неоднородной структурой в случае межкристаллитного разрушения 

значительно ниже прочностных характеристик однородного никелистого 

железа и сравнимы с таковыми для каменных метеоритных тел. 

 

 Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ №07-05-96061-р-урал-а. 
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Изучение влияния высоких давлений на свойства твѐрдых тел является 

одной из важных и интересных проблем физики твѐрдого тела. Известно, что 

при сверхвысоких давлениях вещества претерпевают структурные 

превращения, радикально изменяются их электронные структуры. Задачей 

физики высоких давлений является исследование как принципиально новых 

материалов, так и основных конструкционных материалов, поведение которых 

при экстремально высоких давлении являются необходимыми для 

современного материаловедения. 

Цель работы: экспериментальное исследование термоэлектрических 

свойств Ni, V и сплавов Ni-V в широком диапазоне давлений: 

o измерение барических зависимостей термоЭДС чистых металлов (Ni, V) и 

их сплавов c различным процентным содержанием (Ni0,95V0,05, Ni0,85V0,15) при 

давлениях от 5 до 45 ГПа; 

o исследование влияния высоких давлений на формирование 

метастабильных состояний непосредственно в процессе высоких пластических 

деформаций. 

Проведено экспериментальное исследование 

барических зависимостей термоЭДС чистых 

металлов (Ni, V) и их сплавов c различным 

процентным содержанием (Ni0,95V0,05, Ni0,85V0,15) при 

давлениях от 5 до 45 ГПа. Обнаружены особенности 

в поведении ТЭДС для чистых Ni, V и их сплавов 

NixV1-x. 

 ТЭДС V от времени носит не экспоненциальный 

характер во всем диапазоне давлений. 

 В Ni не обнаружена экспоненциальная зависимость. 

 В сплаве Ni0,85V0,15 при 20 ГПа наблюдается резкое увеличение времени 

релаксации. 

 Особенности поведения для V и сплава Ni0.95V0,05 находятся в одном 

интервале давлений, их точки приходятся на 10 ГПа для V и 13 ГПа для 

Ni0,95V0,05. 

 Точки изменения ТЭДС сплава Ni0,85V0,15 и чистого Ni совпадают. 

 Поведение ТЭДС сплава Ni0,95V0,05 похоже на поведение V. 

Для сплава Ni0,85V0,15 наблюдаются три области с различным поведением ТЭДС. 

Отличительной чертой этого сплава является повышенное значение ТЭДС в 

диапазоне давлений 20-28 ГПа. 

Рис.1 Сводная диаграмма 
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Измерение микротвердости — один из широко распространенных видов 

механических испытаний.  Пользуясь им, можно осуществлять быстрый и 

точный контроль качества изделий и материалов, а также проводить 

многочисленные физико – химические исследования, связанные с 

распознаванием веществ и изучением их свойств, фазовых и структурных 

превращений.  

В работе экспериментально исследовано влияние электрического 

потенциала на микротвердость образцов из алюминия, циркония и кремнистого 

железа. Сравнивается влияние собственно электрического потенциала, 

подаваемого на образец, и потенциала, возникающего из-за контактной 

разности потенциалов при присоединении металлов с иной работой выхода 

электрона.  
Поскольку физические свойства материалов чувствительны к состоянию 

тонких приповерхностных слоев [1, 2], можно ожидать, что изменение 

плотности поверхностной энергии, вызванное электрическим потенциалом,  

может существенно сказаться на такой характеристике металла, как его 

микротвердость. Ранее подобный эффект наблюдался авторами [3] при 

измерениях микротвердости металлов в растворах электролитов. По этой 

причине целью настоящей работы стало изучение возможных проявлений 

эффекта [4-6] при измерении микротвердости металлов [7]. Эта характеристика 

измерялась стандартным способом с помощью микротвердомера ПМТ-3М. 

Величина нагрузки на индентор 0.1<P<1 Н выбиралась различной для разных 

материалов. Как и в [5], на исследуемые образцы при измерении 

воздействовали: а) электрическим потенциалом, непосредственно подаваемым 

на образцы от источника постоянного тока Б5-43А; б) электрическим 

потенциалом, возникающим из-за контактной разности потенциалов при 

присоединении металлов с отличной от исследуемого электронной плотностью 

[8]. Электрический контакт с образцом во всех экспериментах осуществлялся 

медным проводом диаметром 0.1 мм. Во время измерений исследуемый 

образец изолировался от измерительного устройства (микротвердомера) и 

Земли.  

Наблюдаемый эффект, состоящий в изменении микротвердости при 

указанных выше воздействиях, удобно оценивать безразмерным отношением, 
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где  и  - средние значения микротвердости образца при заданном воздействии 

на него и без воздействия (начальное), соответственно. Зависимости изменения 

микротвердости Al и Zr от воздействия электрического потенциала 

представлены на рис.1.  

 

 

 

 

Рис.1. Зависимости относительного изменения микротвердости от 

электрического потенциала при микроиндентировании образца из Zr (кривая 1) 

и Al (кривая 2). Нагрузка на индентор 100 гр (кривая 1) и 10 гр (2) 

 

Из  рисунка видно, что влияние электрического потенциала имеет 

симметричный характер относительно оси ординат, причем дальнейшее 

увеличение (по модулю) электрического потенциала ведет к насыщению 

значений микротвердости. 

Результаты полученные при втором способе изменения электрического 

состояния образца представлены на рис.2. 

 

 

Рис.2. Зависимость относительного изменения микротвердости образцов  Al от 

массы подключаемых к нему пластин из Zr (нагрузка на 

 индентор 20 гр.) 

 

Обнаружено, что относительное изменение микротвердости для разных 

пар металлов составляет 0.025 ≤ Q ≤ 0.16.  Установленные в настоящей работе 

эффекты указывают на существование связи между электронной структурой и 

физическими свойствами металлов и указывают на возможность ее наблюдения 

с помощью простых экспериментальных методов. В то же время ясно, что 

природа таких эффектов весьма сложна и нуждается в тщательном изучении.  
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С помощью комплексного анализа эффектов внутреннего трения 

(максимумов Снука, деструкционного, водородного максимума Снука-Кестера) 

изучали влияние водородсодержащих сред и роль водорода в развитии 

деградации и деструкции в углеродистых сталях. 

 

Введение. Промышленные изделия, узлы и агрегаты, элементы 

конструкций, как правило, работают в агрессивных водородсодержащих средах 

(коррозионных, эрозионных). Водород, проникая в металл изделия и 

абсорбируясь в нем, изменяет химический состав, структуру, а также 

перераспределяет поля внутренних напряжений. Эти процессы, обобщенные 

термином «деградация», подготавливают и стимулируют развитие 

микронесплошностей различного масштабного уровня (деструкцию) [2]. 

Перспективным методом, измерения диффузионных характеристик 

водорода, а также параметров суб- и микроструктуры в ходе развития 

деградации и деструкции является метод внутреннего трения (ВТ). 

На температурных зависимостях ВТ (ТЗВТ) фиксируют комплекс 

неупругих эффектов (максимумов), отражающих изменение фазового состава, 

морфологии фаз, процессы перераспределения растворенных и собственных 

атомов, формирование суб- и микронесплошностей [3]. Целью работы являлась 

оценка эффективности использования метода ВТ для контроля за развитием 

деградации и деструкции в углеродистых сталях, подвергшихся действию 

водородсодержащих сред. 

Теория. В ходе развития деградации и деструкции сталей, подвергнутых 

наводороживанию, на ТЗВТ в диапазоне –100…200 
0
С фиксируют следующие 

неупругие эффекты: водородный максимум Снука – Кестера (СК(Н)), 

максимум Снука (СН), а также специфический деструкционный максимум (Д), 

имеющий место в поврежденных образцах. Наблюдаемый водородный 

максимум Снука – Кестера обусловлен диффузией под напряжением атомов 

водорода вблизи неподвижных атомов кислорода или азота в сталях с ОЦК 

решеткой. Эффект Снука – следствие упорядочения под напряжением примесей 

внедрения (атомов азота и углерода) в α-Fe [1]. Появление деструкционного 

максимума на ТЗВТ связано с изменением дислокационной динамики у 

структурных дефектов и дефектов поврежденности (микротрещин).  

Методика эксперимента. Насыщение водородом проводили путем 

электролитического наводороживания в растворах H2SO4 с добавлением 

тиомочевины NH2CNSH2 при плотности тока j = 60 и 150 А/м
2
. Длительность 

наводороживания варьировали от 1 до 30 часов. ВТ измеряли на образцах 
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углеродистых сталей марок Ст3, сталь 20 в диапазоне от –100 до 200 ºС. 

Использовали резонансную методику (ГОСТ 25156-82) (частота изгибных 

колебаний ~ 1·10
3
 с

-1
). Скорость нагрева 2 град/мин.  

ТЗВТ аппроксимировали с помощью компьютерной программы, 

помогающей идентифицировать неупругие эффекты и определить их 

термоактивационные параметры (высоту максимума - Q
-1

m, температурное 

положение - Тm, энергию активации -H, фоновое значение ВТ - Q
-1

f). 

Исследовали изменение этих параметров в зависимости от длительности и 

интенсивности электролитического наводороживания. 

Экспериментальные данные. На ТЗВТ наводороженных образцов (рис. 

1) фиксировали ряд максимумов ВТ: 1 - водородный максимум Снука – 

Кестера. 2, 3 - деструкционные максимумы, 4 - максимум Снука. 

 
 

Рис.1. ТЗВТ наводороженной стали Ст 3 (j = 150 А/м
2
, η = 25 ч) 

Обсуждение результатов. Анализировали зависимости параметров 

перечисленных максимумов от длительности электролитического 

наводороживания (рис. 2, 3). 

Компьютерный анализ максимума 1 позволил выявить два образующих 
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, H = 23,4 кДж/моль). Сложный характер максимума 1 

объясняется взаимодействием одиночных атомов водорода (максимум СКн(1)) 

и их парных комплексов (СКн(2)) с геометрическими перегибами на 

невинтовых дислокациях. Деструкционные максимумы 2 и 3 отражают 

образование перегибов с винтовой ориентацией (s-типа) (максимум 2) и  

перегибов с винтовой и краевой ориентацией (е-типа) (максимум 3) на 

дислокациях, расположенных в локальных зонах концентраций напряжений 

вблизи вершин микротрещин [3]. 
 

Рис. 2. Зависимость высоты водородного (1 – СКн(а), 2 – СКн(м)) максимума 

Снука-Кестера от времени наводороживания для стали Ст3 

Рис. 3. Зависимость высот деструкционных максимумов (1 – Д(s), 2 – Д(е)) от 

времени наводороживания для стали Ст3 (j = 150 А/м
2
) 

 

Рост высоты максимума СК(Н) объясняли диффузией атомов водорода в 

область максимальных трехосных напряжений как следствие градиента 

химического потенциала. Процесс диффузии атомов водорода протекает до 

выравнивания химического потенциала во всех областях системы, о чем 

свидетельствует стабилизация высоты максимума СК(Н) при длительности 

наводороживания более 15 часов (рис. 2). Рост высоты максимума Д (рис. 3) 

объясняли как повышением плотности дислокаций, так и количества дефектов 

поврежденности. Снижение высоты максимума Д(s) после 15 часов 

наводороживания объясняли релаксацией локальных микронапряжений, 
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возникающих при насыщении металла водородом за счет развития внутренних 

поверхностей (активного трещинообразования). 

Заключение. Полученные результаты подтвердили предположение о 

наличии диффузии атомов водорода к постоянно присутствующим 

технологическим трещинам и последущую молезацию в них. Контроль за 

параметрами дислокационно-примесного взаимодействия и изменением 

дислокационной динамики в окрестностях эволюционирующих микротрещин 

позволил фиксировать диффузию и молезацию водорода, а также структурные 

последствия этих процессов. Таким образом, анализ спектра ВТ позволяет 

эффективно изучать развитие деградации и деструкции в сталях, содержащих 

водород. 
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ФАЗООБРАЗОВАНИЯ В СИСТЕМЕ NI+AL 

Шкодич Н. Ф. 
ʇʨʦʬʝʩʩʦʨ, ʜ.ʬ.-ʤ.ʥ. ʈʦʛʘʯʝʚ ɸ.ʉ., ʢ.ʬ-ʤ.ʥ ʂʦʯʝʪʦʚ ʅ.ɸ. 

ʀʥʩʪʠʪʫʪ ʩʪʨʫʢʪʫʨʥʦʡ ʤʘʢʨʦʢʠʥʝʪʠʢʠ ʠ ʧʨʦʙʣʝʤ ʤʘʪʝʨʠʘʣʦʚʝʜʝʥʠʷ ʈɸʅ, 
ʛ. ʏʝʨʥʦʛʦʣʦʚʢʘ  

e-mail: N.F.Shkodich@mail.ru 
 

Настоящая работа посвящена исследованию влияния механической 

активации на температуру воспламенения, скорость горения, особенности 

фазообразования в системе Ni+Al. Для изучения системы Ni+Al использовались 

методы рентгеноструктурного анализа, растровой микроскопии и 

динамической рентгенографии. 

Методом динамической рентгенографии впервые зафиксирована 

рентгеноаморфная область, соответствующая жидкой фазе при тепловом 

взрыве в системе Ni+Al. Установлено, что после механической активации 

увеличивается скорость горения и уменьшается температура начала теплового 

взрыва в системе Ni+Al. Механическая активация системы Ni+Al приводит к 

исчезновению рентгеноаморфной области в момент воспламенения, что связано 

с протеканием реакции при более низкой температуре.  

Предварительную  активацию реакционных смесей проводили в 

планетарной мельнице АГО-2 с водяным охлаждением. Время активации 

составляло 1,3,5,7,9 мин, центростремительное ускорение шаров 90 g. 

Механическая активация осуществлялась в атмосфере воздуха и аргона. 

Безгазовое горение реализовывалось в камере постоянного давления в 

атмосфере аргона при давлении 1 атм.  Исследования динамики 

фазообразования непосредственно в момент протекания реакции проводили 

методом времяразрешающей рентгенографии [1]. В экспериментальной 

установке использовался позиционный однокоординаторный детектор, 

имеющий 1024 канала и  представляющий собой газовую ионизационную 

камеру, содержащую смесь 0,9Xe+0.1CO2 под давлением 4 атм. Изучались 

смеси Ni+Al 3-видов: мелкая (дисперсность 5 мкм), крупная (дисперсность 40 

мкм) и плакированная (на частицу Al нанесен Ni). 

В предшествующих работах [2,3] исследователи не наблюдали 

существования рентгеноаморфной области в момент прохождения волны 

горения через образец. Возник вопрос – почему никто не видел этой области, 

соответствующей жидкой фазе. Исследуя процесс фазообразования в режиме 

горения системы Ni+Al, нам также не удалось обнаружить рентгеноаморфную 

область – вслед за исчезновением линий исходных компонентов сразу 

возникали линии продукта реакции – NiAl (рис.1). Проведение экспериментов в 

режиме теплового взрыва показало наличие рентгеноаморфной области, 

соответствующей присутствию жидкой фазы (рис.1). Это связано с тем, что в 

случае режима горения ширина зоны реакции (порядка 0,1 мм) значительно 
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меньше ширины области дифракции на образце (2мм). При тепловом взрыве 

реакция происходила практически одновременно по всему объему образца. 

Дополнительным подтверждением наличия жидкой фазы являлось присутствие 

на температурных профилях теплового взрыва плато, временной 

протяженностью порядка одной секунды, соответствующее рентгеноаморфной 

области. 

Следует отметить, что после активации из исходных частиц Ni и Al 

образовывались композитные частицы, состоящие из слоев исходных 

компонентов, размер которых был прямо пропорционален размеру исходных 

частиц. Как и следовало ожидать, после механической активации увеличилась 

скорость горения смесей и уменьшилась температура начала теплового взрыва. 

Наблюдалось уменьшение интенсивности дифракционных линий и возрастание 

их полуширины вследствие  существенного роста дефектности 

кристаллической структуры. При исследовании воспламенения 

активированных смесей отсутствовала рентгеноаморфная область, а на 

температурных профилях не наблюдалось ярко выраженного изотермического 

участка. Это связано с более низкой  температурой  начала воспламенения 

активированных смесей по сравнению с неактивированными. 

 

Рис. 1. Результаты динамической  рентгенографии горения и теплового взрыва 

системы Ni+Al. 
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В связи с возросшими потребностями рулонного проката из стали 

обыкновенного качества шириной до 1550мм толщиной 12мм в Прокатном 

цехе №4 совместно технологическим персоналом цеха и работниками 

листопрокатного отдела ИТЦ было проведено опробование прокатки 

горячекатаной полосы толщиной 12 мм на стане 1700 с последующей смоткой в 

рулон. Работа проводилась в 2 этапа. 

На первом этапе была задана цель - показать принципиальную 

возможность смотки горячекатаной полосы толщиной 12мм на существующих 

моталках стана 1700 и получение уровня механических свойств 5 категории по 

ГОСТ14637. 

 Исходной заготовкой при проведении прокатки на стане 2300/1700 

служили 2 сляба пл. К102666 и  пл. Э193838 размерами  170*1100*4010мм  и 

170*1100*3930мм, соответственно из стали марки Ст3СП5. 

Нагрев слябов проводился в четырехзонных методических печах по 

температурно – временным режимам. 

Прокатка слябов на промежуточный раскат толщиной 24 мм 

производилась на стане 2300 в соответствии с температурно – 

деформационными режимами. 

При транспортировке раската к чистовой группе стана 1700 через 

подогревательную печь подогревали раскат в течение 60сек – для первого сляба  

и  90сек – для второго сляба. Отмеченное выше увеличение времени выдержки 

на втором раскате, привело к увеличению температуры раската на выходе из 

печи на 15…20С. 

Перед прокаткой раската в чистовой группе клетей включали гидросбив. 

Замер температуры раската перед входом в первую клеть чистовой группы 

переносным пирометром «Термоскоп» показал снижение температуры 

поверхности раската на ~50˚С, по сравнению с температурой раската на выходе 

из печи. 

Предварительно был произведен расчет энергосиловых параметров 

прокатки раската 24мм  на полосу 12мм на стане 1700 с использованием 



 40 

данных пластометрических испытаний для Ст3СП по методике Л.А. Андреюка. 

Полученные данные показали принципиальную возможность прокатки полосы 

толщиной 12мм в  трех первых клетях чистовой группы стана 1700. 

Последующую прокатку в чистовой группе клетей стана 1700 проводили 

с обжатием металла в первых трех клетях по скоростным деформационным 

режимам. 

Прокатку вели на рабочих валках после прокатки монтажной партии в 

объеме -1150т. Исходная профилировка рабочих нижних валков 4-й и 5-й клети 

была вогнутая - 0,12мм. Следует отметить, что прокатка в 3-х клетях чистовой 

группы стана 1700 привела к неудовлетворительному профилю полосы, 

характеризовавшемуся большой «волной». 

Температура полосы за 8-ой клетью и смотки составила: 

 для пл. К102666  - 835…860˚С; ~715…730˚С; 

 для пл. Э193838 - 840…870˚С; ~710…730˚С 

Охлаждение полосы на отводящем рольганге для полосы пл. Э193838 

производилось с подачей воды из бачков 3-ей секции установки ламинарного 

охлаждения. Смотку прокатанных полос производили на моталку №1. 

 

По результатам механических испытаний были сделаны следующие 

выводы: 

1. Проведено опробование прокатки и смотки горячекатаной полосы 

из стали 3СП толщиной 12мм на стане 1700 прокатного цеха №4. 

2. Прокатка в 3-х клетях чистовой группы не позволяет получать 

качественный профиль горячекатаной полосы толщиной 12мм. 

3. Выбранные с учетом рекомендаций предприятия-изготовителя 

моталок (НКМЗ) настройки скоростного и температурного режимов смотки 

позволили получить рулон горячекатаной полосы в профиле 12*1100мм. 

4. Механические свойства рулонного проката удовлетворяют 

требованиям ГОСТ14637 для 5 категории. 

 

Целью второго этапа стало определить схемы настройки скоростного и 

деформационного режимов горячей прокатки в непрерывной группе стана 1700 

при прокатке широких полос (b=1540мм) толщиной 8…12мм. 

Исходной заготовкой при проведении прокатки на стане 2300/1700 

служили 6 слябов пл. Э194260 размерами  170*1550*3600мм, соответственно из 

стали марки Ст3СП5. 

Нагрев слябов и последующая прокатка слябов проводились аналогично 

по режимам Этапа 1. 

Прокатка слябов на промежуточный раскат толщиной 26…30 мм 

производилась на стане 2300 в соответствии с температурно – 

деформационными режимами. 

Предварительно был произведен расчет энергосиловых параметров 

прокатки раската 30 мм  на полосу 12*1550мм на стане 1700 с использованием 

данных пластометрических испытаний для Ст3СП. 
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Полученные данные показали принципиальную возможность прокатки 

полосы толщиной 12мм в  6-ти клетях чистовой группы стана 1700. 

Последующую прокатку в чистовой группе клетей стана 1700 проводили 

в 6-ти клетях по скоростным деформационным режимам. 

Прокатку вели на рабочих валках после прокатки 5–ти плавок с начала 

монтажной партии в объеме 306,8т: - 192,3т узкого профиля (b=1060мм), и 

114,5т широкого профиля (b=1550мм). Исходная профилировка рабочих 

нижних валков 4…6-й и 7-й, 8-й клетей была вогнутая, соответственно -0,12мм 

и -0,15мм, -0,10мм. Прокатка в 6-ти клетях чистовой группы стана 1700 

позволила избежать появления неплоскостности полосы в виде  «волны» при 

прокатке в 6-ой, 7-ой и 8-ой клетях. Необходимое снижение скорости прокатки 

в клетях 6,7и 8 до 200…220м/мин достигалось имеющимися техническими 

возможностями регулировки главных электроприводов. 

Охлаждение всех полос на отводящем рольганге производилось с подачей 

воды из 12 бачков 3-ей секции установки ламинарного охлаждения. Смотку 

прокатанных полос производили на моталку №1 со скоростями отводящего 

рольганга и  тянущих роликов ~3,5м/с  и барабана моталки ~4…4,5м/с. 

Снижение скоростей смотки по рекомендации завода изготовителя до 2,5м/с 

требует модернизации электроприводов отводящего рольганга, тянущих 

роликов и барабана моталки. Температуры конца прокатки и смотки 

соответствовали для рулонов толщиной: 

 

 8,0 мм  855…878°С и  710…735°С; 

10,0мм  855…878°С и  720…745°С; 

12,0мм  850…860°С и  723…740°С. 

 

Дополнительно определены механические свойства проката на пробах, 

отобранных от каждого рулона партии от второго, снаружи, витка. 

Из этого были сделаны выводы: 

1. Проведено опробование прокатки и смотки горячекатаной полосы из стали 

3СП толщиной 12*1540мм, а также настроечных переходных профилей 

8,10*1540мм на стане 1700 прокатного цеха №4. 

2. Определены деформационные и температурные режимы прокатки на стане 

1700,  позволяющие получать горячекатаной полосу 8…12*1540мм из 

стали марки 3СП с уровнем механических свойств 5 категории 

ГОСТ14637. 
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Одной из важнейших задач при производстве сварных изделий и 

конструкций является получение высокого качества и надежности сварного 

шва ввиду острой необходимости снижения возможности возникновения 

аварийных ситуаций. При этом важно получение равнопрочного сварного 

соединения, получение сварного шва с управляемыми свойствами, в частности 

за счет снижения его напряженно-деформированного состояния и достижения 

свойств, максимально приближающихся к свойствам основного металла. 

Решение этой задачи возможно путем использования деформационно-

термического воздействия на сварное соединение. 

Для анализа свойств сварных соединений стержней из углеродистых 

сталей была выбрана сталь 20 стандартного состава, сварку выполняли 

низкоуглеродистым электродом типа Св08Г2С. Состав металла шва был 

следующим, % масс.: 0, 076 С; 1,96 Mn; 0,88 Si; 0,014 S; 0,024 P; 0,044 Cr; 0,017 

Ni; 0,022 Cu; 0,005 Al; 0,005 As; 0,007 N. После сварки контролировали 

твердость различных зон сварного соединения по методу Роквелла с 

использованием прибора ТК-2 по ГОСТ 6996-66. Исследование 

микроструктуры осуществляли на образцах, подвергнутых шлифовке и 

полировке. Использовали приемы химического травления для определения 

различных составляющих структуры зон сварного соединения с помощью 

реактива, состоящего из 4%-ного спиртового раствора HNO3. После травления 

образцы промывали и высушивали фильтровальной бумагой. Съемку 

микроструктуры осуществляли на микроскопе ―Neophot-30‖ при увеличениях 

х300. 

Дальнейшую обработку сварного соединения осуществляли методом 

горячей деформации прокаткой. Сваренные полосы нагревали до температур 

950 - 970 
о
С в трубчатой электрической печи типа Т - 40/600, далее 

выдерживали образцы в печи 15 мин и деформировали прокаткой сварного шва 

до уровня основного металла на лабораторном стане ―дуо‖ с регулируемыми 

нажимными винтами со скоростью прокатки 0, 027 м/с и паузами между 

пропусками 6 - 8 с. Прокатку сварного шва до уровня основного металла 

проводили по - разному: в первом случае прокатку вели в одном направлении 

за 4 прохода, во втором - прокатку в разных направлениях в режиме ― реверс‖ за 

4 прохода,  после этого охлаждение образцов проводили на воздухе.  

В результате после проведения горячей деформации прокаткой получили 

структуру и свойства сварных стержней, отличающиеся от исходных. В 

частности на образцах до горячей деформации прокаткой наблюдается 

разнозернистость и неоднородность структуры по сечению. По микроструктуре 
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зон сварного соединения, состоящей из феррита и перлита, наблюдается  

крайне неоднородная структура, особенно в зоне нормализации, где номер 

зерна колеблется  в пределах № 6 - 4 по ГОСТ 3639 и зерна имеют 

неравноосное строение, что не характерно для зоны нормализации. После 

горячей деформации прокаткой в разном направлении структура становится 

более однородной, в структуре сварного соединения происходят процессы 

рекристаллизации, что приводит к выравниванию свойств по сечению образца, 

повышению его  качества и прочности, то есть  частичному упрочнению 

сварного соединения (рис.1). Полученные результаты также подтверждаются 

исследованиями свойств сварных соединений. 

 

 

а)                                                                       б)          

Рис. 1. Распределение твердости по длине сварных соединений (заштрихована 

зона сварки) а) перед прокаткой; б) после прокатки в разных направлениях 

 

                 

  а)               б)                      в) 
                                                 

                    г)                                     д)                                    

Рис. 2. Микроструктура зон сварного соединения (х 300): а) зона сварного шва; 

б) зона неполного расплавления; в) зона перегрева; г) зона нормализации; д) 

зона неполной перекристаллизации.  

После  горячей деформации прокаткой в одном направлении свойства 

сварного соединения не улучшились, в то время как после прокатки в разном 

направлении свойства сварного соединения улучшились (коэффициент 

неоднородности распределения твердости по длине сварного соединения 

уменьшился с 1,49 до 1,3), что видно из рисунка 1. 

Из рис. 1 видно, что распределение твердости по сечению образца, 

деформированного в горячем состоянии в разном направлении, стало более 

однородно, т. е качество сварного соединения повышается. Коэффициент 

неоднородности при этом уменьшился с 1,49 до 1,3, а это означает, что переход 

от сварного шва к основному металлу становится менее резким,  что говорит о 

частичном упрочнении образца. 

Таким образом, после горячей деформации прокаткой в разном 

направлении частично упрочняется сварное соединение за счет более 

однородной структуры, то есть повышается возможность получения 

равнопрочного соединения. 
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Методами металлографии и ДОЭ-анализа проведено исследование 

листовых полуфабрикатов из β-титановых сплавов на начальных этапах 

получения тонкого листа. Изучалась зеренная структура, а именно изменение 

ориентаций зерен в зависимости от их размеров и формы. 

В исходном подкате толщиной 20 мм, наблюдается неоднородная 

рекристаллизовано-полигонизованная структура, в которой присутствуют 

длинные вытянутые вдоль направления прокатки нерекристаллизованные 

зерна, «полосы», рис. 1. Обнаружено, что «полосы» сохраняются при 

дальнейших обработках.  
 

Рис. 1. Микроструктура листа толщиной 20 мм сплава ТС6 в продольном 

направлении (РЭМ, детализация структуры полосы – оптическая микроскопия). 
 

ДОЭ карты листа сплава ТС6 представлены на рис. 2. Большинство полос 

имеет текстурную ориентацию {001}<110> (самая стабильная текстура 

прокатки сплавов с ОЦК решеткой), рис. 2а…г, однако присутствуют и другие 

текстурные ориентации {111}<112> рис. 2а (еще одна текстура прокатки 

сплавов с ОЦК решеткой), а также нам встречалась ориентация {112}<111> и 

{110}<110>. Отметим, что в ПН практически все полосы, независимо от их 

общей текстуры, ориентированы плоскостью {110} (рис. 2,б). 

Обращает на себя внимание факт, что структура полосы неоднородна. В 

большей части полос встречаются протяженные внутренние границы. 

Количество таких границ варьировалось от 0 до 4 и одной из задач явилось 

определение природы наблюдаемых внутренних границ. С помощью ДОЭ-

методики удалось однозначно установить, что данные границы являются 

малоугловыми, а именно, ориентация кристаллической решетки по обеим 

сторонам границы практически не отличалась, причем, для всех типов полос, 

независимо от их текстурной ориентации. По нашему мнению, эти границы 

являются вырожденными высокоугловыми, из-за образования одинаковой 

текстурной ориентации соседних зерен, происходит процесс формирования из 

нескольких кристаллитов псевдомонокристалла имеющего внутренние 

малоугловые границы, вследствие деформации с высокими обжатиями. На этих 

границах не наблюдались нормальные зародыши рекристаллизации, что вполне 

естественно поскольку, способность к образованию зародышей 

рекристаллизации на малоугловых границ крайне низка. Это является 

классическим примером текстурного торможения рекристаллизации. 

 



 45 

 
а           б 

 

в            г 

Рис 2. ДОЭ-карты 20 мм листа сплава ТС6 с различных участков 

поверхности ПН: а – НН, б – ПН; в – НН, г – ПН. 
 

Другой вариант текстурного торможения представлен на рис. 2в,г; где 

присутствуют две плоские границы различно ориентированных зерен. В 

верхнем и нижнем зерне кристаллографическая ориентация соответствует 

{100}<110>, в среднем зерне наблюдается текстурная ориентация {110}<110>, 

причем направление <110> является общим для этих зерен и лежит в плоскости 

границы. Отсутствие зародышей на такой границе может быть вызвано рядом 

причин. Во-первых, низкой энергией границы, поскольку в ней присутствуют 

однонаправленные цепочки полностью совпадающих узлов вдоль НП, причем 

каждый четвертый ряд в одной решетке и пятый в другой имеет практически 

полное совпадение, что, безусловно, должно понижать общую энергию. Этот 

тип границ был описан в работе, где они были названы полуспециальными. 

Приведенный случай не единственный. Отсутствие рекристаллизации 

наблюдалось и на границе между двумя полосами имеющими ориентации: 

{100}<110> и {112}<111>, с соответственно сопрягающимися на границе 

плоскостями {110} и {112}. Общие направления <110> также представляют 

собой цепочку полностью совпадающих узлов, но в отличие от уже 

рассмотренного варианта цепочки совпадающих узлов лежат вдоль прокатки. 

Второй фактор – геометрический, граница является плоской, отсутствуют 

«зубчики», которые как правило являются зародышами рекристаллизации. Так 

или иначе, оба факторы фактора вызваны наличием текстуры и этот случай 

также можно считать проявлением текстурного торможения рекристаллизации. 

Среди рекристаллизованных зерен встречаются зерна отличные от 

остальных. Их кристаллографическая ориентация совпадает с текстурой полос, 

они имеют вытянутую форму в отличие от остальных равноосных (рис. 2б 

обозначены стрелками). Очевидно, что их образование происходило не за счет 

образования механизма зарождения, а за счет слияния отдельных блоков полос 

скольжения (по типу рекристаллизации in situ). Их рост происходит 

преимущественно в направлении деформации, поперечный рост ограничен.  

Общий анализ всей картины показал, что наблюдаются два 

конкурирующих процесса рекристаллизации: за счет слияния блоков 

(субзерен), первый механизм и рекристаллизация зарождение и рост 

=500 Õm; IPF - Z; Step=9 Õm; Grid245x168=500 Õm; IPF - Y; Step=9 Õm; Grid245x168
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зародышей, второй механизм. Причем около тройных стыков превалирует 

рекристаллизация по второму механизму, а вдоль границ – по первому 

механизму. По мере развития зерна рекристаллизованные по первому 

механизму поглощаются зернами рекристализованными по второму механизму. 

Но в целом наличие первого механизма сдерживает развитие рекристаллизации 

по второму механизму, за счет частичного поглощения энергии. Считать ли это 

составляющей текстурного торможения рекристаллизации, у нас не сложилось 

однозначного мнения. Но если судить в общем, то рекристаллизация слиянием 

блоков оказывает отрицательное воздействие на скорость рекристаллизации. 

Было также установлено, что различных условиях обработки возможна 

реализация двух механизмов рекристаллизации: 

 первый механизм – рекристаллизация слиянием блоков; 

 второй механизм – образование и рост зародышей с высокоугловой 

границей. 

Эти процессы являются конкурирующими. Первый механизм является 

нежелательным. Обнаружено что текстурное торможение рекристаллизации 

связано не только с преобразованием высокоугловой границ в малоугловые, но 

и с формированием особых границ в плоскости которых имеются цепочки 

полностью совпадающих узлов. Такие границы обнаружены в случае, когда 

соседние зерна сопрягаются по плоскостям {100} и {110} с общим 

направлением <110>, и по плоскостям {100} и {112} с общим направлением 

<110>. 
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Известно, что механические свойства заготовок из титана зависят от 

структурного состояния, в том числе от среднего размера зерна и от его 

распределения по сечению. Известно, что процессы интенсивной пластической 

деформации (ИПД) приводят к измельчению структуры вплоть до 0,1 мкм, что 

приводит к увеличению конструкционной прочности титана в 3 раза [1]. 

Однако практическое применение таких методов ИПД как равноканально-

угловое прессование, деформация в наковальне Бриджмена, всесторонняя ковка 

затруднено в связи с высокой трудоемкостью или малыми размерами образцов. 

Использование более технологичных способов деформации для реализации 

ИПД, таких как прокатка, могло бы существенно удешевить изготовление 

полуфабрикатов из титана с ультрамелкозернистой микроструктурой. Вместе с 

тем прокатка с большими степенями деформации, без промежуточной 

термической обработки приводит к появлению ярко выраженной 

металлографической текстуры и анизотропии механических свойств в образце 

[2]. Изменение направления деформации в ходе ИПД за счет активизации 

разных систем скольжения, двойникования и вовлечения новых объемов в 

пластическое течение могло бы повысить однородность микроструктуры и 

уменьшить средний размер зерен. В этой связи представляет интерес 

исследование особенностей структурного состояния титана при изменении 

направления главной оси деформации на базе комбинированной прокатки. 

В качестве материала исследования использовали технический титан 

марки ВТ1-0 с исходным размером зерен d=2-25 мкм. Заготовки размером 

10×10×30 мм
3
 прокатывались в листы при комнатной температуре, степень 

деформации за проход составляла ε=0,02. Суммарная степень деформации в 

образцах составила ε=3,5. Степень деформации при прокатке определяли как 

ε=ln(Ho/Hk), где Ho и Hk – соответственно исходная и конечная толщина 

образца. Структурные исследования проводили на оптическом микроскопе 

«GX-71» и просвечивающем электронном микроскопе JEM-2100. 

Исследование эволюции микроструктуры по мере увеличения степени 

деформации и изменения главной оси деформации показало, что изменение 

направления прокатки приводит к существенному увеличению доли 

двойникованных зерен.  

После обработки без изменения направления прокатки формируется 

микроструктура, доля двойникованых зерен в которой при ε=0,22 составила 
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62%. После изменения направления прокатки доля двойникованных зерен 

составила 83% при ε=0,22. 

Показано, что дальнейшая деформация двойникованной структуры, с 

изменением главной оси деформации и активизации разных систем скольжения 

приводят к значительному измельчению зерен и формированию 

фрагментированной структуры со средним размером фрагментов 100 нм. 

Результаты структурных исследований указывают на то, что смена 

направления прокатки стимулирует развитие процессов  множественного 

двойникования и скольжения при деформации, что приводит к значительному 

измельчению микроструктуры, ее фрагментации и формированию достаточно 

однородной нанокристаллической (НК) структуры. 
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В России интенсивно ведется строительство магистральных 

трубопроводов для транспортировки газа, нефти и нефтепродуктов в разные 

районы страны и за рубеж. Для наземных трубопроводов с коммерческой точки 

зрения выгодно производство труб большого диаметра для повышения 

пропускной способности при уменьшении общего расхода металла. Однако 

увеличение диаметра трубопровода приводит к повышению рабочего давления, 

что требует применение сталей  более высокой прочности. Традиционной 

структурой трубных сталей в течение последних 20 лет является неоднородная 

по толщине феррито-перлитная структура, причем анизотропия свойств тем 

сильнее, чем больше толщина проката. Это приводит к снижению содержания 

волокнистой составляющей в изломе проб при испытании падающим грузом и 

величины относительного удлинения в толщинах свыше 20 мм. Комплекс 

механических свойств и эксплуатационная надежность толстолистовых сталей 

для магистральных трубопроводов категории прочности Х70 и Х80, 

обеспечиваются при формировании бейнитной или феррито-бейнитной 

структуры c бейнитом глобулярной морфологии. 

Для получения указанной структуры в штрипсе категории Х70-Х80 

толщиной 30-40 мм наиболее целесообразным представляется использование 

термомеханической обработки, позволяющей получить высокий комплекс 

прочностных свойств при минимальном содержании легирующих элементов и 

углерода, что предопределяет высокую свариваемость сталей. 

В работе исследованы фазовые превращения, показано влияние 

деформации на кинетику прохождения феррито-перлитного и бейнитного 

превращения и установлены закономерности формирования структуры 

заданной морфологии в интервале промышленных скоростей охлаждения. 

Показано влияние технологических параметров термомеханической обработки 

на сопротивление хрупким разрушениям. Исследование влияния температуры и 

степени деформации на структуру стали марганцево-никелевой композиции 

легирования позволило определить необходимые условия для измельчения 

аустенитного зерна на черновой стадии прокатки. Изучение влияния 

предварительной горячей пластической деформации на фазовые превращения и 

анализ схемы деформации в промышленных условиях позволили разработать 

режим чистовой прокатки, обеспечивающий формирование максимального  

количества центров кристаллизации при последующем -превращении и 
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отсутствие наклепа феррита. Установлено влияние ускоренного охлаждения на 

формирование окончательного комплекса свойств.  

Результатом работы явилось изготовление штрипса категории Х70 

толщиной до 40 мм и категории Х80 толщиной до 28 мм с высокой 

сопротивляемостью хрупким разрушениям при температуре до минус 20
о
С. 
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Анализ литературных данных показал, что упрочняющая термическая и 

термомеханическая обработка является перспективным методом обработки 

титановых сплавов с целью получения высокопрочного состояния, но в 

настоящее время не все ее ресурсы использованы в полной мере. Не изучены 

процессы происходящие во время деформации пластинчатой α-фазы,  

полученной в результате мартенситного β/α’-превращения. Соответственно 

неизвестна и температурная зависимость этих процессов.  

В связи с этим в настоящей работе была поставлена цель, исследовать 

влияние различных видов термической и термомеханической обработки на 

структуру и свойства титанового сплава Ti-6-4Eli для оптимизации режимов 

упрочняющей и термомеханической обработки. 

На первых этапах работы была получена тонкая пластина α’-мартенсита с 

наноразмерностью в одном направлении – толщина пластины. Для измельчения 

полученной пластины проводилась деформация закаленных прутков. Было 

реализовано три схемы: холодная деформация, холодная деформация с 

промежуточными отжигами, теплая деформация. Основным результатом 

исследования явилось то что, при реализации холодной деформации без 

отжигов, механизмом деформации мартенситной структуры является 

двойникование в основном по плоскостям {10-12}, что следует из 

перераспределения полюсной плотности на ОПФ сплава (рис 1 б.) 

 

 

а   б   в   г 

Рис. 1 Обратные полюсные фигуры а – горячая деформация, б – холодная 

деформация в, г – холодная деформация с промежуточными отжигами. 

 

Так же, анализ показал, что при наличии промежуточных отжигов (рис. 1 

в, г) деформация осуществляется по базисным плоскостям, до этого считалось, 

что скольжение в этом сплаве осуществляется по призматическим плоскостям.  
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а       б 

Рис. 2 Структура и ОПФ сплава Ti-6Al-4VEli после теплой деформации. 

 

При теплой деформации, как и было, отмечено в литературе, скольжение 

действительно идет по призматическим плоскостям (рис. 2 а). Ярко выраженная 

двуразмерная фрагментация структуры (рис. 2 б) формируется при удлинении 

на 40-50%. В итоге к трехразмерной фрагментации приводит совмещение 

холодной и теплой деформации, поскольку в первом случае скольжение идет по 

базисным, а во втором по призматическим плоскостям. 
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Одним из видов пластометрических испытаний для экспериментального 

определения кривых   являются эксперименты на сжатие образцов.  Основным 

достоинством метода испытаний на сжатие (осадку) является возможность 

получения сравнительно больших степеней деформации. При 

пластометрических испытаниях применяют два вида испытаний на сжатие: 

цилиндрических и плоских образцов.  

В процессе пластической деформации механическая энергия, 

воспринимаемая материалом образца, частично переходит в тепловую энергию. 

Повышение температуры может ускорять протекание динамических 

релаксационных процессов в ходе деформации, а сжатие с большой степенью 

деформации характеризуется достаточно высоким температурным разогревом, 

приводящим к заметному влиянию на процессы разупрочнения в ходе 

деформации. 

Как правило, считается, что при кратковременных деформациях 

сохраняются изотермические условия. Прирост температуры в ходе 

изотермической однородной деформации определяется по формуле Дитера: 

 ,        (1) 

- коэффициент выхода тепла деформирования; - средняя удельная 

теплоемкость сплава  в предполагаемом диапазоне; - плотность сплава.  

В связи с тем, что при больших степенях деформаций не избежать потери 

тепловой энергии в окружающую среду, то необходимо уметь рассчитывать 

тепловое поле образца в этих условиях. Учет тепловых полей при испытаниях 

на сжатие получается из решения уравнения теплопроводности для 

деформируемого стержня с граничными условиями первого рода, то есть, делая 

допущение, что поверхность контакта образца имеет интенсивный теплообмен 

со средой и еѐ температура близка к температуре среды. 

Другим способом расчета теплового разогрева образца является 

использование конечно-элементного моделирования. Данный метод позволяет 

учитывать неоднородность пластической деформации, а также потери тепла в 

деформирующий инструмент и окружающую среду.  

Недостатком теоретических расчетов и численного моделирования 

является незнание реальных граничных условий и коэффициента выхода тепла 

деформирования  в реальном эксперименте. Преодолеть эти трудности 

позволяют экспериментальные методы регистрации температуры.  

Экспериментальные методы регистрации температуры подразделяются на 

контактные и бесконтактные. К контактным методам относятся способы 

определения температуры с помощью термопар и термометров. Основным 
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недостатком этого метода является необходимость плотного контакта датчика 

температуры с образцом в процессе испытания, что нарушает однородность 

образца, которая в процессе деформации влияет на регистрируемые 

механические свойства. Другим недостатком контактного метода является 

инерционность регистрируемой температуры, связанная с необходимостью 

нагревания рабочего спая термопары. 

Преодолеть недостатки контактного метода позволяют методы 

бесконтактной регистрации температуры. Условно этот метод обычно 

разделяют на регистрацию температуры с помощью пирометров и 

тепловизоров. Использование пирометров позволяет получать усредненную 

температуру на интересуемой поверхности образца в текущий момент времени. 

Преимуществом тепловизоров над пирометрами является возможность 

получения  2D изображений тепловых полей образца в процессе 

деформирования и, как следствие, однозначное сопоставление регистрируемой 

температуры и физической геометрии образца. 

 
 

а 
 

б 
 

в 

Рис. 1. Термограмма контейнера с образцом перед испытанием (а), в 

процессе деформирования (б) и линейный температурный профиль (в), 

построенный вдоль линии 1. 

Средняя температура поверхности образа определяется как средняя 

температура линейного профиля, который строится вдоль оси образца таким 

образом, чтобы выполнялось условие наблюдения по нормали. На рисунке 1 (а, 

б) приведен  пример теплового профиля контейнера с образцом, получаемого в 

процессе эксперимента на сжатие. На рисунке 1 (в) построен температурный 

линейный профиль вдоль линии 1, показанный на рисунке 1 (а), в зависимости 

от расстояния в пикселях. Пикселем является наименьшая единица 

двухмерного цифрового изображения в растровой графике и в данном 

эксперименте равна 500 мкм. 

Кроме того, линейный температурный профиль и двумерное изображение 

теплового поля удобно использовать для выявления особенностей локализации 

пластической деформации и структурных изменений в нагружаемом образце.  

 

Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ № 06-01-00679. 
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В последнее время нефтяная промышленность развивается ускоренными 

темпами. Условия эксплуатации труб нефтяного сортамента сложны и 

разнообразны, а открытие новых месторождений выдвигает задачи повышения 

не только статической и циклической прочности труб, но также 

хладостойкости, сопротивления хрупкому разрушению в различных 

агрессивных средах, сопутствующих нефти и газу.  

Зачастую, после нормализации, как принято на большинстве предприятий 

– изготовителей, не достигается требуемая прочность труб. Поэтому 

увеличивают толщину стенки труб и  возрастает масса буровой колонны в 

целом. 

Повышения прочностных характеристик можно достичь за счет замены 

режима нормализации на более интенсивное охлаждение, например, путем 

применения водокапельных охлаждающих устройств.  Создание одинаковых 

условий охлаждения по периметру трубы обеспечивается за счет 

симметричного и равномерного подвода охлаждающей водокапельной 

дисперсной среды к поверхности трубы. 

Проведена оптимизация технологии термической обработки сварных 

соединений бурильных труб и конструкции разработанного закалочного 

устройства. В качестве варьируемых параметров выбраны: давление 

подаваемой воды, температура нагрева металла и количество форсунок в 

охлаждающем устройстве.  

Образцы, подвергавшиеся закалке представляли собой сектор, 

вырезанный из трубы размером 140 х 24 мм из стали 25ХГМ. В ходе 

экспериментов технологические параметры изменяли в диапазоне: температура 

нагрева 920…960 ºС, давление воды 170…230 кПа,  количество форсунок в 

устройстве от 10 до 14 шт. Нагрев металла производили в электрической 

лабораторной печи до заданной температуры, затем фрагмент трубы 

переносили в охлаждающее устройство для проведения закалки. После закалки 

внутреннюю и наружную поверхности шлифовали с целью снятия 

обезуглероженного слоя и измеряли твердость в 25…30 точках по поверхности.  

Получены аналитические зависимости твердости стали 25ХГМ и 

равномерности ее распределения по поверхности от параметров закалочного 

устройства и технологических факторов. 

 

HRC = 0,17Pв + 0,98Nф + 0,28tн – 273                        (1) 

 

SHRC = 0,036Pв – 0,06Nф + 0,029tн – 28,6                      (2) 
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где Pв – давление воды, кПа.; Nф – число форсунок в устройстве, шт; tн – 

температура нагрева образца, 
о
С. 

Для уравнений (1) и (2) множественный коэффициент корреляции 

составляет 0,99 и 0,93 соответственно, а отношение табличного значения 

критерия Фишера к расчетному – 300 и 55, что говорит о достаточной 

адекватности полученных моделей. 

 

 

 

Рис. 1. Распределение твердости после закалки сектора трубы из стали 25ХГМ: 

давление воды 170 кПа, количество форсунок - 14, температура нагрева 960°С 

 

Анализ полученных зависимостей показал, что для получения более 

равномерного распределения твердости необходимо уменьшить температуру 

нагрева и давление воды, однако это приведет к значительному снижению 

твердости, тогда как увеличение количества форсунок приводит к 

положительному результату. Решив оптимизационную задачу, получили, что 

для достижения максимальной твердости при наиболее равномерном ее 

распределении оптимальными параметрами режима закалки являются: 

температура нагрева металла 960°С, давление воды 170 кПа. При этом 

количество форсунок в охлаждающем устройстве должно составлять не менее 

14 шт. Проведенные расчеты подтверждены экспериментально. Средняя 

твердость стали 25ХГМ после закалки составила 39,0  2,0 ед. HRC.  

Отпуск при температуре 600°С в течение 15 минут привел к снижению 

средней твердости поверхности стали 25ХГМ до 24…26 HRC, что 

удовлетворяет требованиям, предъявляемым стандартами API 5D и ГОСТ 

50278-92 в отношении прочности бурильных труб. 
 

 

Рис. 2. Распределение твердости после закалки и отпуска (температура 

нагрева 600°С, время выдержки 15 мин) сектора трубы из стали 25ХГМ 

 

На Таганрогском металлургическом заводе выполнены опытно-

промышленные испытания разработанного закалочного устройства. 

Температура нагрева зоны сварного соединения в индукторе - 900 °С, время 

нагрева 6 мин. После закалки в водокапельном устройстве в течение 9 мин. и 

последующего отпуска в индукторе при температуре 650°С средняя твердость 

трубы из стали 25ХГМ составила 26…28 HRC, что соответствует группе 

прочности G-105 согласно стандарту API 5D. 
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Титан и его сплавы широко применяются как конструкционные 

материалы во многих отраслях промышленности, в том числе и в 

автомобилестроении. Такая популярность объясняется, в первую очередь, 

малым удельным весом, высокими прочностными свойствами при отсутствии 

хладноломкости, наличием высокой коррозионной стойкости, даже в 

агрессивных средах [1]. Особый интерес вызывают β титановые сплавы, 

которые, кроме того, отличаются более низким модулем упругости, хорошей 

технологичностью и деформируемостью [2]. Совокупность всех этих свойств 

позволяет использовать полуфабрикаты из β титановых сплавов для 

изготовления деталей моторов и пружин автомобильных подвесок [3]. Однако, 

как показал опыт, основной проблемой является их низкая долговечность из-за 

появления усталостных трещин. Поэтому актуальной задачей является 

повышение сопротивления высоким статическим и усталостным нагрузкам. 

Известно, что одним из эффективных способов повышения механических 

свойств в металлах и сплавах является формирование в них наноструктуры 

методами интенсивной пластической деформации (ИПД) [4].  

Целью данной работы было исследование влияния ИПД кручением 

(ИПДК) на измельчение структуры в β титановом сплаве Timetal LCB, а также 

влияние последующего старения на механические свойства сплава. 

Аттестация микроструктуры сплава Timetal LCB проводилась методом 

оптической металлографии и просвечивающей электронной микроскопии 

(ПЭМ). Механические свойства оценивались по результатам измерения 

микротвѐрдости. 

На первом этапе исследования методом пробных закалок была 

определена температура полиморфного превращения Тпп, после чего на 

основании полученных данных была выбрана температура обработки на β-

раствор (ОТР) - 820 С. Образцы материала диаметром 20 мм после ОТР из β-

области подвергались ИПДК под давлением Р = 6 ГПа при комнатной 

температуре. Число оборотов в процессе деформации составляло 2, 5 и 10 с 

общей степенью накопленной деформации е = 4.7, 6.5 и 7.2 соответственно.  

В ходе исследовании было установлено, что после закалки с 820
 
С 

микроструктура сплава представляла собой неоднородную структуру: размер -

зерен варьировался от 15 до 100 мкм. При этом микротвердость сплава 

составила 3515 МПа (рис. 1).  
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Рис.1. Зависимость микротвѐрдости сплава от количества оборотов 

 

Исследования эволюции структуры сплава после ИПДК показали, что 

после 2 оборотов размер структурных элементов составил в среднем 200 нм. 

Увеличение степени деформации с числом оборотов до 10 привело к 

формированию микроструктуры с размером фрагментов около 100 нм. 

Структура характеризуется высокими внутренними напряжениями, которые 

характерны для наноматериалов, полученных методами ИПД. 

Измерение микротвердости образцов показало (рис.1), что уже после 2 

оборотов ИПДК привела к ее повышению в среднем до 4150 МПа за счет 

сильного измельчения структуры. Увеличение микротвердости образцов после 

5 и 10 оборотов ИПДК было менее значительным и достигало значений около 

4300 МПа в обоих состояниях.  

 С целью исследования сравнительного эффекта старения в 

крупнозернистом (после ОТР) и в ультрамелкозернистом (после ОТР+ИПДК) 

состояниях, образцы сплава TIMETAL LCB были подвергнуты старению при 

400 С в течение 2 часов. По результатам измерения микротвердости 

установлено, что микротвердость УМЗ сплава достигала 6290 MПa, и только 

5200 MПa для крупнозернистого (рис. 2). Такие различия значений 

микротвердости могут быть связаны с более однородным распределением 

выделившихся в процессе старения частиц α-фазы в УМЗ сплаве по сравнению 

со сплавом с крупным зерном -фазы [3]. 

 

Рис. 2 Влияние старения на микротвѐрдость сплава TIMETAL LCB 
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В данной работе рассматривается пластина (L>>h>>δ) находящаяся в 

условиях одноосного механического нагружения. На одну из еѐ поверхностей () 

нанесена примесь,  диффундирующая в глубь  образца, в процессе деформации. 
 

  

Рис. 1 Схема рассматриваемой системы 

Нагрузка распределена равномерно  по поверхностям рассматриваемой 

пластины перпендикулярным оси Oy. В таком случае можно сказать, что наш 

образец находится в условиях плоского напряженного состояния. Т.е., 

компоненты тензора напряжений, , равны нулю на обеих поверхностях 

пластины. Предположим так же, что  это условие справедливо внутри образца. 

Для получения качественных оценок в первом приближении ограничимся 

одномерным случаем пологая, что нас интересуют напряжения только в узкой 

диффузионной зоне отдаленной от поверхностей, к которым приложена 

нагрузка. В таком случае напряженное состояние можно характеризоваться 

компонентами, ,. В условиях обобщенного однородного нагружения можно 

принять. Оставшиеся величины зависят только от координаты. Задача о 

механическом равновесии пластины решена аналитически, найдены 

выражения для  ζx, ζy, εx, εy, εz   

, 

 

,. 

, 

, , , , 

,  

где K- коэффициент всестороннего сжатия, λ, μ – константы Ламэ, p- внешняя 

нагрузка. 

Для решения диффузионной задачи, определим, как будет выглядеть 

выражение для потока. В соответствии с  термодинамической теорией [1,2], 
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поток компонента в бинарной системе в изотермических условиях может быть 

представлен в виде: 

     (1) 

, , ,. 

 

где η–концентрация примеси в образце, - коэффициент концентрационного 

расширения, - коэффициент самодиффузии, - молярная масса примеси, - 

универсальная газовая постоянная, - температура, E – энергия активации, Π – 

работа внутренних напряжений, κ – коэффициент пропорциональности, 

который будем называть коэффициентом чувствительности подвижности атома 

к напряжениям. Это оражает на макроуровне изменение активационного 

объема атома под действием локального гидродинамического давления, 

происходящее при деформации кристаллической решетки.  

Воспользовавшись уравнением для потока (1) и найденными 

выражениями для компонентов тензоров напряжений и деформации, найдем 

уравнение диффузии: 

 

Граничные условия::;:. В начальный момент времени.  

Полученная нелинейная диффузионная задача решалась в безразмерных 

переменных численно. Исследовано влияние коэффициента  на поведение 

системы. В частности, анализировалось изменение относительной ширины 

диффузионной зоны к заданному моменту времени при различных значениях 

коэффициента. 

Обнаружено, что, если атомный 

радиус диффундирующего элемента 

больше, чем атомный радиус основы, то 

с увеличением κ уменьшается 

диффузионная проницаемость. При 

некотором значении коэффициента 

чувствительности диффузия 

прекращается вовсе. Иная ситуация 

наблюдается для диффузанта с малым 

атомным радиусом по сравнению с 

основой. Зная из эксперимента значение 

ширины диффузионной зоны в различные моменты времени, можно оценить 

значение коэффициента κ. 

Распределения примеси в образце в разные моменты времени при  

различных значения коэффициента κ представлены на Рис. 3 

  

Рис. 3  Распределение концентраций примеси в образце в разные моменты времени 

t1<t2<….<t9 при =0  и =170 

 

Работа выполнена при финансовой поддержке Интеграционного проекта 

СО РАН № 2.7. 

 

Рис. 2. Относительная ширина 

диффузионного фронта в зависимости 

от  κ. 
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Одним из основных промышленных способов использования 

углеродистых конструкционных сталей является изготовление крепежа, 

проволоки и     т. д. При этом  разработка объемных (крупногабаритных) 

наноструктурных и ультрамелкозернистых материалов, полученных методом 

равноканального углового прессования (РКУП), открывает возможности 

создания новых технологий получения различных стальных полуфабрикатов в 

виде листов, прутков, проволоки и других металлоизделий, обладающих 

уникальными физико-механическими и эксплуатационными свойствами.  

Разработка технологических процессов получения проволоки и другой 

метизной продукции невозможна без детального рассмотрения и глубокого 

исследования эволюции структурных изменений в сталях в процессе РКУП, 

последующей деформации и нагреве. В процессе волочения 

ультрамелкозернистой заготовки с большими степенями обжатия происходит 

значительное упрочнение проволоки, а следовательно снижение пластических 

свойств, что затрудняет дальнейшее деформирование на необходимый размер. 

В связи с этим целью работы является исследование особенностей структуры и 

свойств при нагреве холоднодеформированных углеродистых 

конструкционных ультрамелкозернистых сталей марок 20 и 45 с целью 

восстановления пластических свойств.  

В работе заготовки из сталей 20 и 45 после улучшения (закалки с 

высоким отпуском) и обработки методом РКУП подвергались волочению. Для 

восстановления ресурса пластичности проволоки без значительного снижения 

прочностных характеристик после волочения (относительное обжатие 91,53 %) 

производили нагрев до температур 200, 300, 400 и 500 
о
С с выдержкой при этих 

температурах 5 мин. и 1час. 

Дифракционный электронно-микроскопический анализ структуры тонких 

фольг, вырезанных из центральных областей поперечного сечения 

обработанных образцов, проводили на просвечивающем электронном 

микроскопе JEM-200СХ в светлом и темном поле при напряжении 160 kV * 

Оценка структуры металла производилась на микроскопе «ЭПИКВАНТ» 

с использованием системы компьютерного анализа изображений SIAMS. 

Распределение микротвердости по сечению образцов оценивалось методом 

вдавливания алмазной пирамиды на твердомере ПМТ-3 в соответствии с ГОСТ 

9475-76. 
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При деформировании заготовки из стали, предварительно подвергнутой 

улучшению и РКУП, происходят следующие структурные изменения): 

- наблюдается измельчение зерен феррита по сравнению с состоянием 

после РКУП: в стали 20 от 300-1000 до 170-250 нм с размером фрагментов 25-

50 нм, а в стали 45 – от 200-670 нм до 57-170 нм; 

- формируется структура с высокой плотностью дислокаций и со 

сложным дислокационным строением субграниц, что обеспечивает повышение 

прочностных свойств; 

- происходит частичное растворение карбидов в процессе пластического 

деформирования и уменьшение их размеров (практически до полного 

растворения): в стали 20 –  от 16-100 нм до размеров менее 15 нм, а встали 45 –  

от 16-230 нм до   13 нм и менее. 

Как показал проведенный металлографический анализ, микроструктура 

после нагрева образцов волоченной проволоки диаметром 1,95 мм 

(относительное обжатие 91,53 %) по сечению образцов во всех случаях 

оказалась достаточно однородной и характеризуется дисперсным зернистым 

строением, разрешить которое методами оптической микроскопии не удается. 

Электронно-микроскопическое исследование показало, что в 

микроструктуре стали 20 (рис. 1 а, б) и 45 (рис. 1 в, г)  после нагрева в течение 1 

часа при температурах 200 – 300 
о
С  ультрамелкозернистая строение 

сохраняется, что подтверждает и кольцевой характер микроэлектронограмм. 

Плотность дислокаций несколько уменьшается по сравнению с 

холоднодеформированным (волоченным) состоянием. 

При нагреве до температуры 500 
о
С и выдержке 5 мин. в микроструктуре 

появляются рекристаллизованные зерна феррита, практически свободные от 

дислокаций, с равновесными тройными стыками зерен. Размер зерен феррита 

остается ультрамелким, а электронограммы сохраняют в значительной степени 

кольцевой характер, что свидетельствует о сохранении при этой температуре 

нагрева УМЗ структуры. В микроструктуре также отчетливо наблюдаются 

карбидные частицы и обнаруживаются карбидные рефлексы на 

микроэлектронограммах.  

При нагреве холоднодеформированной УМЗ стали 20 до температуры 

300 
о
С, а УМЗ стали 45 – до температуры 200 

о
С наблюдается повышение 

твердости (рис. 2), очевидно, в результате выделения растворенного при 

деформировании углерода в виде дисперсных карбидных частиц. При этом 

максимально достигнутый уровень твердости в обеих сталях, несмотря на 

разное содержание углерода, практически одинаков. 

При дальнейшем повышении температуры происходит разупрочнение в 

результате протекания процессов рекристаллизации феррита и коагуляции 

карбидной фазы. 
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а                                           б  

       
в                                       г   

Рис. 1. Микроструктура  стали 20 (а, б) и 45 (в, г) после холодного 

деформирования и нагрева: а, в - 200
 о
С выдержка 1 час; б, г - 500

 о
С выдержка 

5 мин 

 

Уменьшение твердости по сравнению с холоднодеформированным 

состоянием в стали 20 происходит только при нагреве выше 400 
о
С, а в стали 45 

– для исследованного диапазона температур не наблюдается. Это позволяет 

ожидать, что можно повысить ресурс пластичности из УМЗ стали 20 проволоки 

за счет последующего отжига при температуре 400 – 500 
о
С. 

 

 

Рис. 2. Микротвердости сталей 20 и 45 после различных режимов нагрева 

волоченной проволоки  

* – Дифракционный электронно-микроскопический анализ выполнен в Центре 

коллективного пользования Институте физике металлов УрО РАН, г. Екатеринбург 
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Реальную прочность промышленных сплавов целесообразно оценивать 

рассматривая противоречие между прочностными свойствами материала и 

показателями трещиностойкости, которые вместе и взаимозависимо 

определяют конструктивную прочность материала. Так, приведѐнная на 

рисунке 1 качественная диаграмма представляет собой  тройную зависимость: 

предел текучести (ζт) – вязкость разрушения (КIC) – структура в различно 

упрочнѐнных сплавах. Условная точка Х делит диаграмму на две области. 

Первая область (I)- высокой надежности, вторая - повышенной хрупкости. Если 

реальный сплав в соответствии со своим структурным состоянием располагается в 

области I его служба безопасна, так как всякие случайные перегрузки будут 

сниматься активной пластической деформацией в связи с низкими значениями ζт и 

высокими значениями КIC. Если же сплав сильно упрочнен (созданы активные 

препятствия движущимся дислокациям), то значительно вырос ζт и снизился 

показатель вязкости разрушения КIC (область II). В этих условиях всякий пик внешней 

нагрузки сначала достигает критического значения KIC и создаются благоприятные 

условия для развития хрупкого разрушения. 

 

Рис. 1. Качественная диаграмма тройной зависимости 

 

В связи с этим, актуальная задача для эффективного упрочнения 

металлических сплавов заключается в поиске возможных путей сдвига данной 

точки Х на диаграмме конструктивной прочности вправо (Х΄) и создании таких 

структур материала, которые бы повысили уровень трещиностойкости, не снижая 

прочностных свойств сплава. 

Взаимосвязь между структурой материала, его прочностью и 

трещиностойкостью устанавливает главное уравнение структурной теории 

конструктивной прочности. Оно включает 5 наиболее важных дислокационно-

дисклинационных моделей упрочнения материала: 

ζт, КIC = (ζп, ζд, ζр, ζф, ζз), 

где  п – сила Пайерлса-Наббарро, д – упрочнение взаимодействием 

дислокаций, р – упрочнение растворенными чужеродными атомами, ф – 

упрочнение дисперсными фазами, зонами, кластерами, з – упрочнение 

структурными барьерами (границами зерен, фаз). 
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Из них, как наиболее эффективные дислокационно-дисклинационные 

модели упрочнения, повышающие конструктивную прочность материала 

выделяются: ζд.п.я., ζф, ζз. 

Основываясь на данных выводах нами предложена технология упрочнения 

конструкционных материалов, основанная на регулируемом термопластическом 

упрочнении (РТПУ). Проводимая нами обработка была направлена на 

активизирование действия благоприятных дислокационных механизмов 

упрочнения и снижение влияния неблагоприятных механизмов. 

Основным материалом исследования выбрана сталь У8. Для активизации 

механизма упрочнения ф было решено добавить в модельную сталь ниобий в 

количестве 0,1 %. Данное количество легирующего элемента достаточно для 

образования карбидов, но не критично для снижения трещиностойкости.  

Для активизации механизма ζз в закалѐнной структуре перед закалкой было 

решено провести термопластическую обработку по следующим режимам: 

1. Нагрев до температуры 1050 
0
С и выдержка в течении 15 мин. 

2. Деформация при температуре 1050 
0
С со степенью обжатия 20 %. 

3. Изотермическая выдержка в течении 20 секунд при температуре 800 
0
С. 

4. Повторная деформация со степенью 5 % при температуре 800 
0
С. 

5. Быстрое охлаждение (закалка). 

6. Отпуск при температуре 100, 200, 400 
0
С в течении 30 минут. 

Отпуск закалѐнных образцов при разных температурах: 100, 200, 400 
0
С 

позволил получить более благоприятную структуру, снизив действие 

неблагоприятного механизма упрочнения ζр. Контрольная обработка 

заключалась в отжиге и нормализации стали У8 микролегированной Nb, а так 

же закалке с отпуском 100, 200, 400 
0
С стали У8. Для всех видов обработки 

была выбрана повышенная температура аустенитизации (1050 
0
С). Данная 

температура позволила растворить имеющиеся в образцах частицы NbCN, 

чтобы при последующей обработке выделить их в более дисперсном виде. 

Металлографические исследования показали, что проведение 

термомеханической обработки (со степенью деформации 20 %) при повышенной 

температуре аустенитизации (1050 
0
С) размельчает карбиды ниобия с 15 мкм до 

200 нм (рис. 2). 

       

а                                                                       б 

Рис. 2. Карбонитриды ниобия, выделенные после: 

а – отжига при повышенной температуре аустенитизации; 

б – закалки по схеме РТПУ с отпуском 400 
0
С 

 

На основании данных, полученных в ходе испытаний, построена диаграмма 

тройной зависимости: предел текучести – ударная вязкость – структура 

(полученная в ходе различных режимов термической и термопластической 

обработок) (рис. 3). По диаграмме видно, что оптимальными свойствами обладает 

структура, полученная в результате осуществления схемы РТПУ с закалкой и 

отпуском при 400 
0
С. Данная структура обладает при высоких значениях твѐрдости 

(1800 МПа) и высоким уровнем ударной вязкости (38 Дж/см
2
). При этом, значение 
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ударной вязкости данного образца на 30 % превышает значение образца с заведомо 

пластичной структурой (после отжига). 

Данный режим обработки позволил сдвинуть точку Х в область структур с 

оптимальным соотношением прочности и трещиностойкости (точка Х΄ на рис. 3). 

Это соответствует основным выводам структурной теории, так как данная 

структура сочетает в себе эффективные механизмы упрочнения – ζф 

(наноразмерные карбонитриды ниобия) и ζз (мелкоигольчатый мартенсит). 

 

 

Рис. 3. Диаграмма тройной зависимости: предел текучести – ударная вязкость – 

структура для стали У8, микролегированной Nb 
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В данной работе были проведены исследования на практически 

безуглеродистой высокопрочной коррозионностойкой метастабильной 

аустенитной стали, разработанной на кафедре металловедения УГТУ-УПИ и 

предназначенной для производства высокопрочной проволоки для 

медицинского инструмента. 

Для получения высокопрочной проволоки в практике метизного 

производства применяют в различных сочетаниях холодную пластическую 

деформацию и термическую обработку. 

Достижение высокой прочности на практически безуглеродистых  

Fe-Cr-Ni сталях можно получить за счет использования целого комплекса 

механизмов упрочнения: твердорастворного, деформационного, сдвигового 

мартенситного и дисперсионного упрочнения. 

С привлечением дилатометрического, дифференциально- термического, 

микроструктурного, включая электронную микроскопию, 

рентгеноструктурного анализов, измерения электросопротивление, 

исследованы фазовые и структурные превращения на всех этапах обработки: 

«закалка», «закалка + деформация», «закалка + деформация + старения», 

протекающие в метастабильной стали 03Х14Н11К5М2ЮТ. 

Показано, что аустенит стали 03Х14Н11К5М2ЮТ является стойким к 

обработке холодом и только холодная пластическая деформация способствует 

образованию мартенсита.  При деформации е = 2,32 аустенит исследуемой 

стали практически полностью превращается в мартенсит деформации. Прирост 

прочностных свойств при этом составляет  960 МПа при сохранении 

достаточно высокой пластичности. Показано, что обнаруживаемая в стали 

чрезвычайно высокая пластичность и технологичность обусловлена 

совместным действием поперечного скольжения, микродвойникования и 

мартенситных  γ→ε→α и γ→α превращений и связанного с ними ТРИП-

эффекта. 

Использование при деформации столь высоких суммарных степеней 

обжатия исследуемой стали позволило получить не только высокопрочное 

состояние на проволоке, но и способствовало достижению 

нанокристаллического состояния в структуре и позволило существенно 

сократить число промежуточных термических обработок при производстве 

проволоки. 
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Волочение исследуемой стали трансформирует ее из аустенитной в 

мартенситностареющую. Проведение конечной операции упрочнения стали 

осуществляется за счет распада пересыщенных твердых растворов с 

выделением фазы типа NiAl, дающей наиболее высокий прирост физико-

механических свойств. Таким образом, сочетанием основных способов 

упрочнения пластической деформацией и интерметаллидным упрочнением 

упорядоченной фазой NiAl изоморфной фазам с ОЦК решеткой, решается 

проблема получения коррозионностойкой стали особо высокой прочности с 

ультромелкокристаллическим или нанокристаллическим состоянием. 

Показаны возможности сталей данного класса с точки зрения 

комбинации механизмов деформации, обеспечивающих высокую пластичность, 

даже в высокопрочном состоянии. 

Установлено, что исследуемая сталь обладает высокой коррозионной 

стойкостью, практически не уступающей коррозионной стойкости 

промышленной стали 12Х18Н10Т. 
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В последние годы является актуальным создание наноструктурных (НС) 

материалов. Эти материалы обладают уникальной структурой и свойствами, в 

них  изменяются фундаментальные, в том числе  структурно нечувствительные 

и структурно чувствительные  характеристики. Этот факт открывает 

перспективы улучшения существующих и создания принципиально новых 

материалов, многие из которых имеют непосредственный практический 

интерес. 

К настоящему времени разработано несколько методов получения таких 

материалов. Одним из ведущих является метод интенсивных пластических 

деформаций (ИПД), задачей которого является формирование наноструктур в 

массивных металлических образцах и заготовках путем измельчения их 

микроструктуры до наноразмеров. Особенностью таких материалов является 

наличие ультрамелкозернистой (УМЗ) структуры зеренного типа, содержащей 

преимущественно большеугловые границы зерен. 

Достичь очень больших деформаций при относительно низких 

температурах можно в условиях высоких приложенных давлений. С этой целью 

используют различные способы деформации: АВС-ковку, винтовую 

гидроэкструзию, равноканальное угловое прессование (РКУП), а также сдвиг 

под высоким квазигидростатическим давлением в наковальнях Бриджмена. В 

результате деформирования в материале возникает сложнонапряженное 

состояние, которое позволяет  измельчить структуру до наноразмеров зерен без 

разрушения образца. Во всех этих методах различаются условия деформации: 

давление, температура, скорость деформации и напряженное состояние 

материала в очаге деформации, оказывающее влияние на структуру и свойства 

материала. Таким образом, возникают трудности при сопоставлении структуры 

и свойств материала, деформированного различными методами. В первую 

очередь это связано, прежде всего, отсутствием универсального способа 

расчета степени деформации, позволяющего сопоставить величину 

деформации, достигнутую разными способами. 

В работе предпринята попытка сопоставить деформацию меди и алюминия 

разными методами (осадка, сдвиг под давлением, РКУП) и оценить влияние 

схемы и режимов деформации на структуру и свойства полученных 

материалов. 
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Благодаря своим специфичным физическим и химическим 

характеристикам (модуль упругости, коррозионная стойкость и др.), титан 

широко используется для конструкционных изделий и медицинских 

имплантатов. Но обычный Ti недостаточно прочный. Создание 

наноструктурного титана с очень высокой прочностью и достаточной 

пластичностью методами ИПД перспективно для производства изделий с 

повышенными служебными свойствами. За счет высоких производительности и 

коэффициента использования материала (около 100%), непрерывное равно-

канальное угловое прессование по схеме «Conform» (РКУП-С) открывает новые 

перспективы широкого применения титана. Для развития технологии 

необходимо изучение влияния режимов деформации РКУП-С на 

микроструктуру и механические свойства материала. 

В качестве исходного служил пруток титана Grade 4 диаметром 10 мм. 

Пруток был подвергнут РКУП-С с углом пересечения каналов 120°, после чего 

пруток принял квадратную форму сечения со стороной 9,3 мм. Один проход 

РКУП-С соответствует е = 0,67. Дальнейшая деформация для получения прутка 

круглого сечения проводилась волочением с квадрата 9,3 мм до диаметра 5 мм. 

По зависимости механических свойств титана Grade-4 от степени 

накопленной деформации, показанной на рисунке 1, видно, что при увеличении 

степени деформации методом РКУП-С идет рост прочности, причем до n 

(числа проходов РКУП-С) равным 4 (е = 2,67) прирост более интенсивный, чем 

при дальнейшем деформировании с n = 4 (е = 2,67) до n = 8 (e = 5,33). Далее при 

смене прессования волочением снова наблюдаем интенсивный рост предела 

прочности материала сростом е. Что касается относительного удлинения, то 

оно при n = 2 (е = 1,33) заметно снижается, но далее с повышением степени 

деформации практически не изменяется. 

 

Рис. 1. Зависимость предела прочности и относительного удлинения Ti Grade4 

от степени деформации при РКУП-С с дополнительным волочением. 
кривая 1 – значения предела прочности 

кривая 2 – значения относительного удлинения 

 

Исследования микроструктуры показывают, что при накопленной деформации 

е равной 5,33 (n = 8) формируется измельченная фрагментированная структура 

с размером структурных элементов 200 нм, большими внутренними 
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напряжениями и относительно небольшой вытянутостью в продольном 

сечении. Волочение до диаметра 5 мм (е = 5,95 в сумме с предыдущей) 

приводит к дополнительному измельчению зерен/фрагментов до 150 нм и 

сильному удлинению структурных элементов в направлении деформации (в 

продольном сечении), при этом границы зерен приобретают более четкий вид. 
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Прочность сцепления слоев сталемедной биметаллической композиции 

является основным показателем, характеризующим процесс сварки металлов в 

твердом состоянии, который реализуется при совместной горячей пластической 

деформации слоистой заготовки. Пластическая деформация при этом 

определяет образование прочного соединения, обеспечивая создание 

физического контакта и активных центров, а также удаление из зоны 

соединения окисных пленок. Важным фактором, влияющим на качество 

сцепления металлов при сварке давлением, является сопротивление 

деформации биметалла. Многочисленные данные свидетельствуют о том, что с 

повышением пластичности металлов и снижением сопротивления деформации 

их склонность к образованию прочного соединения увеличивается. Поэтому 

при получении биметаллических композиций в условиях повышенных 

температур необходимо учитывать изменение пластических характеристик 

соединяемых металлов в результате их нагрева.  

Целью работы являлось исследование структуры стального сердечника из 

стали марки 10 при получении сталемедной заготовки способом горячей 

прокатки в калибрах с использованием электролитно-плазменного нагрева. 

Температура нагрева под прокатку составляла 860 
0
С. 

Металлографический анализ проводился на микроскопе «ЭПИКВАНТ» с 

использованием системы компьютерного анализа изображений SIAMS. С 

помощью цифровой видеокамеры изображение микроструктуры вводилось в 

компьютер и затем анализировалось с применением специализированных 

программ, причем применяемые методики адаптированы в соответствии с 

требованиями ГОСТ 5639-82 и 8233-82. 

Микроструктура исходной стальной катанки, используемой для 

изготовления сердечника заготовки, оказалась практически одинаковой во всех 

исследуемых образцах и соответствовала характерной структуре 

доэвтектоидной низкоуглеродистой стали (рис. 1а, б). После формовки в 

большинстве случаев структура не претерпела каких-либо существенных 

изменений по сравнению с исходным состоянием (срав. рис. 1 в, г и рис.    1 а, 

б). Из этих рисунков видно также, что у поверхности сердечника и в исходном 

состоянии, и после формовки величина зерна несколько меньше. 

 

 

а                                                                 б 
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в                                                          г 

Рис. 1. Характерная микроструктура исходной катанки (а, б) и сердечника 

после формовки заготовки (в, г): а, в - у поверхности; б, г - в центре сердечника; 

х 250 

 

На рис. 2 представлена микроструктура сердечника после горячей 

прокатки. В отличие от формовки прокатка сталемедной заготовки привела к 

значительному изменению структуры. Прежде всего, следует отметить 

измельчение зерна, которое произошло практически по всей площади сечения 

(рис. 2 а, б). Наряду измельчением зерна появились существенные различия в 

строении зерен феррита и перлита. В некоторых образцах у поверхности 

контакта на фоне мелких зерен феррита обнаруживаются отдельные крупные 

зерна, практически свободные от дефектов (рис. 2 в). Перлитные зерна также 

измельчаются, фрагментируются. 

Однако характер изменений структуры в разных образцах оказался 

различным. Это может свидетельствовать о том, что при горячей деформации в 

связи с возможным изменением условий прокатки (например, при изменении 

скорости прокатки и т.д.) разные образцы прогревались до разных температур 

или на разную глубину. Поэтому в структуре имеются крупные зерна, в 

которых не происходило превращений при нагреве, и мелкие новые зерна 

феррита и перлита, образовавшихся во время охлаждения (в тех участках, где 

при нагреве произошло превращение). Кроме того, наблюдаются и зерна 

феррита со следами деформации, причем в центральных участках их доля в 

структуре составляет до 80 %. Поэтому степень протекания динамической 

рекристаллизации, очевидно, также была разной, что и привело к 

формированию феррита с различным строением. В конечном итоге это и могло 

повлиять на прочность сцепления, стабильность прокатки и механические 

свойства сталемедной катанки. 

 

 

а                                                                 б 

 

в                                                          г 

Рис. 2. Микроструктура сердечника после прокатки в партиях заготовки № 80 

(а, б) и № 73 (в, г): а, в - у поверхность контакта с медью, б, г - в центре, х 500 

 

Выводы 

 

1. В большинстве случаев формовка не приводит к значительному 

изменению микроструктуры по сравнению с исходным состоянием стальной 

заготовки. 

2. После горячей прокатки микроструктура сердечника сталемедной 

катанки в разных образцах может существенно различаться, что может быть 
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связано с разной степенью прогрева сердечника и разной степенью развития 

процессов динамической рекристаллизации. 

На качество сталемедной заготовки в технологии твердофазного соединения 

могут влиять степень прогрева заготовки и степень развития процессов 

динамической рекристаллизации при горячей прокатке. 
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Одним из перспективных направлений повышения эксплуатационных 

свойств промышленных сплавов является создание в них нанокристаллических 

или ультрамелкозернистых (УМЗ) структур методами интенсивной 

пластической деформации (ИПД). Металлические материалы с размером 

структурных элементов от 1 мкм до 100 нм и менее представляют собой 

большой интерес благодаря их уникальным физико-механическим свойствам: 

высокой прочности и усталости, износостойкости, низкотемпературной и/или 

высокоскоростной сверхпластичности [1].  

К настоящему времени результаты исследований сплава ВТ6 показали 

возможность повышения его прочностных и усталостных свойств почти в 1,5 

раза при условии формирования объемной ультрамелкозернистой (УМЗ) 

структуры [2].  

Лопатки компрессора из титановых сплавов получают путем объемной и 

изотермической штамповки, в том числе с использованием сверхпластической 

деформации, обычно в интервале температур от 850 до 950 С. Применение 

наноструктурных заготовок при формообразовании лопаток создает 

возможность реализации изотермической штамповки в условиях 

низкотемпературной сверхпластичности, т.е. при температурах 600…650 С [3]. 

Такой температурный диапазон позволит, во-первых, наряду с экономией 

энергоресурсов использовать более дешевые материалы для штамповой 

оснастки. Во-вторых, в данном температурном интервале деформации 

уменьшается толщина поверхностного альфированного слоя заготовки, что 

значительно снижает объем последующей механической обработки.  

Целью данной работы было исследование влияния низкотемпературной 

штамповки заготовки из наноструктурного сплава ВТ6 на его структуру и 

механические свойства. В ходе эксперимента была проведена опытная 

штамповка лопатки компрессора низкого давления (КНД) из обычной 

заготовки с исходным размером зерна α-фазы 15 мкм при температуре 910
о
С и 

наноструктурной заготовки с исходным размером α – фазы 0.5 мкм при 

температуре 650
о
С, общая степень деформации составляла около 70%. 

Полученные штамповки  подвергались отжигу при температуре 550
о
С в 

течение 2 часов с целью уменьшения внутренних напряжений и улучшения 

обрабатываемости. Были проведены исследования микроструктуры 

полученных штамповок методом оптической и просвечивающей электронной 

микроскопии. Механические испытания проводились на образцах, вырезанных 

вдоль пера лопатки. 
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Рис 1. Микроструктура: а – серийной опытной лопатки, полученной 

изотермической штамповкой при Т=910 С; б - исходной наноструктурной 

заготовки, полученной изотермической штамповкой при Т=650 С 

 

В результате проведенных исследований было установлено, что заготовка 

лопатки, полученная изотермической штамповкой по стандартной технологии, 

имела неоднородную бимодальную микроструктуру, которая состояла из 

глобулей α – фазы размером примерно 15 мкм в β – превращенной матрице, 

имеющей пластинчатое строение.  

Из рис 1. видно, что изотермическая штамповка наноструктурной 

заготовки при температуре 650
о
С привела к формированию однородной УМЗ 

структуры со средним размером зерна α – фазы 1 мкм.  

 

Рис 2. Диаграмма растяжения образцов вырезанных в направлении пера 

лопаток, полученных изотермической штамповкой по различным режимам: 1 – 

серийная опытная лопатка, полученная изотермической штамповкой при 

ТШ=910 
О
С; 2 – исходная наноструктурная заготовка, полученная 

изотермической штамповкой при ТШ=650 
О
С. 

Прочность штамповки лопатки с УМЗ структурой достигала 1550 МПа, 

что на 350 МПа выше, чем прочность стандартной лопатки, при этом 

пластичность обеих заготовок была на одном уровне (относительное удлинение 

составляло около 7-8%). 

Исследования термостабильности УМЗ заготовок лопатки показали 

возможность сохранения структуры и достигнутых механических свойств в 

опытной лопатке в условиях длительных нагревов при температуре до 300
о
С. 
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Термомеханическая обработка (ТМО) титановых сплавов, которая 

включает в себя операции: закалку из (α+β)-области, последующую 

интенсивную холодную деформацию и отжиг, является перспективным 

методом обработки с целью получения субмикрокристаллической или 

нанокристаллической структуры. Исследование проведено на прутках 

диаметром 12 мм из высокопрочного титанового сплава ВТ16, подвергнутого 

ТМО по режиму: закалка, холодная прокатка на степени деформации 9; 16; 

31,4; 44%. Старение проводилось при температурах 450, 500, 550
о 

С в течение 

0,5; 1,5 и 3 часов. Для исследований применялись следующие методики ПЭМ, 

РЭМ, РСФА, микродюрометрия, механические испытания. 

Определен оптимальный диапазон температур закалки обеспечивающий 

получение максимального количества α''-мартенсита без интенсивного роста 

зерна. В структуре после закалки присутствуют первичная α-фаза и α'' - 

мартенсит.  

Установлено взаимное влияние трех параметров: степень деформации, 

температура старения, продолжительность старения на характер изменения 

фазового и структурного состава сплава. Обнаружено, что при деформации 

происходит дробление пластин α''-мартенсита за счет двойникования. 

Установлены закономерности протекания α''→α' превращения в ходе холодной 

деформации. Наличие деформации ускоряет процессы распада метастабильных 

фаз в сплаве, выделение частиц β -фазы происходит не только по границам 

мартенситных пластин, но и по границам двойников расположенных внутри 

пластины. При старении  распад α'-мартенсита происходит за счет выделения 

частиц β-фазы размерами 150 нм. При температуре старения 550
о
 С выделения 

β-фазы начинают соединяться,  образуя  матрицу. 

Испытания показали качественное изменение механических свойств по 

сравнению с традиционной обработкой. Применение такой обработки 

обеспечивает одновременный рост прочностных и пластических характеристик 

материала до 40%. 
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ОСОБЕННОСТИ ДЕФОРМАЦИИ СПЛАВА NI3AL С УЧЕТОМ 
ТЕЧЕЧНЫХ ДЕФЕКТОВ 
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ʇɸʊʇ, ʛ. ʈʫʙʮʦʚʩʢ  
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Введение 

Наличие междоузлий в кристалле определяют многие свойства сплава. В 

данной работе проводится исследование влияния точечных дефектов внедрения 

на прочность кристалла, проводится анализ стадий одноосной деформации 

растяжения. Для того, чтобы отследить атомную перестройку на более 

детальном уровне, исследование процесса деформации проводилось методом 

молекулярной динамики. Скорость растяжения кристалла составила 20 м/с. 

Рассматривается особенность течения основных стадий деформации: этапов 

квазиупругой и пластической деформации, - при различных температурах 

системы и концентраций точечных дефектов в ней.  

Модель и методика моделирования 

В качестве модельного сплава выбран сплав Ni3Al с кубической 

гранецентрированной решеткой со сверхструктурой L12. Размер расчетного 

блока составляет 10638 атомов. На границы расчетного блока кристалла 

накладываются свободные граничные условия в направлениях <100>,<010> и 

жесткие в направлении <001>.Для моделирования процесса атомной 

перестройки применяется метод молекулярной динамики. Взаимодействие 

атомов в кристалле задается с помощью парных потенциальных функции 

Морзе (1). 

      (1) 

 где KL, KL, DKL – параметры, определяющие взаимодействие пары 

атомов сорта K и L; r – расстояние между атомами. Взаимодействие атомов 

предполагается зависящим лишь от межатомного расстояния. При расчетах 

взаимодействия атомов был взят радиус обрезания равный трем 

координационным сферам.  

Потенциальная энергия системы N атомов представляется в виде:  

       (2) 
где ri, – радиус–векторы i-го атома.  

При рассмотрении замкнутой системы, сила, действующая на i-й атом, будет равна: 

       (3) 

Система уравнений движения в классическом виде представляется как: 
,;      (4) 

где mi и  – масса и скорость i-го атома, t – время. 

Для решения системы обыкновенных дифференциальных уравнений 

применяется численный метод Эйлера с полушагом.  
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Абсолютное значение начальных скоростей атомов в идеальном 

кристалле рассчитываются по формуле: 

         (5) 

где kb – постоянная Больцмана, T – температура. 

Результаты и обсуждения 

Были рассмотрен процесс деформации при следующих условиях: 

1) 8 межузлий (6 сорта А; 2 сорта В) при температуре 600 К. 

2) 12 межузлия (8 сорта А; 4 сорта В) при температуре 100 К. 

3) 8 межузлия (6 сорта А; 2 сорта В) при температуре 85 К. 

Все эксперименты длились в течение 500 Пс и охлаждении в течение 100 

Пс. 

 

 

а) 8 межузельных атомов при 600 К 

 

б) 12 межузельных атомов при 100 

К 

 

в) 8 межузельных атомов при 85 К 

Рисунок 1. Изменение потенциальной энергии в процессе деформации 

Во всех экспериментах можно выделить четыре четко выраженных этапа: 

этап квазиупругой деформации (I), этап пластической деформации(II), этап 

образования шейки разрыва кристалла(III)и этап разрушения (IV) 

На этапе квазиупругой деформации происходит относительное смещение 

атомов, без образования видимых и четких дефектов. Рост процента 

концентрации межузельных атомов в кристалле приводит к незначительному 

снижению длительности этого этапа. Температура в данной ситуации является 

более существенным фактором. Более высокие температуры значительно 

раньше приводят и без того подвижные межузельные атомы в активное 

состояние, что является следствием в какой-то мере слияния этапов 

квазиупругой и пластической деформации. Эти этапы как бы чередуются в 

процессе растяжения кристалла. По мере накопления напряженности 

происходит образование границ разрыва. С ростом напряженности кристалла, 

происходит образование новых подчастей кристалла или развитие самих 

границ разлома. В уже в частично обособившихся подчастях кристалла 

некоторое время идет процесс квазиупругой деформации(об этом говорит 

параболическое изменение потенциальной энергии кристалла на графике). С 

III  

III  
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течением времени продолжительность таких этапов квазиупругой деформации 

уменьшается. При низких температурах активность межузельных атомов не 

столь высока. В этом случае можно заметить некое снижение 

продолжительности этапа квазиупругой деформации и увеличение этапа 

пластической.  

На этапе пластической деформации происходит образование антифазных 

границ. Для этой стадии характерно наличие нескольких точек бифуркаций 

запасенной энергии упругой деформации, что говорит о появлении новых 

типов и коллективов структурных и сверхструктурных дефектов. При более 

высоких температурах сложно выделить чистый этап пластической 

деформации, при низких же он протекает классически (с ярко выраженными 

точками бифуркации запасенной энергии ).  
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В данной работе ставилась задача получения  изделий, в виде проволоки 

и ленты, из материала, обладающего достаточно высокой коррозионной 

стойкостью и в то же время высокой твердостью, прочностью и упругостью, 

обеспечивающие сохранение необходимой жесткости и отсутствие  

формоизменений в процессе эксплуатации. С этой целью были изучены 

фазовые превращения и изменения свойств при различных режимах 

термопластической обработки двухфазной аустенитно-ферритной стали 

03Х13Н10К5М2Ю2Т. Ранее проведенными исследованиями было показано, что 

в закаленном состоянии структура исследуемой стали состоит из аустенита и -

феррита, обладающего аномально высокой твердостью (свыше 500 V), в то 

время как микротвердость аустенита находится в пределах 200HV. Наличие 

двухфазной структуры, состоящей из фаз различной твердости, обуславливает 

относительно невысокую интегральную твердость закаленных аустенитно-

ферритной стали ( 28 HRC), что является необходимым условием для 

достаточной  хорошей пластичности этой стали в закаленном состоянии. 

Методом электронной микроскопии показано наличие в -феррите 

закаленной стали высокодисперсных равномерно распределенных частиц 

округлой формы с решеткой типа В2, а на электронограммах с участков -

феррита (закаленной стали) обнаружены сверхструктурные рефлексы, которые 

свидетельствуют о наличии в структуре упорядочения. Темнопольные 

изображения в сверхструктурном рефлексе (001)NiAl  указывают на «свечение» в 

-феррите упорядоченной фазы типа NiAl, которая и является ответственной за 

высокую  микротвердость -феррита. 

Выявление особенностей формирования структуры на микро- и 

субмикроскопическом уровне в исследуемой аустенитно-ферритной стали 

03Х13Н10К5М2Ю2Т после различных термических и деформационных 

обработок представляло существенный интерес. 

Оптическая металлография не выявила заметных структурных изменений 

при нагреве исследуемой стали вплоть до 650 С включительно. При старении 

500..650 С наблюдается появление неоднородности структуры как аустенита, 

так и -феррита, связанной с распадом твердого раствора (-феррита) и 

возможным частичным превращением . Применение метода электронной 

микроскопии позволило проследить протекание процесса распада -феррита. 
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Холодная пластическая деформация является надежным и простым 

способом достижения высокопрочного состояния. 

По результатам электронноструктурного и рентгеноструктурного 

анализов, аустенит исследуемой стали является деформационно нестабильным 

и при деформации порядка 80 % в структуре наблюдается практически 100 % 

ОЦК фазы, т.е. аустенит полностью переходит в мартенсит деформации. 

Упрочнение исследуемой стали при деформации обусловлено совокупным и 

сложным воздействием различных факторов: по-первых, деформацией 

аустенита, а затем мартенсита, во-вторых деформацией -феррита, в-третьих, 

фазовым  превращением, протекающим по бездиффузионному механизму 

и приводящим к формированию в аустенитной матрице высокодисперсных 

кристаллов мартенсита, способных наследовать дефекты аустенита. Структура 

деформированной стали имеет типичный волокнистый характер, наблюдается 

значительное раздробление зерен -феррита и наличие большого количества 

мартенсита деформации. Прирост временного сопротивления разрыву 

составляет  900 МПа. 

Выявление особенностей формирования структуры на микро- и 

субмикроскопическом уровне в исследуемой аустенитно-ферритной стали 

03Х13Н10К5М2Ю2Т после  старения при различных температурах показало, 

что в исследуемой аустенитно-ферритной стали, обработанной по режиму: 

закалка + деформация + старение 500 С, происходит выделение NiAl из ОЦК-

твердого раствора как -феррита, так и мартенсита деформации. После закалки, 

пластической деформации и старения при температуре 650 С наблюдается 

появление участков аустенита, в ряде случаев в аустените появляются 

двойники. Образующийся аустенит также не содержит интерметаллидной фазы. 

В работе установлены также особенности формирования структуры и свойств  в 

практически безуглеродистой алюминийсодержащей аустенитно-ферритной 

стали 03Х13Н10К5М2Ю2Т при лазерном воздействии в поверхностном слое. 
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Важной задачей для авиационной и космической отрасли является 

разработка новых высокопрочных материалов, способных работать в 

экстремальных условиях, таких как высокая температура, химически агрессивная 

среда, значительные механические нагрузки и т.д. Для каждого типа материалов 

существует своя температурная область: 300 – 600C для титановых сплавов; 

500 – 1000C для суперсплавов и композитов с металлической матрицей; 900 – 

1200C для сплавов, упрочненных оксидами; 1100 – 1600C для композитов 

углерод / углерод и композитов с керамической матрицей [1]. 

Для рабочих температур 500 – 900C наиболее перспективными являются 

материалы на основе интерметаллидов. Особое внимание уделяется 

алюминидам титана (TiAl, TiAl3, Ti3Al) [2]. Замечательный баланс свойств 

алюминидов титана, среди которых термодинамическая стабильность, высокая 

жаростойкость и жаропрочность в сочетании с низким удельным весом (~4 г/см
3
) 

по сравнению с суперсплавами (~8,5 г/см
3
) создают благоприятные перспективы 

для их применения в авиакосмической технике и энергетике. Замена суперсплавов 

на никелевой основе сплавами из алюминидов титана позволит снизить вес 

деталей ГТД и ГТУ в 1,5 – 2 раза и уменьшить материальные затраты на 20 – 

35%. Кроме того, область применения указанных соединений обширна и 

включает в себя компоненты двигателей, реактивные сопла, элементы обшивки 

космических аппаратов, сотовые конструкции сверхзвуковых летательных 

аппаратов и элементы их теплозащитных систем, а также изготовление 

клапанов для автомобильных двигателей. 

Разработка новых не дорогостоящих технологий получения алюминидов Ti 

является актуальной задачей. Традиционный метод для получения алюминидов 

титана (печная металлургия) имеет ряд трудностей, вызванных высокой 

химической активностью исходных компонентов при повышенных температурах, 

их испарением и плотностью исходных компонентов, разностью температур 

плавления, необходимостью использования высокотемпературного вакуумного 

оборудования (вакуумно-дуговой, электронно-лучевой переплавы), повышенными 

требованиями к изготовлению литейных форм и т.д. 

В последние годы были проведены исследования по созданию альтернативных 

методов получения интерметаллидов, в том числе алюминидов титана, и 

материалов на их основе. Одним из таких методов является 

самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС). 
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Для организации синтеза в режиме СВС необходимо, чтобы реакция 

сопровождалась значительным тепловым эффектом, однако система Ti+Al не 

является высокоэкзотермичной. Поэтому, чтобы реализовать 

самоподдерживающийся режим горения и получить высокотемпературный 

расплав использовали комбинированные смеси, содержащие ―целевую‖ – (Ti-Al-

Nb) или (TiO2-Nb2O5-Al) и ―энергетическую‖ – (CaO2-Al) составляющие. Для 

управления синтезом, составом и структурой литых материалов горение 

проводили в центробежных установках [3]. 

Химические схемы эксперимента могут быть представлены в следующем виде: 

 

ν1 [Ti+Al+Nb] + ν2 [CaO2+Al] → ν3 [Ti-Al-Nb] + ν4 [Al2O3-CaO] 

ν1 [TiO2+Al+Nb2O5] + ν2 [CaO2+Al] → ν3 [Ti-Al-Nb] + ν4 [Al2O3-CaO] 

 

Чтобы синтез проходил с образованием расплава и осуществлялся 

процесс фазоразделения необходимо выполнить два условия: 

 

1) Tг. > Tпл. (продуктов) и 2) d (Ме.) ≠ d (Окс.) 

 

Термодинамический расчет, проведенный в программе «THERMO» для 

системы: Ti = 64 % и Al = 36 % (% вес.) показал, что адиабатическая 

температура горения составляет 1580 градусов К. Введение энергетической 

добавки (CaO2-Al) позволяет повысить температуру горения. 

При введении энергетической добавки более 20 % появляется возможность 

перевести продукты горения в жидкофазное состояние. 

Была проведена предварительная серия экспериментов в условиях 

нормальной атмосферы, которая показала, что в образцах наблюдалось 

частичное фазоразделение, металлические слитки имели крупные поры и 

включения оксидных частиц. 

Чтобы поднять величину выхода целевой смеси в слиток необходимо 

создать значительную разницу в удельных весах металлической и оксидной фаз за 

счет дополнительной перегрузки. Кроме того, с ростом значения перегрузки 

уменьшились потери вещества при горении (рис. 1). 

 

 

Рисунок 1 

После синтеза формировались хорошо разделяемые два слоя, где верхний 

слой – это оксидная фаза (шлак), а нижний – слиток целевого сплава (рис. 2). 

Результаты химического анализа металлического слоя показали, что 

образующийся оксид кальция в ходе синтеза не вступает в химическое 

взаимодействие с алюминидом титана. 

 

 

Рисунок 2 
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Проведенное исследование показало, что высокоэнергетическая добавка 

CaO2 + Al в сочетании с воздействием высокой гравитации позволяет получать 

литые материалы Ti-A-Nb с высокой степенью однородности по химическому 

и фазовому составу. 
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Алюминий и сплавы на его основе  являются одним из наиболее широких 

классов конструкционных материалов, используемых в различных отраслях 

техники, отличаются высокой технологичностью, обладают хорошими 

литейными свойствами, имеют высокую коррозионную стойкость. В качестве 

литейных наиболее широкое применение получили сплавы на основе системы 

Al-Si (двойные и сложные силумины) для которых характерны малые 

температурные интервалы кристаллизации и отличные литейные свойства. 

В работе 3 в результате эксперимента, проведенного по плану  

ортогональных латинских квадратов 6, для сплава типа Ак7ч определена 

оптимальная концентрация элементов-модификаторов – стронция и скандия. 

Термическая обработка  - самый распространенный в технике способ 

изменения сойств металлов и сплавов. 

Влияние различных режимов термической обработки на структуру, 

фазовый состав и свойства доэвтектических силуминов изучены достаточно 

хорошо 1, имеются данные о влиянии термической обработки на силумины, 

модифицированные стронцием, оптимизированы режимы термической 

обработки для этих сплавов 2. Однако, сведения о влиянии термической 

обработки на свойства силуминов, совместно модифицированных скандием и 

стронцием, отсутствуют. 

Объектом исследований служили образцы модифицированного сплава 

АК7ч, химический состав которого приведен в табл. 1. Целью настоящей 

работы является изучение влияния микролегирования стронцием и скандием на 

фазовый состав и свойства силумина типа АК7ч. 

В связи с наличием большого количества возможных сочетаний 

независимых переменных (Тзак, 
0
С, tзак, час, Tстар, 

0
С, tстар, час)  эксперимент 

проводили по плану латинских ортогональных квадратов 6 (табл. 2). Для 

каждой ячейки представленной матрицы образцы сплава подвергали 

термической обработке согласно четырехзначному коду, в котором позиция 

цифры обозначает независимую переменную, а ее значение – уровень 

переменной (табл. 3). 

Таблица 1 

Химический состав модифицированного сплава АК7ч 
Наименование 

сплава 

Содержание элементов % (по массе) 

АК7ч Si Mg Fe Sr Sc 

6.4 0.3 0.6 0.1 0.5 

Таблица 2 
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План эксперимента термической обработки сплава АК7ч, 

модифицированного Sr и Sc 
1 

1111 

2 

2222 

3 

3333 

4 

4444 

5 

5555 

6 

2345 

7 

3451 

8 

4512 

9 

5123 

10 

1234 

11 

3524 

12 

4135 

13 

5241 

14 

1352 

15 

2413 

16 

4253 

17 

5314 

18 

1425 

19 

2531 

20 

3142 

21 

5432 

22 

1543 

23 

2154 

24 

3215 

25 

4321 

 

Таблица 3 

Уровни варьирования независимых переменных для термической 

обработки сплава АК7ч 
№ 

переменной 

Наименовани

е независимой 

переменной  

Уровни варьирования независимых 

переменных 

1 2 3 4 5 

1 Тзак, 
0
С 52

0 

530 535 540 545 

2 tзак, час 2 3 4 5 6 

3 Tстар, 
0
С 0 150 160 175 200 

4 tстар, час 0 1 3 5 7 

 

В ходе эксперимента, проведенного по плану ортогональных латинских 

квадратов, исследовано влияние термической обработки на структуру и 

механические свойства литейных сплавов системы Al-Si-Mg-Fe, 

модифицированного оптимальным соотношением Sr и Sс. Количественные 

характеристики структуры а также механических  сплава приведены в табл. 4.  

Таблица 4 

Количественные характеристики структуры и механических свойств 

сплава системы Al-Si-Mg-Sr-Sc 
№ 

образца 

D A L Н 

эвт 

Н 

 

Н   02 Т 

1 4,0  1,6 248 202 73 50 48 121 373 

2 3,2  1,9 341 289 79 64 74 163 437 

3 3,5  2,2 311 258 81 48 48 185 310 

4 14,0  10,0 561 326 82 48 51 154 405 

5 8,7  7,3 349 290 72 48 45 150 326 
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№ 

образца 

D A L Н 

эвт 

Н 

 

Н   02 Т 

6 3,4  2,0 229 222 76 59 62 146 326 

7 6,1  3,6 243 194 69 57 57 119 342 

8 6,9  5,1 352 259 69 63 64 119 437 

9 5,5  3,3 359 297 87 65 65 150 439 

10 3,9  3,5 279 235 76 65 67 148 430 

11 5,1  2,41 287 243 74 59 68 159 379 

12 10,0  7,3 322 300 90 49 50 177 360 

13 5,7  4,3 284 205 69 58 64 130 401 

14 3,5  1,6 291 225 73 60 62 142 462 

15 3,2  2,2 322 249 70 62 64 118 344 

16 10,2  5,4 287 260 70 46 52 156 426 

17 7,8  5,0 298 228 77 48 50 146 331 

18 3,6  2,7 278 238 81 56 61 155 412 

19 3,4  3,4 297 231 63 58 60 134 419 

20 3,0  2,1 314 247 91 59 70 154 441 

21 8,3  4,4 344 259 84 60 64 126 405 

22 3,8  3,0 252 203 73 65 71 122 441 

23 4,6  2,1 268 254 77 62 65 156 339 

24 3,7  3,4 267 218 71 61 66 124 440 

25 3,9  4,0 339 239 68 59 66 135 458 

 

Получены количественные зависимости данных функции отклика (а – 

параметр кристаллической решетки -Al твердого раствора, Нэвт 

микротвердость эвтектики и НAl -Al твердого раствора, S02 – условного 

предела текучести, SB – предела прочности,  - относительного сжатия,  - 

отностительного уширения при испытании на сжатие) от независимых 

переменных (Тзак, tзак, Тстар, tстар). Это позволяет рассчитывать конкретные 

значения параметров а, Нэвт , НAl, S02, SB,  и  и прогнозировать свойства 

сплава АК7ч при заданных значениях независимых переменных  в диапазоне  

их изменения. 
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Увеличение массы техногенных газовых выбросов и ужесточение 

экологических норм требуют разработки новых высокоэффективных и дешевых 

катализаторов для систем нейтрализации. 

Ранее нами было показано, что каталитической активностью в процессах 

глубокого окисления СО и углеводородов обладают высокопористые 

многокомпонентные сплавы 3d-металлов (типа металлов Ренея), полученные из 

СВС-интерметаллидов  (NiAl3)X(CoAl3)Y и (NiAl3)X(CoAl3)Y(MnAl3)Z [1]. 

Традиционный способ получения металлов Ренея – выщелачивание 

многокомпонентных интерметаллидов (в данном случае алюминидов) 

металлов. В данной работе исходные интерметаллиды были получены методом 

самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) [2]. Данный 

метод объединяет в себе два метода получения материалов: алюмотермию и 

cамораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС). Суть процесса 

заключается в протекании высокоэкзотермических реакций в волне горения 

между исходными порошковыми компонентами – оксидами металлов и 

металлом- восстановителем. В результате этого развиваются высокие 

температуры (выше температуры плавления продуктов реакции, до 3000
0
С) без 

привлечения дополнительных источников тепла, что приводит к 

формированию расплава продуктов синтеза. 

В общем виде химическую схему для получения многокомпонентных 

интерметаллидных составов методом СВС-металлургии можно представить 

как: 

(Ох1 + Ох2 + Ох3 + ... + Охn) + R → [Многокомпонентный сплав] +RkOl 

где: Охn – оксиды Ni, Co, Mn и т.д.; R – металл-восстановитель (Al); 

[Многокомпонентный сплав]- в данном случае (NiAl3)X(CoAl3)Y или 

(NiAl3)X(CoAl3)Y(MnAl3)Z. 

Вследствие высоких температур горения сам процесс синтеза очень 

кратковременный и, как правило, занимает нескольких десятков секунд. С 

увеличением содержания алюминия в синтезированных сплавах наблюдается 

ухудшение процесса фазоразделения металлической и оксидной фаз, поэтому 

эксперименты проводили в условиях воздействия высоких массовых полей 

(перегрузки), создаваемых в центробежной СВС-установке (рис.1). 

 

Рис.1. Схема центробежной СВС-установки. 
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(1)-электродвигатель с регулируемым числом оборотов, (2)-тахометр, (3)-

коллектор, (4)-ротор, (5)-группа фотодиодов для измерения скорости горения, 

(6)-тугоплавкая форма, (7)- экзотермическая смесь, (8)-инициирующая спираль 

 

Данный метод синтеза позволяет получать как отдельную 

интерметаллидную фазу, так и нанесенную путем пропитки на специально 

добавленный гранулированный или пористый монолитный носитель. 

Приготовление катализатора осуществляется путем удаления алюминия 

из интерметаллидного прекурсора травлением 20%-ным водным раствором 

NaOH или KOH, с последующим удалением остаточного водорода раствором 

перекиси водорода. Полученный катализатор имеет удельную поверхность 

порядка 10 м
2
/г, остаточное содержание алюминия – порядка 5%.  

Исследования микроструктуры поверхности катализаторов (Рис. 1.) 

показали, что на участках образца, обогащенных марганцем, образуется густой 

слой наноразмерных  волосков (толщина волосков порядка 80-90 нм), 

состоящих, по-видимому, из оксида марганца. Однако таких участков 

сравнительно мало, и они не вносят существенного вклада в увеличение 

удельной поверхности образцов. Но, не смотря на это, они существенно 

стабилизируют каталитическую активность и несколько увеличивают ее. 

 

  

Ni – Co Ni-Co-Mn 

Рис. 1. Микроструктура образцов различного состава 

 

Экспериментальная оценка активности катализаторов проводилась в 

проточном кварцевом реакторе с поворотным потоком газа на модельной 

смеси, состоящей из  0,3 об.% пропана, 0,5 об.% СО, 5,8 об.% кислорода, 

остальное – азот. Относительная объемная скорость газа составляла 120 000 ч
-1

.  
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Рис.2. Зависимость активности образцов в процессе окисления СО от 

количества опытов 

 

Активность и стабильность Ni-Co-Mn катализаторов достаточно высока. 

80%-ная конверсия СО достигается при температуре 200ºС, а пропана – при 

350ºС. 

Данный метод синтеза открывает широкие перспективы для получения 

высокопористых полиметаллических катализаторов различного состава, в том 

числе, на носителях в форме пористых блоков. 
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С каждым годом ужесточаются условия эксплуатации машин, которые 

работают в абразивных и гидроабразивных средах. В этой связи повышаются 

требования к материалам, из которых изготавливают литые детали таких 

машин и механизмов.  

Несмотря на то, что в мировой практике накоплен значительный опыт 

применения в качестве износостойких материалов для изготовления 

износостойких деталей высокохромистых, хромомарганцевых, хромоникелевых 

и других белых чугунов, проблемы выбора материалов для конкретных условий 

эуксплуатации остаются. 

Открытым остается вопрос выбора материалов и для изготовления литых 

деталей шнековых классификаторов, колес, крышек и корпусов багерных, 

песковых и шлаковых насосов, импеллеров флотационных машин и деталей 

иного оборудования обогатительных фабрик, шаровых мельниц, лопаток 

дробеметных аппаратов и др. 

Работа выполнялась применительно к условиям эксплуатации литых 

деталей систем гидрозолоудаления (ГЗУ) тепловых электростанций, где 

наиболее быстро изнашиваются витки шнеков шлаковых транспортеров, колеса 

и корпуса багерных насосов, колена пульповых трубопроводов и др. 

Анализом эксплуатации этих деталей установлено, что сопротивление 

металла гидроабразивному изнашиванию зависит от состояния металла – его 

химического состава, структуры, режимов термической обработки, которые 

придают ему высокую твердость, с одной стороны, и условий эксплуатации 

деталей – с другой. 

Следует отметить, что износ в гидроабразивных средах является сложной 

и неоднозначной функцией условий взаимодействия металла детали с 

абразивными частицами и средой. Он зависит от многих факторов: 

продолжительности эксплуатации, концентрации абразива в жидкости, размера, 

формы и твердости абразивных частиц, их скорости в момент удара о 

поверхность детали, угла атаки частицами изнашиваемой поверхности, 

снижения механических свойств материала вследствие разупрочняющего 

воздействия на него среды и др. Кроме того, в последние годы на длительность 

эксплуатации деталей машин систем ГЗУ существенное влияние оказывает 

использование некондиционного топлива на тепловых электростанциях. 

Поскольку управлять перечисленными факторами в условиях 

производства практически невозможно, остается только одно – улучшение 

свойств материала, то есть его эксплуатационных характеристик. 
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Одним из направлений решения такой задачи может быть использование 

теоретических и технологических наработок управления процессами 

формирования структуры и свойств метала в отливках из белых чугунов 

определением соотношения в них основных химических элементов, 

комплексным их легированием, микролегированием и модифицированием, 

изменением условий кристаллизации металла в отливках и режимами их 

термической обработки. 

В промышленных условиях в качестве материала для изготовления литых 

деталей, работающих в условиях гидроабразивного износа, используют 

высоколегированный хромоникелевый чугун 280Х28Н2, который содержит в 

своем составе дорогой и дефицитный никель и имеет плохую обрабатываемость 

на металлорежущих станках. Поэтому теоретический и практический интерес 

представляют исследования, направленные на улучшение свойств и структуры 

других белых чугунов, например, хромомарганцевых. 

Известно, что эксплуатационные и механические свойства белых 

износостойких чугунов зависят в первую очередь от карбидной фазы. Большое 

количество твердых и хрупких карбидных фаз определяет низкие пластические 

свойства чугунов, однако при  условии прочной связи их с матрицей сплава 

такие фазы значительно повышают сопротивление металла абразивному 

воздействию. 

Поскольку хром и марганец относятся к группе карбидообразующих 

элементов, важной задачей является определение оптимальных концентраций 

этих элементов в чугуне с целью получения максимальной износостойкости и 

сохранения удовлетворительных литейных и механических свойств. 

В качестве гидроабразивной среды (пульпы) использовали смесь 

кварцевого карьерного песка и воды в различных пропорциях, а в качестве 

эталона сравнения – образцы, изготовленные из хромоникелевого сплава 

280Х28Н2. 

Исследованиями влияния хрома на износостойкость белого чугуна с 

содержанием около 4% марганца установлено, что наивысшую (на 20…25% 

выше, чем чугуна 280Х28Н2) износостойкость имеет чугун с содержанием 

17…22% хрома. Несмотря на дальнейший рост твердости после повышения 

содержания хрома, вследствие увеличения и коагуляции карбидов хрома 

цементитного типа, износостойкость чугуна уменьшается, поскольку 

увеличивается ферритная составляющая в матрице металла. 

Марганец способствует стабилизации аустенита в белых чугунах, 

поэтому с увеличением его содержания в хромистом чугуне твердость 

снижается вследствие увеличения остаточного аустенита в основе металла. 

Износостойкость сплава при этом также уменьшается и уже при содержании 

марганца около 9% она стает меньшей, чем сплава 280Х28Н2. 

Таким образом хромомарганцевый чугун с содержанием 18…20% хрома 

и до 8,0% марганца может быть перспективным материалом для изготовления 

литых деталей, работающих в гидроабразивных средах. 

При производстве литых деталей багерных насосов полезным в 

хромомарганцевом чугуне может быть содержание никеля на уровне 0,3…1,0%. 
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Повышения износостойкости хромомарганцевого чугуна можно достичь 

дополнительным микролегированием и модифицированием. 

Исследовано влияние сурьмы на свойства чугуна 290Х19Г4 в диапазоне 

ее концентраций от 0 до 1,0% (по присадке) и установлено, что небольшие 

присадки  (до 0,15%) способствуют повышению износостойкости чугуна на 

15…20% вследствие ее влияния не только на эвтектическое превращение, но и 

на кристаллизацию аустенита. 

Сурьма сдвигает эвтектическую точку в сторону меньшего содержания 

углерода, увеличивает количество эвтектики и изменяет ее. 

Таким образом, для повышения износостойкости хромомарганцевого 

чугуна его целесообразно дополнительно микролегировать сурьмой в 

количестве 0,10…0,15% (по присадке). 

Исследовано влияние бора на эксплуатационные характеристики 

хромомарганцевого чугуна в диапазоне концентраций от 0 до 0,1% (по 

присадке). Установлено, что дополнительная обработка базового чугуна бором 

существенно повышает твердость металла и улучшает износостойкость.  

Бор оказывает сильное влияние на процессы кристаллизации чугуна как 

поверхностно-активный элемент, измельчает зерно и осуществляет 

дополнительное раскисление металла, изменяет состояние границ зерен и 

пограничных слоев, что положительно влияет на свойства чугуна. 

Микролегирование чугуна бором улучшает его технологические и 

эксплуатационные свойства и этим снижает содержание в металле хрома, 

марганца, никеля и других элементов. 

Для повышения эксплуатационных характеристик хромомарганцевого 

чугуна его целесообразно модифицировать бором в пределах 0,005…0,020% 

(по присадке). 

Литейные свойства исследованных чугунов (жидкотекучесть – 500…580 

мм; линейная усадка 1,72…2,20%; объемная усадка – 7,2…7,8%) дают 

возможность изготавливать качественные отливки любых масс и геометрии с 

различной толщиной стенок. 
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В последние годы усилия исследователей направлены на поиски замены 

Ni и Mn при производстве коррозионно-стойких сталей аустенитного и 

аустенито-ферритного класса. Выходом из ситуации может стать 

использование азота в качестве легирующего элемента. Азот – недефицитный 

легирующий элемент, отличается высокой аустенитостабилизирующей 

способностью, и, как и углерод, являясь элементом внедрения, интенсивно 

упрочняет сталь. Использование азота позволяет снизить содержание в стали 

дефицитных никеля и марганца, а в случае сверхравновесных концентраций – 

вовсе отказаться от использования данных легирующих элементов. Проблема 

использования азота в качестве легирующего элемента связана с его крайне 

низкой растворимостью в расплавленном Fe - 0,0438±0,0007 масс.% при 

температуре 1600°С. Данный факт не позволяет получать стали со 

сверхравновесным содержанием азота традиционными металлургическими 

методами. Максимальное содержание азота в таких сталях составляет порядка 

0,4 вес.%, что недостаточно для замены никеля и марганца и придания стаи 

особых свойств [1]. Анализ литературных данных за последние 10 лет 

показывает, что наибольшее распространение при синтезе высокоазотистых 

сталей аустенитного класса получили технологии литья с противодавлением 

азота, плазменного/индукционного переплава в газостатах с высоким 

давлением азота, механическое легирование в шаровых мельницах в атмосфере 

азота, а так же твердофазное газовое азотирование. 

Практически во всех литературных источниках упоминается о 

возможности использования методов порошковой металлургии для синтеза 

сталей со сверхравновесным содержанием азота. Учитывая, что растворимость 

азота в твердом растворе аустенита выше его растворимости в расплаве, 

значительная поверхность порошкового металла играет роль диффузионного 

транспорта и отсутствие необходимости в сложном и дорогом оборудовании, 

данная методика представляется весьма перспективной. Имеются данные об 

успешном синтезе высокоазотиситой стали системы Fe-Cr-Mn-Mo-N путем 

порошкового инжекционного прессования и высокотемпературного газового 

азотирования [2]. Так же проанонсирована технология получения 

высокоазотистой мартенситной стали системы Fe-Cr-N путем горячего 

изостатического прессования и введения нитрида хрома [3]. К сожалению, 

подробное описание технологии и полученных результатов не доступны в 

широкой печати. 

В данной работе изучалась возможность создания азотсодержащей стали 

перспективной системы легирования Fe-Cr-N. Образцы для исследования были 
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получены одноосным прессованием смесей порошков карбонильного железа и 

хрома в различных соотношениях (рис. 1, а). В качестве источника азота 

использовались сферические порошки системы Fe-C-Al-Cr-N, полученные в 

результате хромоалитирования и азотирования в виброкипящем слое [4]. 

Компактированные образцы в течении непродолжительного времени спекались 

в атмосферах аргона либо азотного защитного газа (АЗГ, 95% N2 + 5%H2) при 

температуре 1100°С, после чего были подвергнуты металлографическому и 

микрорентгеноспектральному анализу с использованием метода растровой 

электронной микроскопии. Проведенные исследования позволили выявить 

частичный распад нитридных оболочек Fe4N азотированного порошка (рис. 1, 

б). Дополнительно проведенные термогравиметрические исследования 

использованного порошка Fe-C-Al-Cr-N позволили установить температурный 

интервал устойчивости нитридов железа, что поможет в дальнейшем подобрать 

оптимальный температурный режим твердорастворного азотирования. 

 

 

а     б    в 

Рис. 1. Микроструктура порошкового материала после компактирования (а) и 

спекания (б); результаты МРСА (в) 

 

По результатам микрорентгеноспектрального анализа установлено 

образование нитридных оболочек на частицах хрома, соответствующих по 

стехиометрии нитриду Cr2N. Данный факт хорошо согласуется с 

литературными данными и свидетельствует об высокой эффективности 

диффузионного транспорта атомов N по многочисленным границам раздела в 

порошковом материале. При спекании в атмосфере АЗГ отмечено сквозное 

азотирование частиц хрома с образованием CrN. Кроме того, построение карт 

распределения химических элементов позволило выявить факт интенсивной 

диффузии Cr через нитридные оболочки Cr2N в окружающую ферритную 

матрицу (рис. 2). Отмечена неоднородная деформация ферритной матрицы 

карбонильного железа вблизи сферических частиц азотированного порошка. 

Проведенные разрывные испытания вырезанных из спеченных заготовок 

микрообразцов продемонстрировали слабое сцепление сферических частиц с 

матрицей при вязком характере разрушения ферритной матрицы. 
 

 

Рис. 2. Карты распределения элементов после спекания 1100°С, 5 мин., 

атмосфера АЗГ 

 

Имеющиеся результаты позволяют сделать вывод о необходимости 

использования в качестве источника азота частиц хаотической формы и 

меньшего фракционного состава, а так же снижении температуры спекания для 

предотвращения образования нитридов Cr2N, CrN с одновременным 

увеличением общего времени процесса. 
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В работе исследовались микромеханические характеристики 

керамического слоя  из оксида циркония двухслойных плазменных покрытий. 

Все типы газотермических покрытий, к которым относятся и плазменные,  

имеют особые механические характеристики, обусловленные их слоистой 

структурой.  Прочность покрытий обычно является пониженной по сравнению 

со спеченными материалами в результате отсутствия полной микросварки 

между отдельными  слоями, а также наличия пористости, окисления слоев. 

Большое количество параметров процесса напыления, к которым можно 

отнести и параметры порошка для напыления (гранулометрический состав, 

форма частиц, однородность химического состава по  частицам) затрудняет 

создание оптимальной технологии напыления. С целью выбора критерия 

оптимизации  было проведено исследование прочностных и деформационных 

свойств керамического слоя покрытий ЦИО-7-10-50 и Z7Y10-90: 

микротвердости, микропрочности, микрохрупкости,  статического 

коэффициента  трещиностойкости К1с,  полученных методом 

микроиндентирования. 

Измерения микротвердости осуществляли по ГОСТУ 9454 при нагрузке 

200 г.  Время нагружения варьировалось 15 и 30 секунд. Результаты измерений 

подвергались статистической обработке. 

Средние значения микротвердости для обоих типов покрытий составили 

8160-8250 МПа. Различия  в значениях микротвердости покрытий обоих типов 

незначительны. Поэтому по данному критерию представляется 

затруднительным отдать предпочтение тому или другому покрытию. 

Коэффициент трещиностойкости К1с  рассчитывался по формуле: 

, , где 

Hμ – микротвердость при нагрузке 1000 г (МПа); а – полудиагональ 

отпечатка квадратной (Виккерса) пирамиды, м; D- длина  трещины, м.  

Микропрочность покрытий определялась по формуле:  

, МПа. 

Микрохрупкость рассчитана по формуле:,  

где d – диагональ отпечатка пирамиды, мкм. 

Полученные значения микромеханических характеристик представлены в 

таблице: 
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                                                                                                   Таблица 

Тип 

покрыти

я 

Направлени

е развития 

трещины 

Микро-

твердость

, 

Hμ, МПа 

К1с,  Микро-

прочность

, 

ζ,  МПа 

Микро- 

хрупкост

ь 

ЦИО-7-

10-50   

Вдоль 

покрытия 

8250 0,93

-

0,94 

132-134 2,2-2,7 

 Поперек  

покрытия 

 1,43 

-

,151 

194-213 1,2-1,5 

Z7Y10-

90 

Вдоль 

покрытия 

8163 0,87

-

1,09 

125—168 1,6-2,7 

 Поперек 

покрытия 

 1,15

-

1,25 

154-184 1,2-1,6 

 

Из приведенных данных следует, что покрытие ЦИО-7-10-50 

характеризуется несколько большими значениями K1с и микропрочности   по 

сравнению с Z7Y10-90. Соответственно, микрохрупкость у этого покрытия 

несколько  ниже. У обоих покрытия явно выражена анизотропия свойств: вдоль 

покрытия, т.е. вдоль поверхностей раздела микрослоев все свойства являются 

пониженными. Поперек покрытия свойства повышаются  от 14 до 60%. По-

видимому, поверхности раздела между отдельными слоями являются 

серьезным препятствием для развития трещин, несмотря на наличие довольно 

большой пористости (от 11 до 15%), которая также располагается слоями в 

покрытии. Таким образом, разработанная методика оценки прочностных 

свойств покрытий позволяет установить достаточно тонкие различия между 

исследованными материалами. 

 

Выводы 

1. Разработана методика микроиндентирования при больших нагрузках 

керамических газотермических покрытий. 

2. Установлены характеристики микротвердости, микропрочности, 

микрохрупкости и трещиностойкости плазменных теплозащитных покрытий 

ЦИО-7-10-50 и Z7Y10-90. 

3. Показано, что плазменное покрытие по основе порошка ЦИО-7-10-50 

обладает повышенными свойствами прочности и трещиностойкости. 

4. Оба типа покрытий вследствие  наличия слоистой структуры обладает 

выраженной анизотропией свойств: поперек покрытия характеристики 

трещиностойкости и микропрочности выше на 14-62% по сравнению с 

покрытием Z7Y10-90. 
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В настоящее время на основе TiN разрабатывается новый класс покрытий 

– нанокомпозитные со средним размером зерен менее 100 нм, в частности, 

двухфазные покрытия на основе нитридов титана и алюминия [1–3]. 

Вследствие значительного увеличения объемной доли границ раздела такие 

покрытия проявляют в ряде случаев уникальное сочетание свойств: высокую 

твердость, износостойкость, окислительную стойкость и одновременно 

высокий коэффициент упругого восстановления, и низкий коэффициент трения. 

С помощью бомбардировки пучками ионов высокой энергии можно 

синтезировать покрытия с изменяющимся по глубине структурно-фазовым 

составом или так называемые градиентные покрытия [4]. Экспериментальные 

исследования структуры покрытия после обработки не дают полного 

представления о том, какие процессы привели к образованию той или иной 

структуры. В этом случае помощь может оказать математическое 

моделирование. Моделирование технологического процесса и его стадий 

необходимо и с целью дальнейшей оптимизации технологии, выбора 

технологических параметров. В настоящей работе исследуется математическая 

модель процесса модификации поверхностного слоя покрытия 

комбинированным потоком ионов. 

Математическая модель процесса ионной модификации материала (Fe) с 

«толстым» покрытием (TiN) комбинированным потоком ионов (Al+B) 

сформулирована в [5-7] и соответствует рис. 1. 

При формулировке модели 

учтено, что процессы 

теплопроводности и диффузии 

обладают существенно 

различными пространственными и временными масштабами, так что уже на 

начальной стадии процесса обработки поле температуры в материале можно 

считать однородным: выравнивание температуры теплопроводностью 

происходит много быстрее, чем нагрев поверхностного слоя за счет энергии 

ионов, и тем более быстрее, чем диффузионное перераспределение элементов.  

Некоторые параметры химических элементов, принятые в расчетах, 

представлены в таблице 1. 

Таблица 1  

Некоторые параметры химических элементов [8, 9] 

элемент Ti N Al B 

 

Рис. 1. Условная схема процесса 

ионной модификации покрытия 
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,  47,88 14 26,98 10,8 

,    0,1  

,  123 75 128 260 

 

Каждый расчет дает полную информацию о динамике процесса 

распределения концентраций «чистых» элементов и химических соединений, а 

также фазовый и химический состав покрытия в конце процесса обработки.  

В качестве примера на рис. 2, а, б представлено пространственное 

распределение мольных концентраций Ti, образование TiB и распределение 

компоненты тензора напряжений в покрытии в различные моменты времени. 

   

а) 

   

б) 

Рис. 2. Пространственное распределение элементов и соединений в 

последовательные моменты времени 2 (1), 150 (2), 600 (3), 1000 (4), 1500 

(5) а), , б),  

 

Увеличение энергии активации реагирующих веществ на 10% (рис. 2, б) 

практически не сказывается на распределении чистых элементов и образовании 

химических соединений. Различие заметно лишь для реакции образования TiB, 

где к моменту времени 1000 с. происходит ускорение реакции в том месте, где 

имеется максимум внедряемых ионов. 

Это связано с тем, что основные процессы, определяющие свойства 

покрытий, возникающие при обработке внешним источником энергии, 

происходят в так называемом активированном слое. Формирование 

активированного слоя сопровождается интенсивными процессами нагрева и 

закалки, тепло– и массопереноса, формированием неравновесных и фазовых 

состояний. Это проявляется, например, в ускорении диффузионных процессов в 

активированном слое [10, 11]. Поэтому, литературные данные мало подходят 

для задач такого типа, так как не соответствуют реальной ситуации.  

 

Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ № 06-08-96919-р_офи. 
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В настоящее время эффективными методами повышения 

эксплуатационной стойкости деталей машин признаны методы интенсивного 

поверхностного пластического деформирования (ИППД). Импульсная 

упрочняюще-чистовая обработка инструментом, колеблющимся с 

ультразвуковой частотой (УЗО) является известным методом ИППД. Сущность 

УЗО заключается в прижатии к поверхности детали инструмента, 

колеблющегося вдоль нормали к поверхности, и перемещению инструмента 

вдоль поверхности. В литературе подробно рассмотрена дислокационная и 

зеренная структура поверхностных слоев чистых металлов, однофазных и 

низкоуглеродистых сталей после ультразвукового ИППД, однако изменения  

карбидной подсистемы сталей при УЗО исследованы в значительно меньшей 

степени. Целью настоящего исследования являлось исследование структурных 

изменений поверхностных слоев эвтектоидной стали при УЗО во взаимосвязи с 

износом при трении скольжения с граничной смазкой.   

Материалом исследований служила отожженная эвтектоидная сталь У8, 

микролегированная 0,1 вес.% Ti (С – 0,74%; Mn – 0,37%; Ti – 0,1%) в 

отожженном состоянии. Исходная шероховатость не превышала Ra = 0,25 мкм. 

Микротвердость исходной структуры составляет 1900±150 МПа. 

Дисковые образцы, закрепленные механически на оправке, подвергли 

УЗО на установке, выполненной на базе токарного станка ТВ-4. Обработку 

производили сферическим алмазным индентором с радиусом закругления 4 мм  

по режимам, отличающимся друг от друга силой прижатия индентора (24,5; 49; 

98 и 196 Н). Ультразвуковые колебания индентора радиусом 4 мм 

обеспечивались ультразвуковым генератором УЗГ-1,0/22 с 

магнитострикционным преобразователем ПМС-1, оснащенным звуковым 

трансформатором конической формы. При обработке частота колебаний 

составляла 22 кГц. Амплитуда колебаний индентора была равной 20 мкм. 

Скорость вращения дисков при обработке составляла 120 об/мин, продольная 

подача – 0,08 мм/об.  

Образцы, подвергнутые ультразвуковой обработке, подвергали 

изнашиванию по схеме "вал – колодка" в условиях граничной смазки. 

Изнашиванию подвергали цилиндрические поверхности образцов. Колодка 

была изготовлена из стали 9ХС с твердостью 62 – 63 HRCэ. Скорость вращения 

дисков составляла 1400 об/мин, номинальное давление в зоне контакта 1,35 

МПа. В качестве охлаждающей жидкости использовалась вода. 

По результатам измерений микротвердости образцов выяснено, что 

максимальная микротвердость упрочненного слоя достигается на поверхности. 
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На рис. 1 представлены зависимости максимальной микротвердости 

поверхностного слоя и толщины упрочненной зоны от величины статического 

усилия прижатия индентора Р. С увеличением усилия Р пластическая 

деформация становится менее локализованной. 

 

      

а                                                             б 

Рис. 1 Максимальная твердость (а) и глубина (б) упрочненного поверхностного 

слоя эвтектоидной  стали в зависимости от статического усилия прижатия 

индентора. 

 

Структура упрочненного поверхностного слоя зависит от величины 

статического усилия прижима индентора к поверхности. При УЗО с усилием до 

98 Н на поверхности образцов имеется слой, в котором существенно снижена 

доля карбидных частиц и наблюдаются вытянутые несплошности. Карбиды в 

нижележащих слоях частично сфероидизированы (рис. 2а). При УЗО с нагрузкой 

196 Н растворения и сфероидизации карбидных частиц не наблюдается (рис 2б). 

 

          

а                                                             б 

Рис. 2. Структура поверхностного слоя стали после УЗО индентором, 

прижатым к образцу с силой Р:  (а) - 98 Н; (б) – 196 Н 

 

Анализ диаграммы изнашивания (рис. 3) свидетельствует о том, что 

ультразвуковая обработка повышает износостойкость материала. 

Минимальный износ наблюдается у образцов, обработанных по режиму УЗО 

при значениях Р = 98 Н. 

    

Рис. 3. Потеря массы образцов при изнашивании по схеме  

"диск – колодка" 

       

  

Рис. 4. Структура поверхностного слоя после УЗО (Р = 196 Н) и изнашивания 

 

Интенсивному изнашиванию образцов, предварительно обработанных 

индентором с усилием Р = 24,5, 49, 98 Н, препятствуют высокопрочные слои 

материала, сформированные при УЗО. В процессе изнашивания образцов, 

подвергнутых предварительной ультразвуковой обработке с величиной Р = 196 

Н, высокопрочный "белый" слой формируется непосредственно при 

изнашивании. Ультразвуковая обработка, предварительно измельчая карбиды, 

выполняет часть работы трения, связанную со размолом и растворением 

карбидной фазы. На рис. 4. отчетливо видно наличие слоя с трудновыявляемой 

структурой на  поверхности изнашивания. Крупных карбидных частиц в этом 

слое не наблюдается. По границе между "белым слоем" и нижележащим 
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объемом металла проходят магистральные трещины. Образование трещин 

такого рода должно контролировать процесс отделения продуктов износа. 

Таким образом, высокопрочный "белый" слой с растворившимися карбидными 

частицами, предварительно сформированный при УЗО,  выступает в качестве 

защитного экрана и препятствует развитию пластической деформации в более 

глубоких слоях материала, тогда как его образование при трении менее 

эффективно с точки зрения повышения износостойкости. 
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В настоящей работе проанализированы основные особенности и 

возможности электровзрывного легирования (ЭВЛ) – нового способа 

упрочнения поверхности металлов и сплавов.  

Экспертные оценки показывают, что упрочняющая обработка 

поверхности металлов и сплавов с использованием концентрированных 

потоков энергии в ближайшие годы будет развиваться ускоренными темпами. 

Это связано с высоким уровнем формируемых свойств и экономической 

эффективностью такой обработки, что обусловливает высокий интерес к 

разработке ее новых способов. Концентрированные потоки энергии 

формируются тепловыми источниками, позволяющими обеспечить на 

облучаемой поверхности поглощаемую плотность мощность ~10
3
 Вт/см

2
 и 

выше. Как видно из диаграммы (рис. 1), при использовании технологических 

лазеров с непрерывным излучением увеличение диаметра пучка с целью 

увеличения площади упрочняемой поверхности приводит к существенному 

уменьшению поглощаемой плотности мощности. Это ограничивает их 

возможности для осуществления поверхностного легирования. Более высоким 

коэффициентом преобразования энергии обладают электронно-лучевые 

источники, поэтому при их использовании для обработки поверхности с 

оплавлением диаметр пучка может быть увеличен до 1 см. Максимальное 

увеличение площади достигается при обработке поверхности импульсными 

плазменными струями и электронными пучками. Обработка с использованием 

импульсных, лазерных, электронных, плазменных и других источников 

вызывает нагрев и охлаждение материала основы с высокими скоростями, 

позволяет достигать оплавления и осуществлять жидкофазное легирование 

поверхностных слоев. 

Одним из перспективных импульсных способов упрочнения является 

ЭВЛ, которое осуществляется воздействием на поверхность плазменных струй, 

формируемых при электрическом взрыве проводников [1]. Обработка приводит 

к оплавлению и насыщению легирующими добавками поверхностных слоев 

общей глубиной до 20–40 мкм. При этом диаметр зоны легирования достигает 3 

см. Особенности структурно-фазовых состояний при ЭВЛ обусловлены 

совокупностью взаимосвязанных физических процессов на облучаемой 

поверхности. Одна из них состоит в том, что нагрев и насыщение расплава 

легирующими элементами происходит в условиях высокого давления со 

стороны ударно-сжатого слоя, формируемого при отражении струи от 

поверхности. Это приводит к развитию гидродинамических неустойчивостей, 
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приводящих к насыщению расплава до высоких концентраций на всю глубину 

вплоть до границы с основой, а также его охлаждение с высокой скоростью при 

теплоотводе как в объем материала, так и с его поверхности вследствие 

перегрева и вскипания после окончания импульса. Формируемая при этом 

структура обладает большой неравновесностью. В связи с этим следует 

ожидать, что свойства модифицированных при ЭВЛ поверхностных слоев 

могут быть улучшены при использовании того или иного вида 

дополнительного воздействия.  

 

 

Рис. 1. Диаграмма ―плотность мощности – диаметр зоны облучения‖  для 

различных тепловых источников: ИПЛ – импульсно-периодические лазеры; ИР 

– искровые разряды; НЛИ – непрерывное лазерное излучение; НЭП – 

непрерывный электронный луч; ИПС – импульсные плазменные струи; ИСЭП  –  

импульсные сильноточные электронные пучки; СД – сварочная дуга 

 

Из диаграммы видно, импульсные плазменные струи электровзрывных 

источников и электронные пучки имеют одинаковые параметры, которые 

отличают их от других аналогичных инструментов воздействия на поверхность 

и дают возможность осуществлять комбинированную обработку, сочетающую 

ЭВЛ и последующее электронно-пучковое воздействие. Распределение 

микротвѐрдости по глубине модифицированных слоѐв стали 45 в отожжѐнном 

состоянии показывает, что электровзрывное алитирование и электронно-

пучковая обработка без ЭВЛ приводят к близким результатам упрочнения. 

Двухкомпонентное ЭВЛ с использованием порошковых навесок аморфного 

бора и ультрадисперсного карбида кремния позволяют повысить 

микротвѐрдость поверхности до 1425 и 1135 HV соответственно (рис. 2).  

 

 

Рис. 2. Распределение микротвѐрдости по глубине модифицированных слоѐв 

стали 45 после различных видов ЭВЛ: 1 – электронно-пучковая обработка; 2 – 

электровзрывное бороалитирование; 3 – алитирование; 4 – алитирование с 

карбидом кремния. Пороги на зависимостях показывают границы зоны 

легирования (слева) и зоны термического влияния (справа) 

 

Результаты исследований совместного ЭВЛ и электронно-пучкового 

воздействия представлены в работе [2], где показано, что дополнительная 

электронная обработка модифицированных  слоѐв, сформированных при 

электровзрывном алитировании стали 45, уменьшает шероховатость 

облучѐнной поверхности и увеличивает их глубину до 50 мкм при сохранении 

высокого уровня микротвѐрдости ~800 HV. Столь сильное влияние электронно-

пучковой обработки, по-видимому, обусловлено высокоинтенсивными 

диффузионными процессами, развивающимися вследствие неравновесного 

характера структурно-фазовых состояний, сформированных при ЭВЛ и 

вызывает необходимость модельного описания этих процессов. 
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В связи с разнообразием условий изготовления и эксплуатации оценить 

качество и эксплуатационную стойкость валков прокатных станов даже по 

определенным их группам весьма затруднительно, что объясняется отсутствием 

единой выработанной методики приведения стойкости вал ков к единой 

эквивалентной величине. 

В настоящее время в производственных условиях довольно широко 

распространена методика оценки эксплуатационной стойкости валков по числу 

циклов нагружения. Показатель этот органически связан с прочностью и 

твердостью валка в целом, а также износостойкостью и контактноусталостной 

прочностью поверхностного слоя [1]. 

Рабочая поверхность валка подвергается циклическому тепловому и 

механическому воздействию. По мере эксплуатации валков на их поверхности 

наблюдается налипание металла, неравномерный износ и образование трещин 

разгара. 

В настоящее время существует множество способов повышения 

стойкости поверхностей деталей: нанесение защитных покрытий с 

применением концентрированных потоков энергии (КПЭ) - электронных и 

лазерных лучей, плазмы, импульсных электрических разрядов [2], 

ультразвуковая и вакуумная обработка и т.п. 

Проанализировав вышеперечисленные методы по качеству обработанной 

поверхности, а также удобству и экономичности применения, как наиболее 

целесообразные для восстановления рабочей поверхности валков следует 

выделить: 

- электроискровое легирование (ЭИЛ); 

- газоплазменное напыление и плазменную закалку. 

Метод ЭИЛ основан на полярном переносе материала анода на катод с 

образованием измененного поверхностного слоя (ИПС). Значительное 

улучшение эксплуатационных свойств деталей обеспечивается правильным 

выбором состава, структуры электродных материалов и образуемых покрытий, 

а также параметров технологического процесса. Российскими учеными Б.Р. 

Лазаренко и Н.И. Лазаренко разработан способ ЭИЛ, заключающийся в 

совместном осаждении электролитического никеля с дисперсными частицами 

аморфного бора или карбида бора с последующей термической обработкой в 

электролитной плазме [4]. Диффузионньий отжиг покрытий осуществляется в 
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15%-ном растворе карбида натрия при выдержках от 1 до 300с, скорость 

нагрева составляла 50 и 500ºС/с, температура нагрева 500...880°С. 

Участие элементов межэлектродной среды в процессе формирования 

покрытий позволяет достигнуть высокой прочности сцепления нанесенного 

материала с основой, данный способ обеспечивает увеличение твердости, 

износостойкости, жаростойкости, снижение способности к схватыванию с 

поверхностью проката, быстрое и точное восстановление геометрии валков, а 

также получение микрорельефа поверхности с заданной шероховатостью, 

отличающейся высокой степенью изотропности [2], что весьма важно для 

рабочих валков чистовой клети тонколистовых станов. 

Характеристики поверхностного слоя обработанных данным спосо бом 

прокатных валков представлены в таблице 1 [2]. 

Таблица 1 
Твердо

сть, 

ГПа 

Толщ

ина 

слоя, 

мкм 

Интервал задаваемой 

шероховатости, мкм 

Изотропность 

шероховатости 

Число пиков на единицу 

длины базы профиля 

11...12 150...2

50 

1...10 0,9... 1,0 80...300 

 

По структуре микрорельеф поверхности представляет собой равномерно 

распределенные выступы в виде наплавленных капель металла. В этом 

принципиальное отличие микрорельефа от получаемого другими способами, в 

результате которых на поверхности создаются впадины. Кроме того, благодаря 

локальности воздействия практически исключается нагрев детали в процессе 

обработки, а следовательно отсутствуют остаточные напряжения и деформации 

в ней. 

Газоплазменное напыление и плазменная закалка позволяют повысить 

стойкость поверхности обработанной детали за счет: 

- уменьшения коэффициента трения между трущимися поверхностями 

(возможно снижение коэффициента трения «сталь по стали» до 0,07); 

- залечивания микротрещин и следов от предшествующей обработки; 

- изменения параметров шероховатости упрочненной поверхности; 

- антиадгезионных свойств покрытия, препятствующих схватыванию 

поверхности валка с поверхностью проката; 

- улучшения смачиваемости обработанной поверхности (угол смачивания 

обработанной плазмой поверхности составляет 45º против 60º для обычной 

закаленной стали); 

- повышенной теплостойкости покрытия [5]. 

Сущность газоплазменного напыления состоит в осуществлении 

скоростных химико-термических реакций взаимодействия металла основы с 

плазменной струей, генерируемой при атмосферном давлении воздушно 

дуговым плазмотроном. Поверхность обрабатывается нагретыми порошковыми 

частицами, ускоренными до сверхзвуковых скоростей. В качестве порошков 

используются различные материалы и сплавы, тугоплавкие соединения, 
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оксиды, полимеры и их композиции размером частиц до 100мкм. Испытания 

подвергнутых газоплазменному напылению образцов на износостойкость 

способом качения с проскальзыванием показали, что интенсивность 

изнашивания образцов, подвергнутых такой обработке, в 78- 92 раза меньше 

интенсивности изнашивания необработанных образцов [6]. 

Плазменная закалка заключается в высокоскоростном нагреве потоком 

плазмы поверхностного слоя металла и быстром его охлаждении в результате 

передачи тепла в глубинные слои материала детали. Эффективность 

плазменной обработки достигается благодаря изменению физико- 

механических характеристик поверхностного слоя вследствие образования 

специфической структуры и фазового состава металла с высокой твердостью и 

дисперсностью, а также получения на поверхности сжимающих остаточных 

напряжений [7]. 

По сравнению с вышеописанными способами плазменная закалка 

позволяет получать упрочненный слой большей глубины (до 13мм) [3]. 

Применение вышеописанных способов поверхностной обработки в 

условиях нарастающих темпов прокатного производства особенно актуально 

для восстановления поверхности валков прокатных станов в процессе 

эксплуатации, что обусловлено возможностью быстрой обработки без 

перевалки валков с незначительным прерыванием процесса прокатки. 

 
Список использованных источников 

 

1. Петраков О.В. Исследование и разработка технологии получения биметаллических 

отливок прокатных валков с высокой эксплуатационной стойкостью рабочего слоя. 

Автореферат диссертации на соискание ученой степени кандидата технических наук. 

— Москва, 2007 — 24с. 

2. http//www.engineering-surface.co 

3. http//www.plasmacentre.ru 

4. Лазаренко Б.Р., Лазаренко Н.И. Электроискровое легирование поверхностей деталей 

машин. http//www.elspark.narod.ru 

5. Гераськин В.В. Оборудование и технологии газотермического напыления покрытий.// 

ТехСовет, 2007, М с.46. 

6. Балдаев Л.Х., Лупанов В.А., Шатов А.П. Восстановление геометрии методами 

газотермического напыления.// Конверсия в машиностроении, 2006, с.26. 

7. http//www.tspc.ru 



 113 

СТРУКТУРА БИМЕТАЛЛИЧЕСКИХ СОЕДИНЕНИЙ 
ОРТОРОМБИЧЕСКОГО АЛЮМИНИДА ТИТАНА С ТИТАНОВЫМ 

СПЛАВОМ 

А.В. Иноземцев  
ʈʫʢʦʚʦʜʠʪʝʣʴ ï ʧʨʦʬ., ʜ-ʨ ʬʠʟ.-ʤʘʪ. ʥʘʫʢ ɹ.ɸ. ɻʠʥʙʝʨʛ 

ʀʌʄ ʋʨʆ ʈɸʅ, ʛ. ɽʢʘʪʝʨʠʥʙʫʨʛ 
e-mail: avinz@imp.uran.ru. 

 
Применение слоистых композитов и покрытий позволяет повысить 

надежность и долговечность большого класса деталей и оборудования. 

Существует несколько способов получения слоистых металлических 

композиций и нанесения покрытий, каждый из которых имеет свои 

преимущества и недостатки. Поэтому они не исключают, а взаимно дополняют 

друг друга. Знание возможностей каждого из них позволяет определить 

наиболее эффективный способ для производства конечного вида слоистого 

материала, обеспечивающий высокое качество изделия и хорошие 

экономические показатели его изготовления. 

При температурах выше 400 титан и его сплавы обладают способностью 

позлащать атмосферные газы, образуя хрупкие сплавы, непригодные для 

практического применения. В связи с этим повышается роль различных 

покрытий из принципиально новых материалов, улучшающих 

эксплуатационные характеристики готовых изделий. Упорядоченные сплавы на 

основе титана выдерживают при эксплуатации существенно более высокие 

температуры (вплоть до 1200°С). Это алюминиды титана – сплавы  на  основе 

упорядоченных фаз γ(TiAl), α2(Тi3Al) и орторомбической O-фазы, 

упорядоченной по трѐм элементам (Ti2АlNb). Однако и они имеют 

существенные недостатки – низкая пластичность и вязкость при комнатных 

температурах. В ряде случаев недостатки, присущие тем и другим сплавам, 

можно преодолеть, идя по компромиссному пути — по пути создания нового 

класса материалов: титановых сплавов, плакированных тонкими листами 

алюминидов титана. Возникает вопрос о выборе материала покрытия для 

титановых сплавов, который обладал бы хорошим комплексом механических 

свойств, технологичностью, высокой химической стабильностью и 

сопротивлением окислению в большом диапазоне температур. Так же 

немаловажным фактором является совместимость материала покрытия с 

основным материалом. К таким материалам можно отнести в частности 

орторомбические орторомбические алюминиды титана (ОАТ). Они обладают 

высокой прочностью (до 1600 МПа), достаточно хорошей пластичностью (по 

сравнению с другими алюминидами титана), которая может достигать 16% [1]. 

При рабочих температурах 650-700 °C некоторые сплавы на основе Ti2AlNb 

сохраняют устойчивость к окислению в течение 4000 часов [2]. 

Критическим местом у биметаллических соединений является узкая зона 

вблизи контактной поверхности. Именно там происходят наиболее 

значительные изменения структуры и фазового состава материалов. Свойства 
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зоны формирования соединения обычно определяют свойства 

биметаллического соединения в целом. Характер переходной зоны зависит от 

выбранной технологии соединения материалов, от температурно-временных, 

силовых и прочих режимов процесса. 

Диффузионная сварка (ДС) обладает целым рядом достоинств: она не 

требует дорогостоящих припоев, электродов, флюсов, отпадает необходимость 

в последующей механической обработке, так как нет окалины, шлака, грата, что 

исключает потерю драгоценного металла, масса конструкции не увеличивается, 

что неизбежно при других видах сварки.  ДС обычно осуществляется в вакууме, 

что позволяет получить соединение с минимальным содержанием вредных 

примесей. Таким образом, ДС позволяет получить прецизионные соединения, 

равнопрочные основному материалу. Применение энергии взрыва в таких 

технологических воздействиях, как деформационное упрочнение, сварка 

материалов и послесварочная обработка, является перспективным методом 

повышения эксплуатационных свойств машин и металлоконструкций. 

Применение ударно-волнового нагружения для получения биметаллических 

конструкций одновременно с получением сварного соединения приводит к 

упрочнению соединяемых металлов за счет увеличения в их объѐме плотности 

различных дефектов кристаллического строения. 

В ЦНИИ КМ ―Прометей‖ (г. С.-Петербург) были получены 

биметаллические соединения ОАТ с титановым сплавом путем сварки взрывом 

(СВ) [3] и ДС [4]. Исследование структуры этих соединений – цель данной 

работы. В качестве исходных материалов для получения биметаллических 

соединений были выбраны: сплав марки ВТИ-1 (Ti-30Al-16Nb-1Zr-1Mo) на 

основе ОАТ и титановый сплав ПТ3В (Ti-7.7Al-1.8V) – методом ДС, сплав 

ВТИ-1 и титановый сплав ВТ1-0 – методом СВ. Составы сплавов указаны в 

атомных %.  

Для анализа микроструктуры, фаз, перераспределения легирующих 

элементов в зоне соединения использовали методы оптической металлографии 

(Neophot 2, EPIQUANT с вычислительным комплексом SIAMS), 

просвечивающей электронной микроскопии (JEM 200CX), 

микрорентгеноспектрального анализа (растровый электронный микроскоп с 

энергодисперсионным детектором) и рентгеноструктурного анализа (ДРОН-3 в 

монохроматизированном Сu-К излучении).  

Исследования показали, что после ДС фазовый состав титанового сплава 

качественно не изменился, тогда как в ОАТ произошли фазовые превращения и 

вместо изначально наблюдаемых в нѐм α2 и орторомбическая фаз в нѐм 

зафиксировалась разупорядоченная ОЦК фаза. 

В результате проведѐнных исследований выявлена многослойная 

структура сварного соединения, полученного ДС. Можно выделить четыре 

качественно отличающихся по микроструктуре и фазовому составу слоя в 

структуре этого биметаллического соединения. 

 алюминид вдали от контактной поверхности (КП) –  фаза (зѐрна); 

 алюминид вблизи КП – фаза и пластины 2 и орторомбической фаз;  
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 Ti-сплав, вблизи КП –  фаза и пластины (2)-фазы; 

 Ti-сплав, вдали от КП– -фаза с прослойками -фазы). 

После СВ, несмотря на сильное ударно-волновое нагружение, фазовый 

состав материалов слабо отличается от исходного. Однако микроструктура 

исходных материалов претерпевает существенные изменения. Прежде всего, 

следует отметить, что наблюдаемая структура материалов является типичной 

для сильно деформированного состояния и представлена сложными 

структурными образованиями. Так как интенсивная пластическая деформация, 

вызванная ударными волнами, сильно неоднородна, одновременно 

наблюдаются структуры, типичные для различных стадий фрагментации, такие 

как ячеистая структура, полосовая структура с высокой плотностью 

дислокаций, а также относительно крупные зерна титана, образовавшиеся в 

результате рекристаллизации в местах, где локальный разогрев достигал 

температур, близких к температуре плавления. Причем степень деформации 

различается как по глубине свариваемых материалов, так и между самими 

материалами. В титановом сплаве в большей мере наблюдаются элементы 

микроструктуры, характерные для сильнодеформированных материалов, чем в 

сплаве ВТИ-1. 
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 В настоящее время известно, что отсутствие трещин при закалке в масле 

можно объяснить повышенной вязкостью стали в связи с протеканием 

процессов самоотпуска мартенсита в процессе его образования и относительно 

небольшими температурными перепадами, а, следовательно, и напряжениями 

по сечению стенки при сравнительно медленном охлаждении изделий. Что 

касается отсутствия трещин при сквозной закалке в интенсивно охлаждающих 

средах,  то   подобные  факты       анализировались   ранее в    работах     Н.И. 

Кобаско (ИТТ АН УССР) и Н.В. Зимина (ВНИИТВЧ). Ими были выдвинуты 

объяснения, обоснованные расчетами, что причинами отсутствия трещин при 

закалке с интенсивным охлаждением являются остаточные сжимающие 

напряжения, формирующиеся в поверхностных слоях закаливаемых изделий и 

повышение прочности стали за счет особого «взрывообразного» характера 

протекания мартенситного превращения в условиях интенсивного теплообмена. 

 На кольцевых образцах с наружным диаметром 90 мм, высотой 20 мм и 

различной толщиной стенки в пределах от 4 до 10 мм из стали ШХ15, весьма 

склонной к образованию закалочных трещин, было установлено отсутствие 

трещин при сквозной закалке с охлаждением в масле и в быстродвижущихся 

(со скоростью 10…15 м/с) потоках воды, при охлаждении в спокойной воде 

были выявлены трещины на большинстве образцов. 

 В связи с этим на упомянутых кольцевых образцах, закаленных в масле и 

в интенсивных потоках воды, было выявлено экспериментальное исследование 

остаточных внутренних напряжений по сечению стенки. Определение 

окружных (тангенциальных) напряжений проводили по методике,    

разработанной  в     МГВМИ,   с   использованием    метода    Н.Н. 

Давиденкова, с уточнениями М.А. Бабичева заключающейся  в разрезке 

закаленных колец по образующей, последовательным стравливании слоев 

металла с внутренней поверхности в водных растворах азотной кислоты и 

измерением диаметров наружных поверхностей колец, защищаемых от 

травления покрытием воска.  

В кольцах, закаленных в интенсивных потоках воды, в тонких (0,7 мм) 

поверхностных слоях установлены остаточные сжимающие напряжения, 

достигающие 350 Н/мм. 
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Низкоуглеродистые мартенситные стали (НМС) находят в последнее 

время все более широкое применение в промышленности. Для расширения 

сферы применения НМС в условиях контактного трения необходима 

разработка технологий их поверхностного упрочнения. Одним из широко 

применяемых методов повышения износостойкости является химико - 

термическая обработка, в частности цементация. Настоящая работа посвящена 

изучению формирования науглероженного поверхностного слоя в процессе 

цементации низкоуглеродистой мартенситной стали 12Х2Г2НМФТ, 

отличающейся наиболее высокой прочностью среди сталей этого класса. 

Газовую цементацию проводили в шахтной печи Ц-75 при температуре 

910°С, подача карбюризатора 80-100 кап/мин, время насыщения 4 часа. 

Последующая термическая обработка производилась в печах типа СНОЛ. 

Микроструктуру исследовали на микроскопе NEOPHOT-32, фотографирование 

проводили с помощью фотокамеры – приставки Nicon coolpix при увеличении 

х200 и х500. Твердость измеряли по методу Роквелла на приборе ТК-2М в 

соответствии с ГОСТ 9013-59. Микротвердость измеряли по ГОСТ 9450-76 на 

микротвердомере ПМТ-3 с нагрузкой 50г. Рентгеноструктурный анализ 

проводили на дифрактометре ДРОН-3 в монохроматизированном медном 

излучении. Послойный химический анализ проводили на эмиссионном 

квантометре ARL-31.000. 

Химический состав стали 12Х2Г2НМФТ приведен в таблице 1. 

 

Таблица 1 

 

Структуру цементованного слоя  на стали 12Х2Г2НМФТ можно условно 

разделить на три зоны. В первой поверхностной зоне наряду с остаточным 

аустенитом на глубине до 100 мкм образуется большое количество карбидов. 

При продвижении вглубь слоя происходит уменьшение количества и размеров 

глобулярных карбидов. Во второй зоне на расстоянии от поверхности 200 – 300 

мкм расположена аустенитная зона. В третьей зоне на глубине 600 мкм в связи 

с уменьшением концентрации углерода количество остаточного аустенита 

 

Сталь 

Содержание элемента, % 

C Si Mn Cr Ni Mo V Ti 

12Х2Г2НМФТ 0.13 0.24 2.24 2.39 1.38 0.45 0.1 0.04 
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снижается, в структуре появляется крупноигольчатый мартенсит, плавно 

переходящий в структуру пакетного мартенсита основы. 

Одним из вариантов уменьшения количества остаточного аустенита 

является проведение высокого отпуска перед закалкой.  Для снижения 

количества остаточного  аустенита после цементации перед окончательной 

закалкой применяют высокий отпуск при 620
0
С с выдержкой в течение 30 мин. 

При этом происходит выделение дисперсных карбидов из твердого раствора, 

который обедняется легирующими элементами и углеродом, что приводит к 

уменьшению степени легирования  аустенита, образующегося при 

последующем нагреве под закалку. Вследствие этого мартенситные точки Мн и 

Мк повышаются, что приводит к уменьшению  содержания остаточного 

аустенита в цементованном слое после закалки. На стали 12Х2Г2НМФТ 

значение микротвердости поверхности составляет 5500 МПа.  Падение 

микротвердости, связанное в исходном состоянии после цементации с 

наличием прослойки остаточного аустенита, в случае высокого отпуска 

объясняется образованием на данной  глубине мягкой ферритокарбидной 

смеси. Исчезает провал значений микротвердости, наблюдаемый после 

цементации и связанный с аустенитной зоной, и распределение микротвердости 

выглядит плавным постепенным переходом к микротвердости основы (3000 

МПа). 

Близкий уровень механических свойств после полной (твердость 

поверхности 60 HRC) и неполной (62 HRC) закалки   позволяет понизить 

температуру закалки, что уменьшит уровень внутренних напряжений в стали. 

Для оценки возможности применения неполной закалки для стали 

12Х2Г2НМФТ после цементации необходимо исследование процессов 

формирования структуры цементованного слоя при закалке из МКИ. Для этого 

после высокого отпуска провели закалку от температур740 и 770
0
С с 

охлаждением в масле и на воздухе.  

Структура и свойства цементованного слоя после закалки от 740 и 770
0
С 

идентичны, рисунок 1. Твердость слоя составляет после охлаждения на воздухе 

и в масле 58-59 HRC и 60-62 HRC соответственно. В структуре слоя слабо 

просматриваются структурные зоны цементованного слоя до термообработки 

соответственно расположенные от поверхности в глубину образца. Однако 

разделение этих зон выражено значительно менее резко, чем 

после цементации, что объясняется уменьшением количества 

аустенита и образованием мелкодисперсного мартенсита, 

равномерно распределенного по всему сечению слоя.  

Экстремально распределенный аустенит, максимальное 

количество которого достигает 38-40% на глубине 200-300 

мкм, не приводит к образованию «провала» микротвердости. 

Микротвердость равномерно снижается от 9000-10000 МПа 

до 4000МПа на глубине порядка 1000 мкм. 

 

                           б           
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Рисунок 1 - Микроструктура стали 12Х2Г2НМФТ после ц-во-з 740 воздух (а), 

распределение микротвердости (б) и остаточного аустенита (в) 

Эксплуатационные свойства цементованных сталей зависят не только от 

структуры и свойств цементованного слоя, но в большой степени и от свойств 

сердцевины детали. Недостаточная прочность сердцевины и зоны остаточного 

аустенита может приводить к деформации подслойной зоны при приложении 

нагрузки, к росту внутренних напряжений в слое и его разрушению.  

С уменьшением разницы в содержании углерода в поверхностном слое и 

основе, уменьшается разница в изменении удельного объема цементованного 

слоя и сердцевины и снижается  уровень сжимающих напряжений в слое. 

Однако чрезмерное упрочнение сердцевины снижает ее вязкость, 

трещиностойкость и предел выносливости  цементованных изделий. 

Микроструктура основы цементованой стали 12Х2Г2НМФТ представляет 

собой  пакетный мартенсит, твердость основы стали после цементации 39 HRC.  

После закалки   цементованных образцов микроструктура основы стали  

12Х2Г2НМФТ практически не изменяется.  При охлаждении в масло  с 

температуры закалки 740
0
С в основе, как и при охлаждении на воздухе 

формируется структура пакетного мартенсита, твердость 39-38 HRC. 

Таким образом, закалка от температуры межкритической области с 

охлаждением на воздухе применима для стали 12Х2Г2НМФТ  в поверхностно 

упрочненном цементованном состоянии. 
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Лесная промышленность Республики Беларусь представлена лесными и 

лесопромышленными предприятиями, которые оснащены различной техникой: 

агрегатными лесосечными машинами, трелевочными тракторами, лесовозными 

автопоездами и другим оборудованием. Условия эксплуатации ряда 

сложнонагруженных деталей машин характеризуются значительным трением, 

интенсивным износом на их рабочих поверхностях, а также вибрациями 

широкого амплитудно-частотного диапазона. Работа трелевочного трактора 

постоянно сопровождается наездами на препятствия разного рода: пни, 

валежник, неровности, валуны, и т.д. Нагрузки на трансмиссию также 

создаются при трогания с места и при трелевке пачки деревьев. Доказано, что 

динамические крутящие моменты в трансмиссии колесного трактора имеют 

наибольшее значение при интенсивном трогании с места. 

Для повышения надежности и срока службы подобных изделий возникает 

необходимость применения различных способов поверхностного упрочнения. 

Одним из наиболее простых и доступных способов повышения поверхностной 

твердости, а также износостойкости деталей является их диффузионное 

упрочнение, которое проводится следующим образом. Деталь помещается в 

контейнер, выполненный из жаростойкой стали. На зубья шестерни наносится 

специально приготовленная обмазка на расстоянии 2 см. от поверхности 

контейнера с каждой стороны, далее контейнер вместе с шестерней 

помещаются в нагревательную печь на 3–4 часа для образования необходимой 

толщины диффузионного слоя. Упрочнению подвергались только зубья 

шестерни. 

Для осуществления низкочастотного и высокочастотного нагружения был 

разработан, а позднее модернизирован комплекс магнитострикционных 

резонансных установок, позволяющий проводить испытания различных 

конструкционных материалов (как металлических, так и неметаллических) на 

больших базах испытаний в широком диапазоне частот 0.3 кГц – 18 кГц и 

температур 300 – 1000К. Учитывая специфику исследований и особенно 

резонансный режим нагружения, с целью уменьшения разброса результатов 

экспериментов особое внимание обращалось на качество и механические 

свойства материала заготовок. С целью исключения влияния разброса 

химического состава на результаты испытаний, образцы вырезались из металла 

одной поставки. Технология механической обработки предусматривала на 

заключительной стадии съем минимальной толщины слоя с целью 

предотвращения влияния технологической наследственности, а термообработка 

образцов проводилась одной партией. 
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Общий вид использовавшихся образцов для проведения исследований 

при нагружении знакопеременным изгибом приведены в соответствии с рис. 1. 

При усталостных испытаниях с нагружением знакопеременным изгибом весьма 

актуальным является уточнение величины циклических напряжений, 

действующих в опасном сечении образца, действительная величина которых в 

значительной степени зависит от способа закрепления образцов, формы 

переходного участка и т.д. Использование координат характерных точек (узла 

колебаний – места расположения нулевой лини и пучности напряжений – места 

расположения усталостных трещин) позволило уточнить напряженно –

 деформированное состояние образца. Общий вид образца с трещиной 

представлен на рисунке 2. 

 

Рис. 1. Образцы для нагружения знакопеременным изгибом. 

 

 

Рис. 2. Образец после нагружения знакопеременным изгибом (частота 

испытаний 18кГц, вторая форма собственных колебаний). 

 

Для оценки усталостных характеристик упрочненных образцов 

проведены сравнительные испытания борированых и боросилицированных 

образцов в условиях знакопеременного изгиба (рис. 3, 4). 
 

Рис. 3 – Влияние состава смеси и длительности поверхностного упрочнения на 

усталостные характеристики стали 45. 

1 – борирование, 2 – боросилицирование 

 

 

Рис. 4 – Влияние состава смеси и длительности поверхностного упрочнения на 

усталостные характеристики стали 25 ХГТ. 

1 – борирование, 2 – боросилицирование 

 

Оптимальным для повышения усталостных характеристик является время 

насыщения 1,5 – 2,5 часа при температуре процесса 900 – 1000. При этом 

образуется упрочненный слой толщиной 70 – 100 мкм достаточной для работы 

зубчатых передач трансмиссий в условиях интенсивного изнашивания и 

динамических нагрузок. Повышение времени обработки свыше 3,0 часов 

приводит к постепенному снижению величины Nц вследствие коагуляции Fe2B, 

а также образования в поверхностном слое фазы FeB, обладающей повышенной 

хрупкостью. 
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В оценке износостойкости сталей при ограниченности методических 

средств, которые зачастую не позволяют определить необходимые 

характеристики из-за многофакторности процесса трения, сложно учесть 

одновременное влияние температуры и деформации на изменение структуры 

поверхностного слоя. Прежде всего, это обусловлено тем, что большинство 

сталей, предназначенных для работы в трибосистемах, имеют многофазную 

структуру, состоящую из составляющих фаз неоднородного строения и свойств 

– твердый и упругий мартенсит, вязкий аустенит и хрупкая карбидная фаза 

сложного химического состава и различной дисперсности. В связи с 

вышесказанным представляет интерес изучение процесса изнашивания на 

однофазных сталях, среди которых особое предпочтение отдается сталям с 

аустенитной структурой [1]. 

Сталь Гадфильда (0,9-1,4%С; 13%Mn; 0,8-1,0%Cr) обладает уникальными 

свойствами – высокой пластичностью, способностью к интенсивному 

деформационному упрочнению, а так же низкой скоростью изнашивания при 

трении скольжения. Микротвердость стали Гадфильда в процессе трения может 

возрастать в 3-4 раза и достигать значения 9000-11000 MПa [2]. Следует 

отметить, что, многие более твердые по сравнению с Г13 материалы уступают 

ей по износостойкости. Некоторые стали, обладая способностью к наклѐпу, 

уступают стали Гадфильда по износостойкости при трении скольжения, 

сопровождающемуся ударными нагрузками и попаданием абразива в зону 

трения. Данные представленные в работах [2-4], показывают, что сталь 

Гадфильда даже в условиях экстремально больших пластических деформаций и 

высоких температур, имеющих место при трении и сдвиге, сохраняет 

аустенитную структуру. Следовательно, высокая износостойкость данной стали 

не связана с возникновением в еѐ структуре мартенсита деформации или 

карбидных фаз. Приведѐнные выше данные об особенностях трения стали Г13, 

тем не менее, не раскрывают причин столь высоких триботехнических свойств, 

поэтому данная сталь является привлекательным объектом для исследования. 

Методика проведения исследований 

Для исследования использовали образцы стали в исходном состоянии и 

после ультразвуковой ударной обработки (УУО). Ультразвуковая ударная 

обработка была выбрана как способ упрочнения поверхности на основании уже 

имеющихся данных по увеличению триботехнических характеристик на 

материалах ВТ0, ВТ6, ВНС5, 30ХГСН2А. 
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Ультразвуковая обработка образцов проводилась при частоте 26 кГц. 

Амплитуда колебаний составляла 15 мкм. Деформирующий инструмент 

диаметром 1 мм прижимался к поверхности обрабатываемой пластины со 

статической нагрузкой ~100 Н. 

Испытания проводились по схеме «вал – колодка» в условиях граничной 

смазки на машине трения СМТ-1. Испытания на трение проводили при 

нагрузке на образец ~500Н и скорости вращения вала 150 об/мин. 

продолжительность нагружения составляла 60 минут. Интенсивность 

изнашивания оценивали, по изображениям дорожки трения, полученным с 

помощью оптического микроскопа «Carl Zeiss Stemi 2000–C‖, путем измерения 

ее площади. 

Результаты экспериментальных исследований  

Микротвѐрдость определяли на боковой грани образцов. Как показали 

исследования, микротвердость на поверхности образца, обработанного 

ультразвуком возрастает в 2.5 раза по сравнению с образцом в исходном 

состоянии и постепенно убывает в глубину. Глубина модифицированного слоя 

при этом составляет ~500-600 мкм.  

В процессе трения для образцов в исходном состоянии и образцов после 

УУО различимы стадии, характеризующиеся разной скоростью изнашивания. 

Сводные данные по характеру изнашивания приведены в таблицах 1 и 2. 

Как видно при времени нагружения 10-30 минут наибольшей 

износостойкостью обладают образцы после УУО. На отрезке времени 35-

60 минут наибольшей износостойкостью обладают образцы в исходном 

состоянии. 

 
Таблица 1 Сводные данные по износостойкости образцов после испытаний в 

установленном режиме, на временном отрезке 10-30 минут 

Поверхность 
Скорость изнашивания, 

мм
2
/мин 

Износостойкость, 

мин/мм
2
 

Толщина унесѐнного 

слоя, мкм 

Исходная (1) 0.378 2.643 37.600 

УУО(2) 0.248 4.025 26.799 

 
Таблица 2 Сводные данные по износостойкости образцов после испытаний в 

установленном режиме, на временном отрезке 35-60 минут. 

Поверхность 
Скорость изнашивания, 

мм
2
/мин 

Износостойкость, 

мин/мм
2
 

Толщина унесѐнного 

слоя, мкм 

Исходная 0.103 9.619 27.915 

УУО 0.168 5.935 12.539 

 

Структурные исследования после триботехнических испытаний. На 

боковой грани образцов в исходном состоянии при испытании формировалась 

область локализованной пластической деформации. В указанной области в 

приповерхностном слое хорошо различимы развороты зерен, а также 

формирование следов скольжения. На боковой грани образцов после УУО 

после испытаний на трение можно выделить несколько слоѐв: слой, 

модифицированный в процессе ультразвуковой обработки и похожий на 
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«козырек» или «наплыв», под ним расположен слой исходного материала, в 

котором видны следы скольжения исходный недеформированный материал. 

Как видно из рисунка 1, а,б поверхности образца в исходном состоянии 

просматриваются дорожки-«зацепки» длинной до 2 мм, и шириной около 70-

100 мкм. Эти дорожки составляют структуру, с высотой выступов около 4-6 

мкм, и расстоянием между выступами около 30-50 мкм. 

 

    

а б в г 

Рис.1 Изображения поверхности трения образцов: в исходном состоянии: 

а)образец в исходном состоянии(х200), б) образец в исходном состоянии(х500), в) 

образец после УУО(х200), г) образец после УУО (х500) 

 

На рисунке 1 (в, г) видно, что на образцах подвергнутых УУО, различимы 

дорожки сильно деформированного материала длиной до 2 мм и шириной 

порядка 70-100  мкм. Но в отличии от образца в исходном состоянии, видно что 

такие дорожки на поверхности после УУО менее упорядочены. Размеры 

получившейся градиентной структуры соизмеримы со размерами структур, 

образующихся на поверхности трения образца в исходном состоянии. 

 

Выводы. 
Проведѐнные исследования показывают, что воздействие ударным 

ультразвуком приводит к повышению микротвердость поверхностного слоя, но 

не сопровождается повышением износостойкости. На кривых изнашивания 

образцов до и после ультразвуковой обработки, наблюдается две стадии, с 

изменяющейся скоростью изнашивания, причем на первой стадии более 

интенсивно изнашивается образце в исходном состоянии, а на второй образец с 

модифицированным УУО слоем. Проведѐн анализ различия износостойкостей, 

в свете различия топологии дорожек трения 
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Гирсова С.Л. ................................................................... Ошибка! Закладка не определена. 

 

ИССЛЕДОВАНИЕ МЕТОДОМ ДСК ТЕМПЕРАТУРНЫХ ИНТЕРВАЛОВ И 

СТАДИЙНОСТИ ПРОТЕКАНИЯ ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ ПРИ НАГРЕВЕ В 

ЗАКАЛЕННЫХ СПЛАВАХ СИСТЕМЫ TI–V 

Гриб С.В., Хаджиева О.Г. ............................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

ЭВОЛЮЦИЯ СТРУКТУРНО-ФАЗОВОГО СОСТОЯНИЯ 

СУБМИКРОКРИСТАЛЛИЧЕСКОГО СПЛАВА TI-6AL-4V В ПРОЦЕССЕ 

ЭЛЕКТРОННО-ПУЧКОВОЙ ОБРАБОТКИ 

Мельникова Е.Н., Забудченко О.В., Мишин И.П., Колубаева Ю.А., Тересов А.Д.Ошибка! 

Закладка не определена. 
 

ОСОБЕННОСТИ ВЛИЯНИЯ УЛЬТРАЗВУКОВОЙ ОБРАБОТКИ НА 

ДОЛГОВЕЧНОСТЬ СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЙ 

Захаревич Е.Е. ................................................................ Ошибка! Закладка не определена. 

 

ДТА И ДИЛАТОМЕТРИЧЕСКИЕ ЭФФЕКТЫ ПРИ НАГРЕВЕ И ОХЛАЖДЕНИИ 

ДОЭВТЕКТОИДНЫХ СТАЛЕЙ 

Зобнина О.С. .................................................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

ВЛИЯНИЕ РЕЖИМОВ ТЕРМООБРАБОТКИ НА ПРОЧНОСТНЫЕ СВОЙСТВА 

СТАЛЕЙ 20 И 09Г2С 

Игошева Н.В. ................................................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

ИССЛЕДОВАНИЕ ВОЗМОЖНОСТИ ПРИМЕНЕНИЯ ХОЛОДНОЙ ДЕФОРМАЦИИ 

ПРУТКОВ СПЛАВА ТС6 С ЦЕЛЬЮ УМЕНЬШЕНИЯ ВРЕМЕНИ СТАРЕНИЯ ДЛЯ 

ПОЛУЧЕНИЯ РЕГЛАМЕНТИРОВАННОГО УРОВНЯ СВОЙСТВ 

Калиенко М.С., Петрень М.Г. ...................................... Ошибка! Закладка не определена. 

 

ВЛИЯНИЕ МИКРОЛЕГИРОВАНИЯ НА ТЕХНОЛОГИЧЕСКУЮ ПЛАСТИЧНОСТЬ 

СПЛАВА ЭК61-ВИ (ХН58МБЮД-ВИ)  
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Кирпичников М.С ......................................................... Ошибка! Закладка не определена. 

ВЛИЯНИЕ СОДЕРЖАНИЯ ХРОМА И СТРУКТУРНЫХ СОСТАВЛЯЮЩИХ НА 

ИЗНОСОСТОЙКОСТЬ ВЫСОКОХРОМИСТЫХ ЧУГУНОВ 

Ковзель М.А., Кравченко А.В. ..................................... Ошибка! Закладка не определена. 

 

СТРУКТУРНО-ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В АУСТЕНИТНОЙ СТАЛИ ПРИ 

МНОГОЦИКЛОВОЙ УСТАЛОСТИ И ИМПУЛЬСНОЙ ТОКОВОЙ ОБРАБОТКЕ 

Коновалов С.В., Рыбянец В.А. ..................................... Ошибка! Закладка не определена. 

 

ВЛИЯНИЕ РЕЖИМА ОХЛАЖДЕНИЯ НЕПРЕРЫВНО ЛИТОЙ ЗАГОТОВКИ ИЗ CR-

MO-V СТАЛИ НА ЕЁ СТРУКТУРУ 

Пересмехин А.А. ........................................................... Ошибка! Закладка не определена. 

 

К ВОПРОСУ ФОРМИРОВАНИЯ СТРУКТУРЫ ЗЕРНИСТОГО ПЕРЛИТА В СТАЛЯХ 

Лобкова Ю.В. ................................................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

ИЗУЧЕНИЕ КИНЕТИКИ РАСПАДА ПЕРЕОХЛАЖДЕННОГО АУСТЕНИТА СТАЛИ 

25ХГМ ПРИ НЕПРЕРЫВНОМ ОХЛАЖДЕНИИ 

Майсурадзе М.В., Ануфриев Н.П., .............................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

СТРУКТУРНЫЕ И ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ  

В (α+β)-ТИТАНОВОМ СПЛАВЕ ПЕРЕХОДНОГО КЛАССА Ti-10V-2Fe-3Al ПРИ 

ТЕРМИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКЕ 

Медведева И.В. .............................................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

ПРИМЕНЕНИЕ МАГНИТНЫХ МЕТОДОВ ИССЛЕДОВАНИЙ ПРИ ПОСТРОЕНИИ 

ДИАГРАММ ИЗОТЕРМИЧЕСКОГО ПРЕВРАЩЕНИЯ АУСТЕНИТА 

Мелещенко И.Ю., Корсун В.А., Фесенко М.А. .......... Ошибка! Закладка не определена. 

 

УСТАЛОСТНАЯ ТРЕЩИНОСТОЙКОСТЬ СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЙ 

РАЗНОРОДНЫХ СТАЛЕЙ 

Никулина А.А., Шибкова В.М., Василькова Л.М. ..... Ошибка! Закладка не определена. 

 

СТРУКТУРА, ФАЗОВЫЙ СОСТАВ И СВОЙСТВА СПЛАВОВ СИСТЕМЫ SI-GE, 

ЛЕГИРОВАННЫХ ФОСФИДОМ ГАЛЛИЯ 

Носко О.А., Шерстобитова А.С. .................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

ВЛИЯНИЕ ПОСТДЕФОРМАЦИОННОГО ОТЖИГА НА СТРУКТУРУ И 

МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА УМЗ СПЛАВА TI-6AL-4V ELI 

Нургалеева В.В. ............................................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

ВЛИЯНИЕ ТЕМПЕРАТУРЫ НАГРЕВА И СКОРОСТИ ОХЛАЖДЕНИЯ НА 

СТРУКТУРУ И СВОЙСТВА ВЫСОКОПРОЧНОЙ СТАЛИ 

Пазилова У.А. ................................................................ Ошибка! Закладка не определена. 

 

ЗАКОНОМЕРНОСТИ ФОРМИРОВАНИЯ ЗЕРЕННОЙ СТРУКТУРЫ В 

СЛОЖНОЛЕГИРОВАННЫХ НИЗКОУГЛЕРОДИСТЫХ СТАЛЯХ 

Панов Д.О. ...................................................................... Ошибка! Закладка не определена. 

 

ОСОБЕННОСТИ ФОРМИРОВАНИЯ СТРУКТУРЫ СПЛАВА ВЫСОКОГО 

ДЕМПФИРОВАНИЯ 15ХЮ В ПРОЦЕССЕ ТЕРМИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ 

Петухова Е.В. ................................................................. Ошибка! Закладка не определена. 
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ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНАЯ СВЕРХЭЛАСТИЧНОСТЬ В ФЕРРОМАГНИТНЫХ 

МОНОКРИСТАЛЛАХ СПЛАВА CO49NI21GA30 

Победѐнная З.В. ............................................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

ОЦЕНКА КАЧЕСТВА РАЗНОРОДНЫХ СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЙ НА ОСНОВАНИ 

КОНТРОЛЯ НЕМЕТАЛЛИЧЕСКИХ ВКЛЮЧЕНИЙ 

Пояркова Е.В. ................................................................ Ошибка! Закладка не определена. 

 

ПРОГНОЗИРОВАНИЕ ПРОКАЛИВАЕМОСТИ КОНСТРУКЦИОННЫХ СТАЛЕЙ НА 

ОСНОВЕ КИНЕТИКИ РАСПАДА ПЕРЕОХЛАЖДЕННОГО АУСТЕНИТА 

Рифель А.А ..................................................................... Ошибка! Закладка не определена. 

 

ВЛИЯНИЕ СОДЕРЖАНИЯ КАРБИДООБРАЗУЮЩЕГО ЭЛЕМЕНТА НА 

ИЗМЕНЕНИЕ МИКРОТВЕРДОСТИ ЗАКАЛЕННОЙ СРЕДНЕУГЛЕРОДИСТОЙ 

СТАЛИ СО ВРЕМЕНЕМ ВЫЛЕЖИВАНИЯ 

Суровцева Е.А, Мова Д.А ............................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

АНАЛИЗ ДЕГРАДАЦИИ МЕХАНИЧЕСКИХ СВОЙСТВ СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЙ 

ТРУБОПРОВОДОВ В УСЛОВИЯХ МАЛОЦИКЛОВОЙ УСТАЛОСТИ 

Трякина Н.Ю. ................................................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

СТРУКТУРНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В ИНСТРУМЕНТАЛЬНЫХ СТАЛЯХ 

Фирсова Н.В. .................................................................. Ошибка! Закладка не определена. 

 

ВЛИЯНИЕ ВОДОРОДА НА СТАДИЙНОСТЬ И ТЕМПЕРАТУРЫ ФАЗОВЫХ 

ПРЕВРАЩЕНИЙ В ИНТЕРМЕТАЛЛИДНОМ СПЛАВЕ НА ОСНОВЕ TI2ALNB 

Хаджиева О.Г., Оленева О.А., Гриб С.В. .................... Ошибка! Закладка не определена. 

 

ГИДРИДЫ ИНТЕРМЕТАЛЛИДА TI3(AL,NB)  

Харисова А.Г., Казанцева Н.В., Попов А.Г. ............... Ошибка! Закладка не определена. 

 

ВЛИЯНИЕ МАРТЕНСИТО-БЕЙНИТНОЙ СТРУКТУРЫ, СФОРМИРОВАННОЙ ПРИ 

ТЕМПЕРАТУРЕ НИЖЕ МН, НА СВОЙСТВА СТАЛИ 38Х2НМФ 

Худорожкова Ю.В., Кудряшова О.В. .......................... Ошибка! Закладка не определена. 

 

СЕКЦИЯ 2. ФИЗИЧЕСКИЕ ПРОЦЕССЫ И ЯВЛЕНИЯ В МАТЕРИАЛАХ 

ПРИ ЭКСТРИМАЛЬНЫХ ВОЗДЕЙСТВИЯХ 
 

МЕХАНИЗМЫ РАЗРУШЕНИЯ ТЕПЛОЗАЩИТНЫХ ПОКРЫТИЙ ПРИ ИСПЫТАНИИ 

НА ТЕРМИЧЕСКИЙ УДАР 

Валиев Р.Р. ................................................................................................................................. 5 

 

ВЛИЯНИЕ ИНТЕНСИВНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ (ИПД) НА 

ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В СТАЛИ 08Х15Н5Д2Т ПРИ ТЕРМООБРАБОТКЕ В 

ЗАМКНУТОМ ОБЪЁМЕ (ЗО)  

Исанаева Ю.В. ........................................................................................................................... 7 

 

РАСЧЕТ ЭНТАЛЬПИЙ АКТИВАЦИИ МИГРАЦИИ ДЕФЕКТОВ ДЛЯ ЧИСТЫХ NI И 

СU ПОСЛЕ КРУЧЕНИЯ ПОД ВЫСОКИМ  ДАВЛЕНИЕМ 

Корзникова Е.А. ...................................................................................................................... 10 
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МОРФОЛОГИЯ ПОВЕРХНОСТЕЙ ИОННЫХ КРИСТАЛЛОВ ЛЕГИРОВАННЫХ 

МЕТАЛЛАМИ ПРИ ТЕРМОЭЛЕКТРИЧЕСКОМ ВОЗДЕЙСТВИИ 

Кочергина Ю.А. ....................................................................................................................... 11 

 

К ПРОБЛЕМЕ РАСТВОРЕНИЯ ФАЗ В МЕТАЛЛАХ ПРИ ИНТЕНСИВНОЙ 

ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ 

Ломаев И.Л., Васильев Л.С. ................................................................................................... 14 

 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНОЕ ИЗУЧЕНИЕ ВОДОРОДОУПРУГОЙ ДЕФОРМАЦИИ 

ПАЛЛАДИЕВОЙ ПЛАСТИНКИ 

Любименко Е.Н. ...................................................................................................................... 17 

 

ПРИМЕНЕНИЕ ПРОСВЕЧИВАЮЩЕЙ ЭЛЕКТРОННОЙ МИКРОСКОПИИ ДЛЯ 

ИЗУЧЕНИЯ СПЛАВОВ НА ОСНОВЕ НИКЕЛИДА ТИТАНА, ПОЛУЧЕННЫХ 

ИНТЕНСИВНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИЕЙ КРУЧЕНИЕМ 

Макаров В.В., Куранова Н.Н. ................................................................................................. 20 

 

ИЗМЕНЕНИЕ СВОЙСТВ АМОРФНЫХ И НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ СПЛАВОВ 

ПРИ ВОЗДЕЙСТВИИ ИНТЕНСИВНОГО ПОТОКА НИЗКОЭНЕРГЕТИЧЕСКИХ 

ЭЛЕКТРОНОВ 

Новиков Г.В. ............................................................................................................................ 23 

 

БЫСТРОЗАКАЛЕННЫЕ СПЛАВЫ НА ОСНОВЕ НИКЕЛИДА ТИТАНА С 

ЭФФЕКТАМИ ПАМЯТИ ФОРМЫ 

Кунцевич Т.Э., Пушин А.В. ................................................................................................... 26 

 

ДИНАМИЧЕСКОЕ РАЗРУШЕНИЕ МЕТЕОРОИДНОГО ВЕЩЕСТВА С 

НЕОДНОРОДНОЙ СТРУКТУРОЙ 

Пятков А.А., Ронкин М.В. Шарнин А.А. .............................................................................. 29 

 

ТЕРМОЭЛЕКТРИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА НИКЕЛЯ, ВАНАДИЯ И СПЛАВОВ NIXV1-X 

ПРИ ДАВЛЕНИЯХ ДО 45 ГПА 

Суханова Г.В., Старцева М.И., Суханов И.В. ...................................................................... 31 

 

ИЗМЕНЕНИЕ ФИЗИЧЕСКИХ СВОЙСТВ МЕТАЛЛОВ И СПЛАВОВ ПРИ 

ВОЗДЕЙСТВИИ ЭЛЕКТРИЧЕСКОГО ПОТЕНЦИАЛА 

Филипьев Р.А., Столбоушкина О.А., Коновалов С.В. ......................................................... 32 

 

РОЛЬ ВОДОРОДА В ДЕГРАДАЦИИ И ДЕСТРУКЦИИ УГЛЕРОДИСТЫХ СТАЛЕЙ  

Чуканова А.А. .......................................................................................................................... 34 

 

ИЗУЧЕНИЕ ВЛИЯНИЯ МЕХАНИЧЕСКОЙ АКТИВАЦИИ НА ХАРАКТЕРИСТИКИ 

ПРОЦЕССА СВС И ОСОБЕННОСТИ ФАЗООБРАЗОВАНИЯ В СИСТЕМЕ NI+AL 

Шкодич Н.Ф. ............................................................................................................................ 37 
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СЕКЦИЯ 3. ДЕФОРМАЦИЯ И ТЕРМОМЕХАНИЧЕСКАЯ ОБРАБОТКА 

МАТЕРИАЛОВ 
 

ОСВОЕНИЕ ТЕХНОЛОГИИ ПРОИЗВОДСТВА РУЛОННОГО ПРОКАТА ИЗ 

НЕПРЕРЫВНОЛИТЫХ СЛЯБОВ НА СТАНЕ 2300/1700 ОАО «ЧМК» ИЗ 

УГЛЕРОДИСТОЙ СТАЛИ ОБЫКНОВЕННОГО КАЧЕСТВА ШИРИНОЙ ДО 1550 ММ 

ТОЛЩИНОЙ 12 ММ 

Бородин К.В. ............................................................................................................................ 39 

 

ПОВЫШЕНИЕ КАЧЕСТВА СВАРНЫХ СОЕДИНЕНИЙ КОМБИНИРОВАННОЙ 

ТЕРМОДЕФОРМАЦИОННОЙ ОБРАБОТКОЙ 

Величко Е.В. ............................................................................................................................ 42 

 

ДОЭ-ИССЛЕДОВАНИЕ ЛИСТОВЫХ ПОЛУФАБРИКАТОВ ТИТАНОВОГО СПЛАВА 

Водолазский Ф.В., Демаков С.Л., Карабаналов М.С. .......................................................... 44 
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Дьяконов Г.С., Кудрявцев Е.А. .............................................................................................. 47 

 

СТРУКТУРА И СВОЙСТВА ВЫСОКОПРОЧНЫХ ШТРИПСОВЫХ СТАЛЕЙ Х70,Х80 

С ПОВЫШЕННОЙ ЭКСПЛУАТАЦИОННОЙ НАДЕЖНОСТЬЮ, 

ИЗГОТАВЛИВАЕМЫХ ПО ТЕХНОЛОГИИ ТЕРМОМЕХАНИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ 

Ермакова С.В. .......................................................................................................................... 49 

 

ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ПАРАМЕТРОВ ТЕРМОМЕХАНИЧЕСКОЙ 

ОБРАБОТКИ НА ФОРМИРОВАНИЕ СУБМИКРОКРИСТАЛЛИЧЕСКОЙ 

СТРУКТУРЫ В ПОЛУФАБРИКАТАХ ИЗ СПЛАВА ТИПА TI-6AL-4VELI 

Карабаналов М.С., Ибрагимова А.С. ..................................................................................... 51 

 

РЕГИСТРАЦИЯ ТЕПЛОВОГО ИЗЛУЧЕНИЯ ПРИ ИСПЫТАНИЯХ НА СЖАТИЕ 

МАТЕРИАЛОВ 

Коняшин А.В. .......................................................................................................................... 53 

 

РАЗРАБОТКА ТЕХНОЛОГИИ ОКОНЧАТЕЛЬНОЙ ТЕРМИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ 

БУРИЛЬНЫХ ТРУБ 

Майсурадзе М.В.,  Ануфриев Н.П. ........................................................................................ 55 

 

СТРУКТУРА И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА СПЛАВА TIMETAL LCB ПОСЛЕ 

ИНТЕНСИВНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ 

Медведев А.Е., Нургалеева В.В. ............................................................................................ 57 
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Миколайчук М.А. .................................................................................................................... 59 

 

 

ИССЛЕДОВАНИЕ МИКРОСТРУКТУРЫ И ТВЕРДОСТИ ПРИ НАГРЕВЕ 
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КОНСТРУКЦИОННЫХ СТАЛЕЙ 

Михоленко Д.А., Ефимова Ю.Ю. .......................................................................................... 62 
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