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Полиморфизм (от греческого polymorphos – многообразный) весьма и весьма 

широкое научное понятие, символизирующее  основополагающие явления в различ-
ных областях науки: биологии, минералогии, металловедении и термической обра-
ботке металлов (МиТОМ) и др. Многие металлы являются полиморфными, напри-
мер: Fe, Ti, Mn, Cr, Co, La, Zr, Hf, U. 

Особенность явления полиморфизма металлов состоит в том, что будучи уже в 
кристаллизованном (“твердом”) состоянии полиморфные металлы при их охлажде-
нии (нагреве) претерпевают полиморфные фазовые превращения. Исторически 
именно полиморфизм железа, проявляющийся в способности сталей ‘принимать’ 
закалку, послужил основой для исходного становления современной технической 
цивилизации. Здесь уместно подчеркнуть, что именно Д.К. Чернов – великий рус-
ский ученый – первым экспериментально показал (1868 г.), что способность сталей 
‘принимать’ закалку обусловлено их свойством претерпевать фазовые превращения 
при тепловом воздействии или, говоря современным языком, именно Д. К. Чернов 
первым показал, что железо и стали являются полиморфными твердыми телами. Эти 
научные открытия Д. К. Чернова справедливо считаются исходной точкой зарожде-
ния МиТОМ, как технической науки. 

Многие металлы и материалы (Pd, Nb, V, многие интерметаллиды и другие ма-
териалы) не обладают природным полиморфизмом, и, соответственно, возможности 
их термической обработки оказываются весьма ограниченными. 

Последующее развитие металловедения и металлофизики было достигнуто 
благодаря трудам многих зарубежных и отечественных ученых и сформировавшихся 
научных школ, среди которых достойное место занимала и занимает Уральская шко-
ла металловедов-термистов1, основанная великим ученым, одним из основополож-
ников МиТОМ, членом-корреспондентом АН СССР С. С. Штейнбергом. 

В течение последних десятилетий зародилась и развивается новая область ма-
териаловедения: ВОМ – водородная обработка материалов. 

Насыщение водородом (в специально подобранных условиях) переводит мате-
риал в неравновесное состояние, возникает термодинамическая необходимость фа-
зовых и структурных превращений. Соответственно, в результате водородной обра-
ботки оказывается возможным достигать глубоких изменений строения материала на 
электронном, атомно-кристаллическом, структурном и фазовом уровнях.  

Сказанное выше обобщено в теории ВОМ [1], и сформулировано новое метал-
лофизическое представление: водородное воздействие наделяет металлы фундамен-

                                                 
1 Настоящая Школа посвящена 100-летию со дня рождения профессора А. А. Попова – 

яркого ученого-металловеда, одного из выдающихся учеников С. С. Штейнберга. Один из 
авторов данного сообщения имел счастье слушать лекции Александра Артемьевича, впечат-
ление от которых с годами не ослабевает, и все более глубоко позволяет осознать величие 
наших учителей. 
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тальным термодинамическим свойством – быть полиморфными (‘индуцированный 
водородом полиморфизм’ металлов и материалов [1]). 

Аналогично тому, как в МиТОМ исторически были обобщенно классифициро-
ваны фазовые превращения в сталях, мы классифицировали индуцированные водо-
родом фазовые превращения (ИВФ-превращения) следующим образом. 
• Высокотемпературные (T > (0,2–0,45)Tпл.) диффузионные ИВФ-превращения. Та-

кие превращения происходят в многокомпонентных сплавах (интерметаллидах), 
атомы-компоненты которых обладают различным сродством к водороду. В ре-
зультате превращений этого класса исходно стабильные многокомпонентные 
сплавы претерпевают по механизму зарождения и роста распад на фазы, отлича-
ющиеся содержанием в них водорода [2]. 

• Низкотемпературные (T < (0,2–0,45)Tпл.) диффузионно-кооперативные (гидрид-
ные) ИВФ-превращения. Главная особенность превращений этого класса состоит 
в том, что взаимосвязанные и взаимообусловленные атомные перестройки в ме-
таллической и водородной подсистемах осуществляются принципиально различ-
ными механизмами. Перестройка водородной подсистемы происходит только 
диффузионным путем, а перестройка кристаллической матрицы – только по без-
диффузионному, сдвиговому, мартенситоподобному механизму. При температу-
рах вблизи комнатной гидридные ИВФ-превращения осуществляются по меха-
низму зарождения и роста [3]. Из-за разницы удельных объемов превращающихся 
фаз гидридные ИВФ-превращения всегда сопровождаются водородофазовым 
наклепом, вызывающим упрочнение и изменение всех свойств материала.  

• Среднетемпературные (Т ≈ (0,2–0,45)Тпл.) промежуточные ИВФ-превра-щения 
имеют место в многокомпонентных сплавах, атомы-компоненты которых обла-
дают разным сродством к водороду. В результате превращений этого класса реа-
лизуются фазовые и структурные состояния, требующие относительно малой 
атомной перегруппировки. Это индуцированные водородом атомное упорядоче-
ние, атомная сегрегация, аморфизация и т. д. [1]. 

 
Заключение 
Водородное воздействие приводит металлы и материалы в неравновесное со-

стояние. Возникает термодинамическая необходимость фазовых и структурных пре-
вращений, обеспечивающих их движение к термодинамически равновесному состо-
янию. Это означает, что под воздействием водорода металлы и материалы приобре-
тают фундаментальное свойство быть полиморфными. Явление индуцированного 
водородом полиморфизма весьма эффективно ‘работает’ в металлах и материалах, 
как обладающих, так и не обладающих природным полиморфизмом. 
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Изотермические и термокинетические диаграммы распада переохлажденного 

аустенита, обобщенные в «Справочнике термиста» А.А. Попова и Л.Е. Поповой, яв-
ляются настольными справочными материалами технологов-термистов, конструкто-
ров, металловедов-исследователей для назначения режимов термической обработки 
металлических изделий. Эти диаграммы были экспериментально построены для 
классических металлических объектов – сталей и сплавов – термодинамических си-
стем, обменивающихся только энергией с внешней средой при тепловой, термиче-
ской обработке. В металловедении также используются и такие виды обработки ме-
таллов, в которых стали и сплавы являются термодинамически открытыми система-
ми и обмениваются с внешней средой не только энергией, но и веществом: химико-
термическая обработка, технологии обезгаживания металлов и т.д. Особым случаем 
здесь являются системы металл–водород, как открытые термодинамические систе-
мы. Действительно, в отличие от химико-термической обработки, при водородной 
обработке действующий вещественный агент – водород – может быть введен в ме-
талл, а затем, после достижения необходимых структурных изменений обрабатыва-
емого металла, водород (если необходимо) может быть легко эвакуирован из метал-
ла. 

Уже многие десятилетия изучение открытых систем металл–водород остается 
актуальным по разным причинам. Одна из таких причин – возникшая в последние 
десятилетия потребность в новых конструкционных и функциональных материалах, 
обеспечивающих производство водорода, его хранение, транспортировку, и исполь-
зование в индустрии, на транспорте и в быту [1]. Сложившаяся исторически специ-
фика изучения систем Ме–Н привела к преобладанию так называемого «химическо-
го» подхода к решению проблемы, т.е. целенаправленному поиску все новых и но-
вых по химическому составу сплавов, удовлетворяющих заданным требованиям. В 
то же время изучению закономерностей индуцированных водородом фазовых пре-
вращений в сплавах МеНх для обоснования оптимальных условий последующей 
эксплуатации изделий до сих пор уделяется недостаточное внимание.  

В докладе суммированы современные знания о кинетике индуцированных во-
дородом фазовых превращений в металлических сплавах. В работах [2–4] обобщены 
результаты исследований кинетики фазовых превращений, индуцированных водоро-
дом в чистом Pd [2,3] и интерметаллических сплавах типа Nd2Fe14B, TbFe2, DyFe2 [4]. 
Необходимо отметить, что в палладии и интерметаллических сплавах водород инду-
цирует превращения принципиально различного типа. В палладии под воздействием 
водорода развиваются гидридные превращения. Они имеют сложную диффузионно-
кооперативную природу: транспорт водорода в металлической матрице осуществля-
ется диффузионным путем, а перестройка кристаллической матрицы происходит 
сдвиговым, кооперативным, мартенситоподобным механизмом. Фазовые переходы 
этого класса лежат в основе многих видов водородной обработки металлических ма-
териалов, например, с целью их упрочнения, а также для разработки специальных 
сплавов MeHx с гидридной памятью формы. 

mailto:m_goltsova@mail.ru
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В интерметаллидах водород индуцирует диффузионные фазовые превращения. 
При  насыщении водородом эти материалы теряют термодинамическую стабиль-
ность в целом, либо в отношении отдельных фаз, и при низких температурах суще-
ствуют в нестабильном или метастабильном состояниях. При Т > (0,25–0,45)Тпл. ста-
новится возможной диффузия больших атомов-компонентов, и эти материалы пре-
терпевают фазовые превращения с образованием гидрида и металлической матрицы 
(как правило, α-Fe). При дегазации имеет место обратное превращение и восстанав-
ливается исходное фазовое состояние, но с «измельченной» структурой и улучшен-
ными физическими свойствами. Индуцированные водородом диффузионные фазо-
вые превращения лежат в основе процесса, позволяющего улучшать свойства посто-
янных магнитов из материалов типа Nd2Fe14B (HDDR-процесс). 

Исследования [2–4] показали, что прямые гидридные превращения в палладии, 
и прямые диффузионные фазовые превращения, индуцированные водородом в ин-
терметаллидах, описываются С-образными диаграммами, подобными диаграммам, 
описывающим превращения в стали и сплавах при охлаждении. Это означает, что с 
увеличением переохлаждения (или с увеличением давления водорода) скорость пре-
вращения сначала возрастает вследствие быстрого роста скорости зарождения цен-
тров новых фаз. При оптимальном сочетании скорости зарождения фаз и скорости 
диффузии скорость прямого превращения становится максимальной. Далее сниже-
ние скорости диффузии начинает превалировать и скорость прямого превращения, 
проходя через максимум, существенно снижается. 

Обратные гидридные превращения в палладии и обратные диффузионные пре-
вращения в интерметаллидах описываются диаграммами, подобными диаграммам, 
описывающим превращения в стали при нагреве: с ростом температуры (давления 
водорода) скорость превращений только ускоряется. Иными словами: оба фактора, и 
диффузия, и скорость зарождения новой фазы при обратных превращениях, индуци-
рованных водородом, изменяются в одном направлении – увеличиваются с ростом 
перегрева (снижения давления водорода). 

Значение описанных выше фундаментальных результатов трудно переоценить. 
Они показывают, что для принципиально  отличных от сталей и сплавов термодина-
мически открытых систем Ме–Н работают те же самые общие кинетические законо-
мерности фазовых превращений в твердом теле.  
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В настоящее время установлено, что степень упрочнения и твердения старею-

щих сплавов дисперсными частицами определяется тем взаимодействием, которое 
возникает между дисперсными частицами-стопорами и движущимися дислокация-
ми. Кроме этого, на процесс упрочнения существенным образом влияют внешние 
воздействия. Так, например, известно [1], что при искусственном старении берилли-
евой бронзы БрБ-2 в постоянном магнитном поле (ПМП), увеличение микротвердо-
сти может достигать ∼30% («отрицательный» магнитопластический эффект (МПЭ) 
[2]). В импульсном магнитном поле (ИМП) при идентичных условиях cтарения 
сплав БрБ-2 МПЭ имеет «положительный» знак и достигает ∼20% [3]. Представляет 
интерес выяснение степени общности эффекта влияния наложения ПМП на процесс 
старения других металлических сплавов. В работе приводится обзор данных по МПЭ 
в медных, алюминиевых, магниевых и титановых  сплавах, полученных в последние 
годы.  

В таблице в качестве примера приведены краткие сведения о составах исследо-
ванных медно-бериллиевых сплавов, режимах закалки и искусственного старения, 
знаке и величине МПЭ.  

  
Сплав (основные леги-

рующие элементы) 
Режимы  
закалки  Режимы старения  Знак и величина  МПЭ 

Бериллиевая бронза 
БрБ-2 (Be, Ni) 

800 ºC; 0,33 ч 350 º; 0,17÷2 ч;  
ПМП 557,2 кА/м 

Отрицательный МПЭ 
до ~30 % 

Бериллиевая бронза 
БрБ-2 (Be, Ni) 

800 ºC; 0,33 ч 
350 º; 0,17÷2 ч; 

ИМП  557,2 кА/м; 2 
Гц 

Положительный МПЭ 
до ~20 % 

Бинарный Cu-Be сплав 
(Be 0.5 и 1.0 вес. %) 

800 ºC; 0,33 ч 350 º; 0,17÷2 ч;  
ПМП 557,2 кА/м 

Положительный МПЭ 
до ~15 % 

Бинарный Cu-Be сплав 
(Be 1.6, 2.7 и 3.0 вес. %) 800 ºC; 0,33 ч 350 ºC; 0,17÷2 ч;  

ПМП 557,2 кА/м 
Отрицательный МПЭ 

до ~5 % 

Бинарный Cu-Be сплав 
(Be 2,0  с добавкой Ni 0.4 

вес. %) 
800 ºC; 0,33 ч 350 ºC; 0,17÷2 ч;  

ПМП 557,2 кА/м 

Положительный МПЭ 
~5 % до 1 ч старения; 
отрицательный МПЭ 
до ~25 % после 1 ч 

Бинарный Cu-Be сплав 
(Be 2,0 с добавкой  Ni 1.0 

вес. %) 
800 ºC; 0,33 ч 350 ºC; 0,17÷2 ч;  

ПМП 557,2 кА/м 
Отрицательный МПЭ 

~25 % 

 
Предварительно образцы подвергали закалке; далее образцы искусственно ста-

рили в вакуумной камере при давлении остаточных паров ∼10-3 Па при температур-
но-временных режимах, выбиравшихся на основе литературных данных или резуль-
татов ранее проведенных предварительных опытов так, чтобы можно было просле-

mailto:pokoev@samsu.ru
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дить кинетические особенности и закономерности изменений измеряемых характе-
ристик образцов. Процессы старения проводили либо традиционными технологиями 
без магнитного поля, либо в ПМП, либо в ИМП. 

Микротвердость измеряли с помощью микротвердомера HAUSER с 
погрешностью обычно не более ∼2÷3 %. Рентгеновский анализ фазового состава, па-
раметра решетки остаточной матрицы, рентгеновской плотности дислокаций, мик-
роискажений и блоков когерентного рассеяния проводили в СоКα-излучении на ди-
фрактометре ДРОН-2, оснащенном аппаратно-программным комплексом управле-
ния, регистрации и обработки результатов измерений.  

Анализ полученных результатов показал, что величина и знак МПЭ определя-
ется составом сплава, температурой и временем старения, типом магнитного поля и 
временем его воздействия. Временные зависимости параметров тонкой структуры 
качественно коррелируют с временными зависимостями микротвердости: макси-
мальным значениям микротвердости сплавов, состаренных без поля, соответствуют 
минимальные значения средних размеров блоков когерентного рассеяния, макси-
мальные значения плотности дислокаций и величины относительной микродефор-
мации. Включение магнитного поля изменяет величину параметров тонкой структу-
ры, причем  структура сплавов при наложении ПМП и отрицательном знаке МПЭ 
становится более однородной и мелкодисперсной.  

В ряде случаев старение сплавов в ПМП приводит к уменьшению средних раз-
меров блоков когерентного рассеяния до наноразмеров, что может иметь практиче-
ское значение для получения наноматериалов с заданными свойствами. 

Обсуждаются возможные физические механизмы МПЭ в исследованных спла-
вах. Существенная зависимость величины МПЭ от концентрации в рассмотренных 
сплавах, что связана с более сложной кинетикой роста новой фазы в ПМП. В частно-
сти, нейтронными измерениями [4] установлено, что в медно-бериллиевых сплавах 
влиянию магнитного поля прежде всего подвержены наноразмерные кластеры новой 
фазы размером порядка ∼10 Å. Временные зависимости МПЭ исследованных спла-
вов показывают, что эффект поля всегда более значителен на начальных стадиях 
старения: с ростом времени эффекты затухают. Таким образом, начальные стадии 
процесса агломерации частиц очень важны, а элементарные атомные и спиновые 
процессы в них должны играть заметную роль. 
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СВЕРХПРОЧНОСТЬ И ПЛАСТИЧНОСТЬ УМЗ МАТЕРИАЛОВ:  
НЕДАВНИЕ ОТКРЫТИЯ И НОВЫЕ ПОДХОДЫ 

 
Валиев Р.З. 

 
Санкт-Петербургский государственный университет, Санкт-Петербург, Россия 
Институт физики перспективных материалов, Уфимский государственный авиа-

ционный технический университет, Уфа, Россия 
rzvaliev@mail.rb.ru 

 
В последние два десятилетия появился целый ряд работ, демонстрирующих 

высокую эффективность повышения прочности металлических материалов путем 
создания ультрамелкозернистых (УМЗ) структур  с размерами зерен в субмикронном 
(<1 мкм) или нано- (<100 нм) диапазоне, но, как правило, при этом наблюдается 
снижение пластичности. Однако недавние исследования показали возможность до-
стижения необычайно высокой прочности с сохранением и даже увеличением пла-
стичности в УМЗ металлах и сплавах, когда становится возможным управлять не 
только размерами зерен, но и формированием различных наноструктурных элемен-
тов, таких как наночастицы, нанодвойники и структура (состояние) границ зерен, 
используя методы интенсивной пластической деформации (ИПД). В докладе рас-
смотрены новые подходы в достижении сверхпрочности и высокой пластичности в 
различных металлических материалах, включая промышленные сплавы Al и Ti, а 
также некоторые УМЗ стали, полученные методами ИПД. Показаны примеры, 
направленные на практическое использование наноматериалов в технике и меди-
цине.  

 
 
ВЛИЯНИЕ ТЕМПЕРАТУРЫ НИЗКОГО ОТПУСКА НА КИНЕТИКУ 

РАСПАДА МАРТЕНСИТА СРЕДНЕУГЛЕРОДИСТОЙ СТАЛИ 
 

Гринберг Е. М., Алексеев А. А. 
 

Тульский государственный университет, Тула, Россия,  
ant.suv-tula@mail.ru 

 
Цель работы – исследование влияния температуры низкого отпуска на кинети-

ку распада мартенсита закалённой среднеуглеродистой стали. 
Объектом экспериментального исследования являлась конструкционная сталь 

40Х. Термическую обработку проводили по режиму: температура нагрева под закал-
ку – 860 °C, охлаждение в 10 %-ом водном растворе NaCl (далее в соли) и вылежи-
вание при комнатной температуре или изотермических выдержках в интервале 65-
250 °С.  

Распад мартенсита в свежезакаленных образцах происходит в несколько этапов 
(рисунок). Нейтронографическим методом установлено, что после завершения ста-
дии сегрегации углерода на дислокациях (продолжительностью при комнатной тем-
пературе – 2 ч, а при более высоких температурах отпуска – менее 1 ч) уменьшение 
микротвердости при вылеживании или отпуске до 155 °С обусловлено протеканием 
двухфазного распада, после чего фиксируется участок относительного равновесия 
между дисперсными частицами промежуточного карбида состава Fe2C и окружаю-
щим их пересыщенным твердым раствором. Последующее снижение твердости при 

mailto:rzvaliev@mail.rb.ru
mailto:ant.suv-tula@mail.ru
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увеличении продолжительности выдержки связано с однофазным распадом мартен-
сита, заканчивающемся следующим участком относительного равновесия. Чем выше 
температура отпуска в указанном интервале, тем короче соответствующие участки 
вследствие увеличения диффузионной подвижности углерода. 

 

 
а 
 

      
б 

 
в 

Зависимость изменения микротвердости от времени вылеживания (а) или отпуска  
при температурах 155 (б) и 250 °С (в) 

 
При отпуске в интервале 155–250 °С разделения двухфазного и однофазного 

распадов методом измерения микротвердости не наблюдается. Обращает на себя 
внимание тот факт, что во всех случаях в исследованном интервале температур про-
цесс завершается при достижении одинаковой твердости около 520 ед. HV.  

 
«Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ и  Администра-

ции Тульской области в рамках научного проекта № 15-48-03237 «р_центр_а». 
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ВЛИЯНИЕ ДОБАВОК НАНОДИСПЕРСНОГО SiO2 В ЭЛЕКТРОЛИТ  
НА СОСТАВ И СВОЙСТВА ОКСИДНЫХ СЛОЕВ, ФОРМИРУЕМЫХ  

МИКРОДУГОВЫМ ОКСИДИРОВАНИЕМ НА МАГНИЕВЫХ СПЛАВАХ 
 

Криштал М.М., Полунин А.В., Глухов П.А., Боргардт Е.Д., Ивашин П.В. 
  

Тольяттинский государственный университет, 
 г. Тольятти, Российская Федерация 

  
В настоящее время магниевые сплавы находят все большее применение в раз-

личных отраслях промышленности. Несмотря на ряд очевидных достоинств, их су-
щественным недостатком является неудовлетворительная коррозионная стойкость 
[1]. 

Один из наиболее перспективных методов защиты магния от коррозии – мик-
родуговое оксидирование (МДО) [2]. Перспективным  способом  повышения адгези-
онных характеристик и антикоррозионных свойств оксидного слоя на магниевых 
сплавах является снижение количества фазы MgO в формируемом покрытии за счет 
её замещения более высокопрочными и стабильными фазами [3]. Этого достигают 
введением мелкодисперсных порошков в состав электролита. Например, в работе [4] 
показано позитивное влияние микроразмерных добавок SiO2 и Al2O3 в электролит на 
свойства оксидного слоя на магниевом сплаве, а в работе [5] показано положитель-
ное влияние добавки наноразмерного порошка SiO2 в электролите на износостой-
кость и структуру оксидного слоя на алюминиево-кремниевом сплаве, также счита-
ющимся достаточно трудно поддающимся МДО [2]. 

Целью работы является повышение механических и антикоррозионных 
свойств оксидного слоя, синтезированного на магниевой подложке методом МДО. 

Оксидные слои формировали методом МДО в щелочно-фосфатном электроли-
те. Варьируемым фактором являлось наличие/отсутствие добавки наночастиц SiO2 в 
электролит. Оксидирование проводили в анодно-катодном режиме при частоте тока 
50 Гц на первичном магнии Мг96 (химический состав в % массы: до 0,004% Fe; до 
0,004% Si; до 0,004% Mn; до 0,006% Al; до 0,002% Cu; до 0,01% Na, остальное – Mg).  

Полученные оксидные слои исследовали  методом рентгенофазового анализа 
на дифрактомере Shimadzu Maxima XRD-7000 с фильтрованным Cu-Kα излучением. 

Прочность сцепления оксидного слоя с подложкой оценивали методом царапа-
ния с помощью скретч-тестера Nanovea. Сравнительной мерой оценки оксидных 
слоев служили значения нагрузки на индентор и расстояния, пройденного им, при 
которых начинает наблюдаться проблеск основы под разрушающимся покрытием.   

Коррозионные свойства оксидных слоев оценивали по величине тока в цепи 
трехэлектродной электрохимической ячейки с платиновым противоэлектродом и 
насыщенным хлорсеребряным электродом сравнения, полученной экстраполяцией 
прямых участков тафелевских кривых (поляризационных характеристик) и приве-
денной к площади образца. Электрохимические измерения проводили с помощью 
комплекса потенциостат – импедансметр IPC-ProM/FRA–2. Коррозионная среда - 
0,9%-й водный раствор хлорида натрия (NaCl).  

Установлено, что оксидный слой, полученный в базовом электролите, состоит 
из оксида магния MgO (периклаза) в количестве ≈ 87% и Mg3(PO4)2 (фосфата магния) 
в количестве ≈ 13%.  В оксидном слое, сформированном в электролите с добавкой 
наночастиц  SiO2, обнаружена β–фаза силиката магния β–Mg2SiO4 (вадслеит, 
wadsleyite) содержанием 19%, MgO (периклаз) содержанием ≈ 45% и Mg3(PO4)2 

https://ru.wikipedia.org/wiki/%D0%A5%D0%BB%D0%BE%D1%80%D0%B8%D0%B4_%D0%BD%D0%B0%D1%82%D1%80%D0%B8%D1%8F
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(фосфат магния) в количестве ≈ 36%. При этом α-фаза α-Mg2SiO4 - форстерит 
(forsterite) не обнаружена.  

Фаза вадслеита – полиморфная модификация Mg2SiO4 сверхвысокого давле-
ния, образующаяся при 12…17 ГПа [6]. Обнаружение этой фазы позволяет утвер-
ждать, что при наличии наночастиц SiO2 в электролите во время формирования 
МДО-слоя имеют место скачкообразные изменения давления от 0,1 МПа до 12…17 
МПа при температуре в реакционной зоне 1000…1500 К  [6].  

В ходе скрэтч-тестов выявлено, что для оксидного слоя, сформированного с 
добавками наночастиц SiO2 в электролит, усилие на индентор, при котором наблю-
дается проблеск основы, повысилось в 1,5 раза. Аналогично расстояние, пройденное 
индентором до разрушения покрытия, увеличилось  в 1,4 раза. 

Коррозионная стойкость оксидных слоев, полученных в электролите с добав-
кой наночастиц SiO2, по сравнению с базовым вариантом, улучшилась ≈ в 3 раза при 
катодной поляризации и ≈ в 6 раз при анодной поляризации.  

Таким образом, в результате исследований установлено положительное влия-
ние добавки нанопорошка SiO2 в электролит на механические и антикоррозионные 
свойства МДО-слоя на магниевом сплаве Мг96. Улучшение механических свойств и 
значительное повышение коррозионной стойкости оксидного слоя связано, видимо, 
с изменением его фазового состава и структуры вследствие изменений в процессе 
высокотемпературного окисления магния при МДО в присутствии наночастиц SiO2 в 
электролите.  
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ВЛИЯНИЕ МИКРОЛЕГИРУЮЩЕГО КОМПЛЕКСА ОПЫТНЫХ СТАЛЕЙ 
ИНСТРУМЕНТАЛЬНОГО КЛАССА НА СТРУКТУРУ И ФАЗОВЫЕ  

ПРЕВРАЩЕНИЯ ПРИ ТЕРМИЧЕСКОМ УПРОЧНЕНИИ 
 

Крылова С.Е. 
 

Оренбургский государственный университет, г. Оренбург 
krilova@yandex.ru 

 
Существует ряд проблем при изготовлении и эксплуатации крупногабаритного 

инструмента из высокохромистых сталей, связанных с их низкой технологичностью 
при выплавке и термической обработке, а также значительными затратами на выходе 
готовой продукции. Для целенаправленного создания валковых сталей с требуемыми 
свойствами необходимо формировать заданную структуру путем подбора оптималь-
ного химического состава, а также последующей термической обработки.  

В качестве исследуемого материала была выбрана опытная экономнолегиро-
ванная валковая сталь 70Х3Г2ВТБ. Оптимальный химический состав стали опреде-
ляли методом регрессионного статистического анализа данных с применением про-
граммы KOMPLEX. В качестве критериев при выборе химического состава экспе-
риментальной стали были приняты максимальные значения износостойкости КАС, 
твердости НRC и ударной вязкости КСU [1]. 

Микроструктура стали 70Х3Г2ВТБ в литом состоянии характеризуется ярко 
выраженным дендритным строением, дендриты имеют значительную развлетвлен-
ность и средний диаметр ветвей около 0,15-0,18 мкм, в свободном виде присутству-
ют карбиды в виде обособленных включений правильной формы. 

Данный факт повлек за собой необходимость применения технологической 
операции всесторонней свободной ковки со степенью деформации 15, 30 и 50 % 
(рис. 1) с последующей сфероидизацией.  

 

 
 

Рис. 1. Микроструктура стали при различных степенях деформации при ковке 
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Нагрев под ковку осуществляли с промежуточными ступенями при температу-
рах 400, 850 и 1200 °С. Несмотря на повышенное содержание углерода и наличие 
активных карбидообразующих элементов, опытная сталь на стадии ковки показала 
высокую технологическую пластичность. В отожженном состоянии для стали 
70Х3Г2ВТБ характерно присутствие значительного количества частиц нерастворен-
ной карбидной фазы, расположенных преимущественно по границам зерен. Помимо 
цементита в структуре содержатся специальные карбиды; общая доля карбидных ча-
стиц достигает 6.5–7%. 

Исследовано влияние температуры аустенитизации на количество карбидных 
фаз и размер зерна аустенита. На рис. 2 представлена зависимость объемной доли 
карбидных частиц при изменении температуры нагрева исследуемой стали от 900 до 
1150°С (кривая 2). Видно, что наиболее интенсивно карбиды растворяются при тем-
пературах 900–950°С, при нагреве до более высоких температур доля карбидной фа-
зы в структуре закаленной стали минимальна, в частности, после закалки от 1000°С 
эта величина составляет менее 0.5%. Это явление связано с растворением карбидной 
фазы по границам зерен и активизацией диффузионных процессов. 

 

 
Рис. 2.  Зависимость размера зерна аустенита (кривая 1) и количества карбидов  

(кривая 2) от температуры аустенитизации 
 
Основу структуры закаленной стали составляет реечный мартенсит [2]. Резуль-

таты рентгеноструктурного исследования после закалки и отпуска при 500 -600 ºС 
приведены в таблице 1, линия (110), соответствующая отпуску значительно уже в 
сравнении с закаленным состоянием, что связано со снижением уровня внутренних 
напряжений в структуре отпущенного мартенсита и уменьшением его тетрагональ-
ности. 

 
Таблица 1. Результаты рентгеноструктурного исследования после отпуска стали 

70Х3Г2ВТБ 
 

термообработка Профиль линии максимальная интенсивность, 
усл. ед. 

ширина, 
град. 

закалка, отпуск 500- 
600 °С, 3 часа 

 

7700 0,17 

Закалка в масло с 
1000°С 

 
6400 0,25 
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Испытания на прокаливаемость показали, что глубина закаленного слоя с мар-
тенситной структурой составляет порядка 75 мм с твердостью в пределах 53–57 
HRC. Это позволит получить достаточную глубину упрочненного слоя при реализа-
ции режимов термической обработки на валковой продукции. 
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Основой успешной эксплуатации тяжелонагруженных изделий машинострое-

ния является правильный выбор стали для его изготовления и соответствующая тер-
мическая обработка.  

Мировыми лидерами в производстве продукции тяжелого машиностроения яв-
ляется германская компания «Gontermann-Peipers», английская компания «Sheffield 
Forgemasters Engineering Ltd», швецкая компания «Akers», в том числе продукция 
этих компаний присутствует и на российском рынке. 

Крупными заказчиками зарубежных производителей являются такие предприя-
тия как ОАО «Северсталь» (г. Череповец), ОАО «ММК» (г. Магнитогорск), ОАО 
«НЛМК» (г. Липецк), ОАО «КУМЗ» (г. Каменск-Уральский, Свердловская обл.), 
ОАО «ОМК-Сталь» (Нижегородская обл.), ОАО «Уральская Сталь» (Оренбургская 
обл.), ОАО «Силовые Машины» (г. Санкт-Петербург), ОАО «Камаз-Металлургия» 
(г. Набережные челны), ОАО «ЧКПЗ» (г. Челябинск) и др. Однако, в условиях сло-
жившейся внешнеполитической обстановки и повышения курса валют данные пред-
приятия испытывают затруднения в приобретении подобного рода продукции, что 
влечет за собой простой прокатных станов и снижение объемов выпускаемого про-
ката. 

Среди отечественных производителей основную конкуренцию мировым лиде-
рам в данном рыночном сегменте составляют предприятия:  ОМЗ «Спецсталь» (г. 
Санкт Петербург), ОАО «Уралмаш» (г. Екатеринбург), ОАО «МК ОРМЕТО-ЮУМЗ» 
(г. Орск, Оренбургская область), которые в настоящий момент не могут обеспечить 
все потребности предприятий металлургического комплекса России.  

Оценка стойкости и свойств валков горячей прокатки в сравнении с зарубеж-
ными производителями (табл. 1) показывает, что средняя наработка по импортным 
высокохромистым валкам превышает выпускаемые в настоящее время предприяти-
ем ОАО «МК ОРМЕТО-ЮУМЗ» из сталей 45Х5МФ и 90Х5МФ в 1,5-1,6 раза. 
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Таблица 1. Стойкость и характеристика свойств рабочих валков горячей прокатки чистовой 
группы 

 

Производитель «Gontermann-
Peipers»* «Sheffield» «Akers»* 

ОАО «МК ОРМЕТО-
ЮУМЗ»** 

45Х5МФ 
90Х5МФ 

70Х3Г2ВТБ 
70Х3Г2ФТР 

100Х3Г2МТР 
(ожидаемые 
результаты) 

Количество завалок 165-190 170-190 160-170 130-140 160-170 
Прокатано, 
тыс.т/валок 320-360 320-360 330-340 260-280 300-320 

Средний съем, 
мм/валок 0,30-0,35 0,30-0,35 0,33-0,40 0,40-0,50 0,30-0,40 

Стойкость, кг/т 0,14-0,16 0,15-0,16 0,15-0,16 0,22-0,33 0,15-,18 
Глубина активного 

слоя бочки, мм 60-70 65-75 75-85 65-75 85-95 

Твердость бочки, 
HSD 65-80 55-65 65-75 55-65 65-80 

 

* Результаты оценки стойкости получены в условиях ОАО «ММК», ОАО «НЛМК» и ОАО 
«Северсталь» 

**Результаты оценки стойкости получены в условиях ОАО «Уральская сталь» 
 
Одним из путей перехода к импортозамещению может служить повышение 

эксплуатационной стойкости производимых валков для увеличения количества про-
катанного металла. На сегодняшний день при попытках создания конкурентоспо-
собной продукции тяжелого машиностроения: 

- разработаны и апробированы оптимальные составы экономнолегированных 
инструментальных сталей типа 70Х3Г2ВТБ, 70Х3Г2ФТР, 100Х3Г2МТР, отличаю-
щиеся наличием микролегирующего комплекса, высокой закаливаемостью и прока-
ливаемостью, разгаро- и износостойкостью; 

- предложены способы их термической обработки, высокой отличающиеся 
технологичностью [1].  

Дальнейшее исследование разработанных марок экономнолегированных сталей 
направлено на повышение эксплуатационной стойкости валков горячей прокатки за 
счет разработки и внедрения технологии их термической обработки, обеспечиваю-
щей максимальное сочетание механических и эксплуатационных свойств. Для до-
стижения поставленной цели были поставлены и решены следующие задачи: 

- определена оптимальная степень деформации валка при ковке, обеспечиваю-
щая устранение карбидной неоднородности литой структуры; 

- выявлен оптимальный режим предварительной термической обработки, обес-
печивающий однородную мелкозернистую структуру с равномерно распределенны-
ми карбидами и твердостью, не превышающей 26-28 HRC, что является необходи-
мым для последующей механообработки изделия; 

- исследованы особенности фазовых превращений при нагреве под закалку и 
механизм дисперсионного упрочнения сталей при высоком отпуске; 

- на основе моделирования физико-механических процессов с применением 
программного комплекса «ANSYS» разработана технология термической обработки 
готового валка (температурно-временные режимы, скоростные режимы нагрева и 
охлаждения), обеспечивающая  допустимый уровень остаточных напряжений [2]. 
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Учитывая мировые тенденции валкового производства использование сталей с 
пониженным содержанием хрома и наличием микролегирующего комплекса 
(70Х3Г2ВТБ, 70Х3Г2ФТР, 100Х3Г2МТР) позволит промышленным предприятиям 
России перейти на создание конкурентоспособной продукции тяжелого машино-
строения в виде валков горячей прокатки, не уступающей по своим эксплуатацион-
ным характеристикам ведущим мировым аналогам.  
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Технология искусственного старения является одним из наиболее распростра-

ненных методов изменения свойств металлических сплавов, с помощью которого 
удается в значительной мере повысить прочностные характеристики. В результате 
применения этой технологии, в решетке сплава выделяются дисперсные кластеры, 
скорость роста которых может зависеть от внешних воздействий, в том числе от 
приложенного постоянного магнитного поля (ПМП). Установлено [1], что ПМП из-
меняет структуру и размер фаз, которые в значительной мере тормозят движение 
дислокаций, что и определяет увеличение прочностных свойств сплавов, в частно-
сти, бериллиевой бронзы БрБ-2. Одной из причин влияния ПМП на микротвердость 
металлических сплавов, является магнитное и структурное упорядочение, возника-
ющее в сплаве [2]. Становится актуальным и практически важным выяснить влияние 
ПМП на свойства и структуру других цветных сплавов при старении, в частности, 
высокопрочного алюминиевого сплава В95пч. Целью данной работы является ком-
плексное экспериментальное исследование влияния ПМП на величину магнитопла-
стического эффекта (МПЭ), параметры тонкой структуры и фазовый состав соста-
ренного алюминиевого сплава В95пч. 

Образцы в виде куба с ребром ∼1 см вырезали из промышленного листа алю-
миниевого технического сплава В95пч, основными легирующими добавками кото-
рого являются Zn (∼5.0 – 6.5 вес. %), Mg (∼1.8 – 2.8 вес. %) и Cu (∼1.4 – 2.0 вес. %), а 
также содержащего неконтролируемые примеси до ∼1.35 вес. %. 

Предварительно образцы подвергали закалке: все образцы одновременно вы-
держивали в печи в атмосфере воздуха при температуре 470±5 ºC в течение 1 ч, за-
тем охлаждали быстрым погружением в воду при температуре 20±0.5 ºC. Старение 
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закаленных образцов проводили при температуре 140.0±0.5 ºC в вакуумной камере 
при давлении остаточных паров 10-3 Па, времени старения от 2 до 8 ч в ПМП с 
напряженностью 7.0±0.1 кЭ (557.2±8.0 кА/м) и без него. 

Микротвердость измеряли с помощью микротвердомера HAUSER при нагруз-
ке 100 г и времени нагружения 7 с. Каждое значение микротвердости получали 
усреднением по 10 измерениям. Относительная ошибка среднего значения микро-
твердости составляла ∼ 2 %. 

В исходном состоянии среднее значение микротвердости составляет 950 МПа. 
После закалки значение микротвердости резко увеличилось почти в 1,5 раза и 
достигло значения 1360 МПа. Полученные результаты согласуются с литературными 
данными [3].  

Отжиг в течение 2 ч без наложения ПМП при температуре 140 ºC привел к су-
щественному возрастанию микротвердости до 1850 МПа, что обьясняется 
процессами старения. Известно [4], что при старении металлического сплава выде-
ляются фазы (в частности, в данном случае – MgZn2), которые тормозят движение 
дислокаций и тем самым, приводят к возрастанию прочностных свойств сплава.  

После отжига 4 ч наблюдается минимум значения микротвердости сплава, а 
дальнейшее увеличение длительности старения до 8 ч приводит к росту 
микротвердости до 1760 МПа. Возможно, данный ход зависимости микротвердости 
сплава связан со стадийностью процесса зарождения, роста и формирования фазы. 
Максимальное значение микротвердости наблюдается при времени старения 2 ч. 

Наложение ПМП напряженностью 7 кЭ на старение сплава всегда приводит к 
увеличению микротвердости до ∼21 %. Наблюдается, так называемый, отрицатель-
ный магнитопластический эффект (МПЭ) [5-7]. Максимум микротвердости также 
наблюдается при времени старения 2 ч и составляет 2030 МПа. Увеличение микро-
твердости можно объяснить тем, что при наложении ПМП структура сплава, как по-
казали результаты рентгеноструктурного анализа, приведимые ниже, обусловлена 
более высокими микродеформациями и связанными с ними микроискажениями. 
Вследствие этого, движущиеся дислокации встречают на своем пути значительно 
большее количество препятствий (дефектностью, создаваемой фазовыми выделени-
ями и кластерами, межфазными и межзеренными границами, примесными атомами и 
т.д.), и сплав становится более прочным. 

Рентгеновский анализ проводили в СоКα-излучении на дифрактометре ДРОН-
2, оснащенном аппаратно-программным комплексом управления, регистрации и об-
работки результатов измерений.  

Методом рентгеноструктурного анализа были определены параметры тонкой 
структуры (ПТС) сплава после старения при различных режимах. Относительная 
ошибка отдельного измерения среднего размера блока когерентного рассеяния, 
плотности дислокаций и величины относительной микродеформации составляет 14, 
28, 45 %, соответственно. Установлено, что временные зависимости ПТС коррели-
руют с временными зависимостями микротвердости. Кроме этого, полученные ре-
зультаты показывают, что ПМП не изменяет хода зависимостей ПТС, т.е. не изменя-
ет стадийности процесса старения. Анализ данных показал, что значения средних 
размеров блоков когерентного рассеяния при наложении ПМП всегда меньше, чем в 
его отсутствие, а значения величин относительных микродеформаций и плотности 
дислокаций при наложении поля выше, чем значения, полученные без него. Это сви-
детельствует о том, что структура сплава при наложении ПМП на процесс старения 
становится более искаженной, чем в его отсутствии. 
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Результаты работы могут быть учтены при выборе оптимальных режимов тер-
момагнитной обработки алюминиевого сплава В95пч и прогнозирования его физи-
ко–механических свойств. 
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На данный момент известны различные способы использования внешнего воз-
действия на металлы и их сплавы с целью улучшения физико-механических свойств. 
Одним из таких методов является технология искусственного старения предвари-
тельно закаленного металлического сплава, которая приводит к существенному уве-
личению прочностных свойств. Это обусловлено тем, что во время старения в ре-
шетке сплава образуются дисперсные кластеры и фазы, размеры и скорость роста, 
которых зависит от внешних воздействий, в частности,  и от приложенного постоян-
ного магнитного поля (ПМП) и контролируется диффузией. Растущие кластеры су-
щественно влияют на перемещение дислокаций, что приводит к изменению макро-
скопических свойств состаренных сплавов. Как показано в [1, 2], наложение ПМП на 
искусственное старение бериллиевой бронзы БрБ-2 приводит к значительному уве-
личению микротвердости данного сплава до ~30 %, изменению процессов фазообра-
зования и магнитных свойств. На наш взгляд, представляет интерес выяснение сте-
пени общности эффекта влияния наложения ПМП на процесс старения других ме-
таллических сплавов, в частности, на возникающее при этом изменение физико-
механических свойств и характеристик литейного алюминиевого сплава АК9. По-
следнее будет способствовать пониманию физической картины магнитопластиче-
ского эффекта в сплавах и возможностей его практического использования. Целью 
данной работы является комплексное экспериментальное исследование влияния по-
стоянного магнитного поля на структуру и свойства алюминиевого сплава АК9. 

Объектом исследований являлся алюминиевый литейный технический сплав 
АК9, основными легирующими добавками которого являются Si (∼8.0 – 11.0 вес. %), 
Cu (∼1.0 вес. %) и Fe (∼1.3 вес. %), и содержащего неконтролируемые примеси до 
∼1.5 вес. %. 
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Предварительно образцы подвергали закалке: образцы одновременно выдер-
живали в печи в атмосфере воздуха при температуре 535±5 ºC в течение 2 ч, затем 
охлаждали быстрым погружением в воду при температуре 20±0.5 ºC. Старение зака-
ленных образцов проводили при температуре 175.0±0.5 ºC в вакуумной камере при 
давлении остаточных паров 10-3 Па, времени старения от 2 до 8 ч в ПМП с напря-
женностью 7.0±0.1 кЭ (557.2±8.0 кА/м) и без него. 

Микротвердость измеряли с помощью микротвердомера HAUSER при 
нагрузке 100 г и время нагружения 7 с. Каждое значение микротвердости получали 
усреднением по 10 измерениям. Относительная ошибка среднего значения 
микротвердости составляла ∼ 4 %. 

В исходном состоянии среднее значение микротвердости сплава составляет 
66  кГ/мм2. После закалки значение микротвердости увеличилось и достигло своего 
значения 80 кГ/мм2. Полученное значение микротвердости согласуется с 
литературными данными [3].  

Старение при температуре 175 ºC без наложения ПМП всегда приводит к уве-
личению микротвердости исследуемого сплава. Это объясняется тем [4], что при 
старении металлического сплава выделяются фазы (в частности, Mg2Si), которые 
тормозят движение дислокаций и тем самым, приводят к возрастанию прочностных 
свойств сплава. Максимальное значение микротвердости сплава достигается при от-
жиге 4 ч и составляет 118 кГ/мм2. 

Наложение ПМП напряженностью 7 кЭ на старение исследуемого сплава все-
гда приводит к уменьшению микротвердости до 34 %, при этом пластические свой-
ства сплава возрастают. Наблюдается, так называемый, положительный магнитопла-
стический эффект (МПЭ) [5-7]. Минимальное значение микротвердости сплава до-
стигается при времени старения 8 ч и составляет 81 кГ/мм2. 

Рентгеновский анализ проводили в СоКα-излучении на дифрактометре ДРОН-
2, оснащенном аппаратно-программным комплексом управления, регистрации и об-
работки результатов измерений.  

Методом рентгеноструктурного анализа были определены параметры тонкой 
структуры (ПТС). Относительная ошибка отдельного измерения среднего блока ко-
герентного рассеяния, плотности дислокаций и величины относительной микроде-
формации составляет 16, 49, 32 %. Анализ полученных результатов показал, что 
временные зависимости ПТС коррелируют с временными зависимостями микро-
твердости: максимальному значению микротвердости сплава, состаренного без поля, 
соответствует минимальное значение средних размеров блоков когерентного рассея-
ния, максимальное значение плотности дислокаций и величины относительной мик-
родеформации. Также установлено, что ПМП не изменяет хода кривых временных 
зависимостей ПТС. 

Кроме этого обнаружено, что значения средних размеров блоков когерентно-
го рассеяния при наложении ПМП всегда больше, чем в его отсутствие, а величина 
относительной микродеформации и плотность дислокаций при наложении поля 
меньше, чем значения, полученные без него. Это свидетельствует о том, что струк-
тура сплава при наложении ПМП становится более однородной и совершенной.  

Старение сплава в ПМП и без него при 4 ч приводит к уменьшению средних 
размеров блоков когерентного рассеяния до наноразмеров, данный факт может 
иметь практическое значение для получения наноматериалов с заданными свойства-
ми. 

Обсуждаются возможные физические механизмы МПЭ в исследуемом сплаве, 
и режимы старения, определяющие оптимальные физико-механические свойства 
сплава. 
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Катализаторы на основе металлов широко используются в экологии, химиче-

ской, нефте- и газоперерабатывающей промышленности. Объем их выпуска в мире 
достигает 800 тыс. тонн в год.  

Обычно, для увеличения удельной поверхности катализаторы на основе метал-
лов, наносят на керамическую или оксидную основу. Такая технология изготовления 
катализаторов порождает массу недостатков, в частности: слабая адгезия металла и 
основы, низкие теплопроводность и механическая прочность, плохие теплообмен и 
регенерация, большое гидравлическое сопротивление и объем загрузки катализато-
ров. 

Перспективными, практически лишенные перечисленных недостатков, являют-
ся катализаторы на основе металлов и их оксидов, нанесенные и закрепленные на 
сетчатом металлическом носителе. Они более термостабильны, прочны, легко реге-
нерируются, удобны в изготовлении и при эксплуатации. Единственным значимым 
недостатком этих катализаторов является низкая удельная поверхность. Считается, 
что именно она определяет их каталитическую активность. 

Проведенные в настоящие время нами и другими учеными исследования поз-
воляют утверждать, что реакционная способность металлического материала (ката-
лизатора), зависит не только от удельной поверхности материала, но в большей сте-
пени определяется особенностями его морфологии и внутренним строением. Данная 
работа посвящена экспериментальному доказательству этого утверждения и поиску 
путей увеличения удельной поверхности цельнометаллических катализаторов. 

В работе рассматриваются методы увеличения удельной поверхности, как сет-
чатых металлических носителей, так и самого катализатора, предлагается методика 
увеличения реакционной способности металлических кристаллов, путем создания у 
них особой дефектной структуры и развитой поверхности. Формирование дефектной 
структуры и развитой морфологии катализатора происходит непосредственно в про-
цессе электрокристаллизации путем механоактивации кристаллов, растущих на сет-
чатом катоде-носителе. 

mailto:gryzunova-natalja@yandex.ru
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Для увеличения удельной поверхности самого металлического сетчатого носи-
теля, предлагается использовать метод его термообработки в различных средах, 
наносить барьерные покрытия и производить химическое травление носителя (рис. 
1а).  

В качестве катализаторов предлагается использовать необычные, икосаэдриче-
ские частицы металла, наночастицы металлов, нановискеры и дефектные кристаллы 
металлов и их оксидов, имеющие развитую поверхность и обладающие высокой ре-
акционной способностью (рис. 1а, б). 

Сильно разориентированную энергоемкую структуру кристаллов, растущих в 
процессе электрокристаллизации, предлагается создавать путем их механоактивации 
абразивными микрочастицами, движущихся в электролите. Этот метод позволяет 
получать металлы, сплавы, покрытия, пленки, слои, позволяет варьировать размер 
зерна на 5 порядков и существенно влиять на формирующуюся морфологию и 
структуру, в частности он позволяет создавать дефекты дисклинационного типа и 
пентагональные кристаллы, имеющие ростовое происхождение.  

В работе показано, каталитическая активность дефектных кристаллов (рис. 1в) 
зависит от 4х факторов: химического состава, его удельной поверхности, особенно-
стей морфологии и внутреннего строения. Варьируя эти факторы можно создавать 
нанокатализаторы с особыми, в том числе, регулируемыми свойствами. 

 

  
а б 

 
в 

 
 
Рис. 1. Сетчатый металлический носитель и 
катализатор, нанесенный и закрепленный на 
нем: а) сетка из нержавеющей стали с пори-
стой, модифицированной поверхностью из 
оксидов металла; б) нановискерная структу-
ра оксида меди, нанесенного на сетчатый 
носитель; в) кристалл с развитой поверхно-
стью, содержащий дефекты дисклинацион-
ного типа. 
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Целью работы является исследований скорости и особенностей коррозии об-

разцов из наноструктурированного алюминиевого сплава АК4-1 в сероводородсо-
держащей среде. 

В качестве исследуемого материала был использован термически упрочняемый 
алюминиевый сплав АК4-1. Данный сплав исследовали в двух состояниях: после 
равноканального углового прессования (РКУП) и после стандартной обработки Т6 
(закалка + старение). РКУП проводили при температуре 160 0С, 6 проходов, угол φ = 
900. Средний размер зерна после вышеуказанной обработки (РКУП) составил 300 
нм. Стандартная обработка (Т6) включала в себя: нагрев до температуры 530 оС, вы-
держку при этой температуре в течение одного часа, закалку в воде и старение при 
температуре 190 оС в течение 7 часов, охлаждение на воздухе. Средний размер зерна 
составлял 40 мкм. 

Перед коррозионными испытаниями поверхности образцов как в состоянии Т6, 
так и после РКУП подвергали шлифованию. Затем с поверхности образцов стравли-
вали слой металла толщиной 300 мкм для удаления деформированного в процессе 
шлифовки слоя. Коррозионные испытания проводили по ГОСТ 9.913-90. В качестве 
коррозионной среды применяли водный раствор NACE: 5 % NaCI + 0,5 % 
СН3СООН, насыщенный Н2S, рН≤3,5, температура раствора Т=24 ± 3 0С. Время вы-
держки в растворе NACE – 96 часов. 

После проведения коррозионных испытаний и вычисления скорости коррозии 
по стандартной методике производили исследование поверхности образцов визуаль-
но и с помощью конфокального лазерного сканирующего микроскопа (КЛСМ) Lext 
OLS4000. В данной работе для анализа поверхностей с коррозионными повреждени-
ями был выбран ряд 3D параметров поверхностной шероховатости, представляющих 
собой интегральные характеристики поверхности заданной площади: среднеквадра-
тичное отклонение профиля Sq, среднее арифметическое значение высоты профиля 
Sa, объем впадин увеличенной глубины Vvv, объем впадин опорной поверхности 
Vvc, вычисляемые из кривой опорной поверхности Abbot-Firestoneв соответствии со 
стандартом ISO 25178. 

Результаты испытаний образцов в cероводородсодержащем растворе (табл. 1) 
показали, что средняя скорость коррозии сплава АК4-1 после РКУП в 1,9 раза выше, 
чем в состоянии Т6.   

 
Таблица 1. Средняя скорость коррозии (К и К1) сплава АК4-1  
 

Состояние К, г/м2.сут. К1, г/м2.час. 
Т6 (закалка + старение) 0,066±0,03 2,750.10-3 ±10-3 
После РКУП 0,127±0,03 5,292.10-3±10-3 
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После коррозионного воздействия шероховатость поверхности образцов из 
сплава в состоянии Т6 выглядит более сглаженной, однако видны отдельные корро-
зионные язвы. Поверхность образцов из сплава после РКУП, подвергнутых коррози-
онному воздействию, также выглядит более сглаженной, однако, в отличие от 
предыдущего случая, крупных коррозионных язв на поверхности образцов не 
наблюдается (рис. 1 а, б).  

 

 
а                                                                  б 

Рис. 1. Поверхности образцов (КЛСМ) из сплава АК4-1 после РКУП  
до (а) и после (б) коррозионных испытаний 

 
Если сравнить параметры шероховатости поверхности (Sq, Sa, Vcor) образцов 

из сплава в состоянии Т6 и после РКУП до и после коррозионного воздействия, то 
видно (табл. 2), что коррозия снижает данные параметры в случае состояния Т6 в 
1,2-1,3 раза, а в случае РКУП – в 1,5 раза. Иными словами, коррозионная среда ока-
зывает большее влияние на шероховатость поверхности образцов сплава после 
РКУП по сравнению с состоянием Т6. Это хорошо согласуется с данными по скоро-
сти коррозии сплава. 

 
Таблица 2. Отношение параметров Sq, Sa и Vcor поверхности образцов из сплава АК4-1  

после РКУП и в состоянии Т6 до и после коррозии 
 

Состояние __Т6__ 
РКУП 

__Т6+коррозия__ 
РКУП+коррозия 

_____Т6____ 
Т6+коррозия 

____РКУП____ 
РКУП+коррозия 

Sq 1,7 2,1 1,2 1,5 
Sa 1,8 2,0 1,3 1,5 

Vcor 1,9 1,7 1,3 1,5 
 

Выводы 
1. Средняя скорость коррозии сплава АК4-1 в cероводородсодержащей среде 

после РКУП в 1,9 раза выше, чем в состоянии Т6.   
2. Поверхность образцов из сплава после РКУП в результате коррозионного 

воздействия становиться более сглаженной и, в отличие от состояния Т6, на поверх-
ности образцов после РКУП и коррозии крупных коррозионных язв не наблюдается. 

3. Коррозионное воздействие оказывает большее влияние на параметры шеро-
ховатости поверхности (Sq, Sa, Vcor) образцов из сплава АК4-1 после РКУП по 
сравнению с состоянием Т6. 

 
Работа выполнена при финансово поддержке РФФИ (проект 15-48-02119 

р_поволжье_а). 
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Ежегодно в мире происходит большое количество аварий по причине водород-

ной хрупкости (ВХ) [1]. Как правило, водород, находясь в металле, приводит к смене 
механизма его разрушения с вязкого на более хрупкий [2]. В зависимости от приро-
ды и микроструктуры материала механизм разрушения при ВХ может существенно 
отличаться [2]. В некоторых случаях особенности разрушения вследствие ВХ хоро-
шо исследованы экспериментально и имеют модельное теоретическое описание [2]. 
Однако существуют также и малоизученные примеры ВХ. Например, практически 
нет данных о механизме разрушения материалов с ультрамелкозернистой структу-
рой (УМЗ), насыщенных водородом. Учитывая высокую перспективность данных 
материалов, регулярно обсуждающуюся литературе [3], такие исследования необхо-
димы, поскольку эксплуатация большинства металлических объектов подразумевает 
контакт с водородосодержащими средами. Например, известно, что наводорожива-
ние может происходить даже из влажного воздуха. Целью данной работы было: 
установить особенности механизма разрушения стали марки 09Г2С с ультрамелко-
зернистой структурой, насыщенной водородом. В качестве основных методов иссле-
дования в данной работе использовали фрактографический анализ при помощи ска-
нирующей электронной микроскопии (СЭМ), а также метод акустической эмиссии 
(АЭ), обладающий чрезвычайно высокой чувствительностью к процессам деформа-
ции и разрушения материалов.  

Плоские образцы для испытаний на растяжение с размером рабочей части 
2,1х4х15 мм3 были вырезаны электроискровым методом из прутков стали марки 
09Г2С с исходной крупнозернистой (КЗ) и с УМЗ микроструктурой. Для получения 
УМЗ структуры исходные горячекатаные прутки с КЗ структурой были подвергнуты 
равноканальному угловому прессованию по схеме «конформ» (РКУП-К), включав-
шему*: 1) гомогенизирующий отжиг при 820°С с последующей закалкой в воду, 2) 
предварительный отпуск при 350°С, 3) холодную интенсивную пластическую де-
формацию методом РКУП-К (4 прохода по маршруту Bc), 4) дополнительный отжиг 
при 350°С. Наводораживание образцов производили электролитическим методом в 
5% H2SO4 с добавлением 1,5 г/л тиомочевины при плотностях тока i 20 и 400 мА/см2. 
Время наводораживания во всех случаях составляло 1 час. Механические испытания 
проводили по схеме одноосного растяжения с постоянной скоростью деформирова-
ния 5 мм/мин при помощи универсальной испытательной машины N50KT (Tinius 
Olsen). Потоковую регистрацию АЭ в процессе испытаний производили беспорого-
вым методом с использованием широкополосного датчика Pico, предусилителя 2/4/6 
(PAC) с усилением 60 дБ и платы АЦП PCI-2 (PAC) с частотой дискретизации 2 
МГц. Анализ изломов производили при помощи СЭМ, SIGMA (Zeiss).  

                                                 
* РКУП-К проводилось сотрудниками ИФПМ УГАТУ (г. Уфа).   

mailto:Mersoned@gmail.com


26 
 

Согласно фрактографическому исследованию, независимо от микроструктуры 
образцы стали 09Г2С, не подвергавшиеся наводороживанию разрушаются с образо-
ванием вязких изломов с типичным ямочным рельефом (рис. 1 а,б,д,е). Изломы 
наводороженных образцов с КЗ структурой состоят из областей хрупкого и вязкого 
типа (рис. 1 в, ж). Основная часть излома покрыта округлыми светлыми участками 
хрупкого разрушения известными как дефекты типа «рыбий глаз». Их поверхность 
состоит из фасеток квази-скола. Изломы наводороженных образцов с УМЗ структу-
рой полностью хрупкие (рис. 1 г). Поверхность разрушения имеет морфологию ква-
зи-скола (рис. 1 з). Тем не менее, внешний вид данного типа квази-скола отличается 
от того, который наблюдается в изломах КЗ образцов. В данном случае многие фа-
сетки гораздо больше напоминают фасетки низкотемпературного транскристаллит-
ного скола. Как следует из общего вида излома, представленного на рис. 1 г, очаг 
разрушения наводороженного УМЗ образца, как правило, расположен вблизи его 
поверхности. По всей видимости, разрушение происходит за счет мгновенного рас-
пространения трещины от одного края образца до другого.  

Развитие дефектов «рыбий глаз» в КЗ образцах оказывает незначительный 
вклад в АЭ, что согласуется с результатами другой работы, в которой исследовалась 
ВХ стали аналогичного класса [4]. В то же время в стали 09Г2С после РКУП наблю-
далась интенсивная дискретная АЭ, связанная с водородным растрескиванием об-
разца. Подобного вида АЭ наблюдается при ВХ высокопрочных и высокоуглероди-
стых сталей [5]. 

 

 
 

Рис.1. Макро- (а-г) и микрорельеф (д-з) поверхностей разрушения образцов стали 09Г2С с 
КЗ (а, д, б, ж) и УМЗ (б, е, г, з) микроструктурой до (а, б, д, е) и после (в, г, ж, з) наводоро-

живания 
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Создание ультрамелкозернистой (УМЗ) структуры в металлических материа-
лах, в том числе в сталях, методами интенсивной пластической деформации (ИПД) 
позволяет существенно повысить их прочностные свойства, сохраняя при этом отно-
сительно высокую пластичность и ударную вязкость [1]. Тем не менее, в реальных 
условиях эксплуатация многих объектов происходит в контакте с различными агрес-
сивными средами, например водородосодержащими, влияние которых на свойства 
УМЗ материалов изучено недостаточно. Вместе с тем хорошо известно, что исполь-
зование высокопрочных материалов в водородосодержащих средах затруднено из-за 
их повышенной склонности к водородной хрупкости (ВХ) [2]. Насыщение металла 
водородом (наводороживание) является первым, и, зачастую, наиболее важным эта-
пом в цепи событий, приводящих к развитию ВХ. Основными параметрами данного 
процесса являются концентрация и состояние водорода в металле, устанавливающи-
еся за данный промежуток времени при данных условиях наводороживания. Также 
немаловажным фактором является наличие и характер повреждений, которые могут 
возникать в микроструктуре металла, непосредственно в процессе наводороживания, 
без приложения внешней нагрузки. Таким образом, цель данного исследования: уста-
новить влияние обработки методом интенсивной пластической деформации на по-
вреждения, концентрацию и состояние водорода в стали 09Г2С, возникающие в ре-
зультате электролитического наводороживании в широком диапазоне плотностей 
тока. 

Горячекатаные прутки стали марки 09Г2С с типичной для данной термообра-
ботки крупнозернистой (КЗ) феррито-перлитной микроструктурой были подвергну-
ты равноканальному угловому прессованию по схеме «конформ» (РКУП-К), вклю-
чавшему1: 1) гомогенизирующий отжиг при 820°С с последующей закалкой в воду, 
2) предварительный отпуск при 350°С, 3) холодную интенсивную пластическую де-
формацию методом РКУП-К (4 прохода по маршруту Bc), 4) дополнительный отжиг 
при 350°С. Из полученных, а также из исходных (не подвергавшихся РКУП-К) прут-
ков на электроискровом станке были вырезаны прямоугольные образцы размером 
2,1х5х20 мм3, которые затем были подвергнуты шлифовке на наждачной бумаге с 
уменьшением величины абразива (конечная шлифовка проводилась на Р2500). 
Наводораживание образцов производили электролитическим методом в 5% H2SO4 с 
добавлением 1,5 г/л тиомочевины. Для получения различных концентраций водоро-
да наводороживание проводили в широком диапазоне плотностей тока i от 0,3 до 600 
мА/см2. Время наводораживания во всех случаях составляло 1 час. Концентрацию 
диффузионно-подвижного водорода Сдиф

Н в образцах определяли при помощи газо-
анализатора Galileo G8, Bruker методом экстракционного нагрева в потоке газа носи-
теля азота. Для этого в течение 4-5 мин после наводораживания образец помещали в 
газоанализатор, производили его нагрев до 200 °С с постоянной скоростью 17,3 
°С/мин и выдерживали при данной температуре в течение 10 мин.  

                                                 
1 РКУП-К проводилось сотрудниками ИФПМ УГАТУ (г. Уфа).   
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В ходе экспериментов установлено, что практически во всем диапазоне иссле-
дованных плотностей тока наводороживания Сдиф

Н в образцах, подвергнутых РКУП-
К существенно выше, чем в исходном КЗ состоянии. Зависимость Сдиф

Н от i для ста-
ли с КЗ структурой имеет сигмоидальный вид с резким переломом в области 260-340 
мА/см2. Зависимость Сдиф

Н от i такого вида, по-видимому, является типичной для 
пластичных низкоуглеродистых сталей, ее природа подробно обсуждалась в работе 
[3]. Как следует из [3] перелом на кривой обусловлен активным образованием бли-
стеров на поверхности стали в этом диапазоне i, что подтверждается также результа-
тами настоящего исследования. Для образцов подвергнутых РКУП-К такая зависи-
мость не наблюдается, вместо этого Сдиф

Н в них резко возрастает уже при низких i и 
затем практически не меняется. Очевидно, более высокая Сдиф

Н в образцах данного 
типа связана с изначальным наличием в них очень большого количества ловушек 
(границы зерен, дислокации, поры), которые очень быстро заполняются водородом. 
В то же время из-за высокой прочности стали после РКУП-К образование блистеров 
на ее поверхности затруднено, поэтому перелом кривой Сдиф

Н от i отсутствует.   
Другой важной особенностью, обнаруженной в данной работе, является то, что 

пик на кривой экстракции водорода из стали, подвергнутой РКУП-К, смещен к более 
высоким температурам, что указывает на более высокую энергию связи водорода с 
ловушками в этом материале.  

 

 
 

Рис. 1. Результаты газового анализа: изменение концентрации (а) и положения центроида 
экстракционного пика (б) водорода в зависимости от плотности тока наводороживания.  
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Исследовано влияние большой пластической деформации, реализующейся в 
зоне скользящего фрикционного контакта, на структурные превращения и сопротив-
ление изнашиванию аустенитной стали 12Х18Н9Т, подвергнутой далее оксидирова-
нию в воздушной среде при температурах 300-800°С (выдержка 1 час) Структуру 

стали изучали металлографическим, рентгеновским 
и электронно-микроскопическим (просвечивающая 
и сканирующая микроскопия) методами анализа[1]. 
Показано, что сильная деформация, происходящая 
в условиях сухого трения скольжения, создает в 
поверхностном слое толщиной ~10мкм аустенит-
ной стали 12Х18Н9Т нанокристаллическую двух-
фазную γ+α΄ структуру, имеющую микротвердость 
5.2 ГПа. Последующее оксидирование при 300-
500°С вызывает дополнительный рост микротвер-
дости деформированного поверхностного слоя ста-
ли до уровня 7.0 ГПа. Это обусловлено активным 
насыщением аустенита и мартенсита деформации 
(α΄) атомами кислорода, ускоренно диффундирую-
щими вглубь металла по границам γ и α΄ нанокри-
сталлов. Концентрация кислорода в поверхностном 
слое и продуктах изнашивания стали достигает 8 
мас.%. Атомы растворенного кислорода, эффек-
тивно закрепляют дислокации в γ и α΄фазах, уве-
личивая прочность и износостойкость поверхности 
стали 12Х18Н9Т. Оксидирование при 550-800°С, 
приводит к формированию в стали значительного 
количества наночастиц окисла Fe3O4 (магнетита)., 
повышающих сопротивление термическому 
разупрочнению и износостойкость исследуемой 
стали при сухом трении скольжения в паре со ста-
лью 40Х13 в условиях действия относительно не-
большой нормальной нагрузки (98 Н). При испы-
тании с большей нормальной нагрузкой -196 Н 

присутствие в стали 12Х18Н9Т хрупкой оксидной фазы снижает вязкость и, вслед-
ствие этого, износостойкость поверхностного слоя стали. 

 

Данная работа выполнена в рамках государственного задания ФАНО России 
(тема «Структура» № 01201463331) при частичной поддержке проекта УрО № 15-
17-2-24. 

 
1. Коршунов Л.Г., Пушин В.Г., Черненко Н.Л. Модифицирование поверхности никелида 

титана посредством фрикционной обработки и последующего нагрева в воздушной сре-
де //ФММ. 2012. Т.113. № 6. С.664-672. 

 
 

Рис. Влияние температуры оксиди-
рования to на количество мартенси-
та деформации α΄, микротвердость 

Н и плотность дислокаций ρ в 
аустените поверхностного слоя ста-

ли 12Х18Н9 
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давлением, достигнутым за последние десятилетия, появилась возможность получе-
ния металлов и сплавов с особыми структурой и физико-механическими свойствами. 
В результате к материалам предъявляются все более высокие требования, как в от-
ношении механических свойств, так и в отношении электрофизических свойств, 
например, для создания токонесущих проводов с высокими значениями прочност-
ных и пластических свойств. 

В данной работе проводится оценка возможности применения технологии про-
катки со сдвигом и волочения для изготовления электротехнических проводов. Было 
исследовано наследственное влияние структуры малоуглеродистой стали 08Г2С, 
сформированной при прокатке со сдвигом, на структуру и физико-механические 
свойства материала при последующем волочении.  

При прокатке со сдвигом в стали формируется более однородная по размерам и 
форме зеренная структура, по сравнению с прокаткой по стандартной технологии. 
Дальнейшее волочение приводит к формированию бимодальной структуры, состоя-
щей из очень мелких зерен с высокоугловыми границами и больших зерен с разви-
той субструктурой. Совокупность структурных исследований указывает на развитие 
механизма механоиндуцированной динамической рекристаллизации при прокатке со 
сдвигом и механоиндуцированной динамической полигонизации при волочении. 
Физической основой для развития подобных процессов может служить явление ин-
тенсифицированного движения дефектов, реализующееся при деформации со сдви-
гом и наследующееся при дальнейшем волочении. 

Исследования электропроводимости стали, полученной по разным технологи-
ям, в зависимости от степени деформации волочением показали, что в случае воло-
чения материала после стандартной прокатки происходит падение проводимости с 
ростом степени деформации. При волочении стали после прокатки со сдвигом на 
первом этапе волочения (е=0–0.8) проводимость уменьшается, а на втором этапе 
(е>0.8) с ростом степени деформации она практически не меняется, осциллируя во-
круг среднего значения. Причем значения проводимости для стали, изготовленной 
по технологии прокатки со сдвигом с последующим волочением с е>1.5, имеет вели-
чину в 3 раза выше, чем в материале, полученном по стандартной технологии. 

При волочении стали, полученной обеими технологиями, наблюдается рост ее 
прочности. В случае применения прокатки со сдвигом достигается значение предела 
текучести в 1.3 раза выше, чем в случае стандартной прокатки. При этом полученное 
при прокатке со сдвигом высокое значение технологической пластичности позволяет 
волочить материал до гораздо больших суммарных степеней деформаций без допол-
нительного отжига. 
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Исследование воздействия гетерогенных плазменных потоков, полученных 

электрическим взрывом проводников на структуру и свойства материалов показало, 
что образуется многослойная градиентная структура по мере удаления от поверхно-
сти обработки (рис. 1). Первый наноструктурный слой (I) толщиной ~ 1мкм контак-
тирует с плазмой набегающего потока. Второй слой (II) со структурой ячеистой кри-
сталлизации имеет размеры ячеек вдоль вертикального направления значительно 
больше, чем вдоль горизонтального. Третий слой (III) – с примерно равными про-
дольными и поперечными размерами зерен. Четвертый внутренний наноструктур-
ный слой (IV) толщиной ~ 1мкм. Эти экспериментальные факты, а именно наличие 
двух нанослоев, стали предметом теоретических исследований. Внешний нанослой 
можно объяснить значительным теплоотводом, и соответственно большой скоро-
стью охлаждения. Однако при этом требуется создание определенных условий, что-
бы достичь таких больших скоростей охлаждения, что трудно осуществить.  Внут-
ренний нанослой в рамках тепловой модели смоделировать не удавалось. Более того, 
этот слой считался артефактом. Однако, в продуктах быстрой закалки из расплава на 
быстровращающемся диске (спиннинговании) выявляются четыре структурные зо-
ны, описанные в [1]. Зона, прилегающая к закалочной поверхности, или зона замо-
раживания -  имеет микродисперсную структуру. Считается, что она образуется в 
результате множественного зарождения кристаллов. Вторая зона – столбчатых кри-
сталлов – сильно вытянутых зерен. В третьей зоне формируется дендритная или 
дендритно-ячеестая структура. Четвертая зона – область равноосных случайно ори-
ентированных нанозерен. Возникающая здесь ситуация аналогично выше описанно-
му случаю – возникновению внутреннего нанослоя при воздействии гетерогенной 
плазмы. Кроме того, формирование наноразмерных образований при больших пла-
стических деформациях также возникает при сдвиге двух материалов. При деталь-
ном микроскопическом исследовании в полосах сдвига были обнаружены нано-
структуры [1]. Приведенный набор экспериментальных данных говорит о широком 
проявлении наноструктур при сдвиговых течениях. 

 
Рис. 1. Схема четырех структурных зон 

 
В работе [2] предложено объяснение возникновения первого наноструктурного 

слоя на основе механизма развития неустойчивости Кельвина – Гельмгольца [3] в 
наноразмерном диапазоне длин волн при тангенциальном течении плазмы и рас-
плавленного слоя металла. При относительном движении двух сред возникают вол-
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ны (при ветре возникает рябь на воде). В линейном приближении об эволюции по-
верхности раздела получают дисперсионное уравнение, как правило, это трансцен-
дентное алгебраическое уравнение, связывающее инкремент и длину волны. Оно за-
висит от большого числа параметров, поэтому аналитическую параметризацию уда-
ется провести в редких случаях. Поэтому численно решают дисперсионное уравне-
ние для получения зависимости декремента от длины волны для определенных зна-
чений параметров. Максимумы в этой зависимости при положительных значениях 
инкремента достигаются при определенных длинах волн – maxλ . Значит, развитие 
получат волны и генерируемые ими вихри размером ~ maxλ , а длины волн, и, следо-
вательно, другие масштабы не разовьются. Такой подход является стандартным в 
исследовании неустойчивостей. Идея использования этого механизма для объясне-
ния механизма возникновения второго внутреннего нанослоя (зона IV) была развита 
в [4]. В данной работе на основе уравнений Навье-Стокса и Эйлера в приближении 
вязкой и вязко-потенциальной жидкости получено дисперсионное соотношение. 
Анализ этого соотношения показал, что зависимости инкремента от длины волны 
для вязкой и вязко-потенциальной жидкости практически одинаковы в широком 
диапазоне параметров. Этот факт позволяет использовать дисперсионное уравнение 
вязко-потенциальной жидкости, которое имеет простой вид, для качественного ана-
лиза неустойчивости Кельвина-Гельмгольца границы раздела между идеальной и 
вязкой жидкостью. Численные расчеты зависимости инкремента от длины волны 
при определенных значениях параметров, соответствующих образованию внутрен-
них нанослоев при воздействии гетерогенных плазменных потоков на железо пока-
зали, что в случае тонкого движущегося слоя, в зависимости инкремента от длины 
волны наблюдается два максимума: в микро- и нано- диапазоне. Это соответствует 
развитию двухмодовой неустойчивости.  

Микроволновая мода соответствует взаимодействию слоев идеальной жидко-
сти. Нановолновая мода образуется благодаря вязкости. В целом, предложенная ин-
терпретация приводит к следующей картине. В слоях толщиной 1== hH мкм, при 
скоростях более 40 м/с, возникают волны с длиной волны 1=λ мкм, при такой тол-
щине слоя и длины волны, волну можно рассматривать как движущийся погранич-
ный слой толщиной, 10cH нм≈ , в котором развивается нановолновая мода с длиной 
волны  100=λс нм. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке госзаданий Минобрнауки 

№№ 2708 и 3.1496.2014/K на выполнение научно-исследовательской работы и гран-
тов РФФИ 15-08-03411а, 14-08-00506а 

 
Список литературы  
 
1. A.M. Glezer, Creation principles of new-generation multifunctional structural materials, Phys-

ics-Uspekhi, 55 (5) (2012) 522 – 529. 
2. V.D. Sarychev, S.P. Mochalov, E.A. Budovskikh, E.S. Vashchuk, V.E. Gromov, Formation of 

convective structures in metals and alloys under the action of pulsed multiphase plasma jets, 
Steel in Translation 40 (6) (2010) 531 – 536. 

3. S.H. Chan, Y.S. Wang, C.C. Tan,  The effect of mass transfer on Kelvin-Helmholtz instability 
at the gas-liquid interface of a sonic reacting and non-reacting gas jet submerged in a liquid, 
International Journal of Heat and Mass Transfer 37 (7)  (1994) 1123 – 1132. 

4. A.Yu. Granovskii, V.D. Sarychev, V.E. Gromov, Model of formation of inner nanolayers in 
shear flows of material, Technical Physics 58 (10) (2013) 1544 – 1547. 



33 
 

ОСОБЕННОСТИ ВОДОРОДНОЙ КОРРОЗИИ СТАЛЬНОЙ  
ЦИЛИНДРИЧЕСКОЙ ТРУБЫ ПРИ ВЫСОКОЙ ТЕМПЕРАТУРЕ 

 
Назаров В. В. 

 
Институт механики Московского государственного университета 

имени М. В. Ломоносова, Россия 
inmec130@mail.ru 

 
Практическое назначение. В сфере топливной энергетики при получении пара 

высокого давления, необходимого для вращения паровых турбин, предполагается 
использовать установку синтеза воды. В качестве корпуса реактора предполагается 
применить толстостенный цилиндр из жаропрочной стали 20Х23Н18 (концентрация 
углерода масс.%0,20c

0 =c , температура плавления K1808m =T ). Из-за химического 
взаимодействия водорода с карбидами железа ожидается ухудшение термомехани-
ческих прочностных характеристик углеродистой стали, что неудовлетворительно 
отразится на эксплуатационном ресурсе установки. Для защиты от негативного воз-
действия водорода в сталь добавляют карбидообразующие элементы. Несмотря на 
то, что способ легирования оказывается достаточно эффективным для предупрежде-
ния обезуглероживания стали, при изготовлении крупногабаритного оборудования 
легированные стали остаются недостаточно технологичными и их применение на 
практике – ограниченным. Поэтому в качестве конструкционного материала по-
прежнему используются углеродистые стали. 

 
Механизм высокотемпературной водородной коррозии стали. На границе a  

соприкосновения водорода и стали происходит распад молекулярного водорода 
)(H2  на атомы (H) . Атомарный водород диффундирует в сталь и вступает в хими-

ческое взаимодействие K)523( ≥T  с карбидами железа C)(Fe3 . Продуктами хими-
ческого взаимодействия H  и CFe3  оказываются железо )(Fe  и метан )(CH4 . По-
скольку относительно большой размер молекулы 4CH  нм)296.0(  не позволяет ей 
диффундировать через кристаллическую решетку CFe3  нм)673.0( , образовавшиеся 
газообразные вещества 4CH  и 2H  в процессе химических реакций 

3FeCH4HCFe 43 +→+  и 2HHH →+  (рекомбинация атомов H  в молекулу 2H ) со-
здают давление в порах hp . 

 
Анализ опытных данных на ползучесть и длительную прочность. Путем ме-

таллографических исследований установлены области роста магистральных трещин 
[1]. Метановые поры зарождаются на границах зерен и достигают максимума плот-
ности на внутренней границе [2] (сталь 2,25Cr1Mo , масс.%0,10c

0 =c , K843=T , 
давление водорода МПа18=p , время в момент разрушения ч. 3230h =∗∗t , окружная 
деформация на внешней границе в момент разрушения % 5,4=ε

∗∗=θ br
). Можно пред-

положить, что окружное напряжение 0>σθ  приводит к растяжению пор по направ-
лению θ . Радиальное напряжение 0≤σr , напротив, сжимает поры по радиусу r . 
При увеличении начальной концентрации углерода c

0c  время в момент разрушения в 
среде водорода h

∗∗t  уменьшается [3]. Оказывается, что  при 0c
0 →c , ∗∗∗∗ → tt h  ( ∗∗t  – 
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время в момент разрушения в среде воздуха или азота), т.е. влияние концентрации 
водорода на длительную прочность малоуглеродистой стали 1Х18Н9Т не обнаруже-
но. Это позволяет не учитывать в микропорах углеродистой стали молекулярное 
давление 2H , а в качестве hp  рассматривать исключительно молекулярное давление 

4CH . 
 
Выводы. Особенность ползучести металлических материалов проявляется в по-

рообразовании. Появляются локальные пустоты объема ω , приводящие к расшире-
нию деформируемого твердого тела. Водород из полости цилиндрической трубы 
проникает внутрь твердого тела. Физико-химическое взаимодействие водорода и уг-
леродистой стали  занимает время ht . В результате данного взаимодействия образу-
ется газообразный метан, который накапливается в порах твердого тела. Увеличение 
концентрации метана hc  вызывает давление в порах hp , которое оказывается кон-
центратором напряженного состояния на границе пора – материал и приводит к за-
метному сокращению времени до момента разрушения. 

 
Заключение. Таким образом, разрушение цилиндрической трубы в условиях 

высокотемпературной ползучести определяется приложенным усилием, а также фи-
зико-химическим взаимодействием диффундирующей среды и материала твердого 
тела. При отсутствии химических реакций разрушение начинается на внешней гра-
нице, при этом продвижение магистральных трещин обеспечивается растягивающи-
ми окружными напряжениями. В результате контакта диффундирующего водорода и 
углеродистой стали возникают концентраторы напряженного состояния, под дей-
ствием которых зарождение магистральных трещин происходит на внутренней гра-
нице цилиндрической трубы. Можно заключить, что высокотемпературная водород-
ная коррозия оказывает заметное влияние на прочностные свойства и характер раз-
рушения стальной цилиндрической трубы. 

 

 

 

 

 
Поперечное сечение цилин-

дрической трубы в неде-
формированном (слева) и 

деформированном (справа) 
состояниях 

Механизм высокотем-
пературной водородной 

коррозии 

Поперечные срезы стальной тру-
бы: магистральные трещины в 

области, ограниченной внутрен-
ним радиусом и средней линией 

поперечного сечения 
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Как правило, при определении механических характеристик ползучести и дли-
тельной прочности при сложном напряженном состоянии и высокой температуре 
испытания проводят на трубчатых образцах, которые нагружаются стационарными 
усилиями: растягивающей силой и крутящим моментом. Под действием заданных 

усилий в тонкой стенке трубчатого образца создаются 
растягивающее и касательное напряжения (при таких 
условиях трубка одновременно растягивается и закру-
чивается). 

При описании процесса установившейся ползуче-
сти и длительной прочности при растяжении и кручении 
трубчатых образцов использовались двухпараметриче-
ские степенные зависимости инварианта тензора скоро-
сти установившейся ползучести от инварианта тензора 
напряжений, времени в момент разрушения от инвари-
анта тензора напряжений. Рассмотрены следующие ин-
варианты: нормальное растягивающее напряжение, ка-
сательное напряжение, максимальная растягивающая 
деформация, максимальная деформация сдвига. 

При описании процесса установившейся ползу-
чести использовались собственные экспериментальные 

данные [1]. Эти результаты исследований были получены на отожжённой меди при 
температуре 264 С, где сложное напряженное состояние реализовано при σ=2τ (нор-
мальное и касательное напряжения вносят равный вклад в максимальное касатель-
ное напряжение). Разрушение образцов принимало хрупкий характер без наличия 
видимого формоизменения (предельные деформации оказались малыми и равными 
менее 4%). Анализ величины минимального суммарного расхождения опытных и 
теоретических значений показывает, что рассмотренные результаты испытаний 
наилучшим образом описывает зависимость скорости максимальной сдвиговой де-
формации от максимального касательного напряжения. 

При описании длительной прочности кроме собственных данных, полученных 
на отожжённой меди, использовались экспериментальные результаты, полученные 
другими исследователями на различных металлических материалах: медь, сталь, 
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алюминиевый сплав, никелевый сплав. Кроме базовых инвариантных величин были 
рассмотрены два составных напряжения  








τ−τ
τ−τ

=τβσ

=βσ
=βσ+τ=σ

сβ

сmax
max2e

e1

maxmaxe )(:

conστ:
 

Анализ минимальных суммарных расхождений опытных и теоретических зна-
чений показывает, что в качестве инвариантного напряжения следует использовать 

maxmax βσ+τ при const=β . 
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При определении механических характеристик проводят испытания на цилин-

дрических образцах при одноосном растяжении. Повышение температуры металли-
ческих материалов приводит к убыванию обратимой деформации упругости и уве-
личению необратимых деформаций пластичности и ползучести. Ползучесть прояв-
ляется при температурах выше практического применения металлического материа-
ла, при этом необратимые деформации превосходят более половины одного порядка 
деформацию упругости. Высокая удельная прочностью титановых 
сплавов находит применение в ракетостроении и космических ис-
следованиях, в которых встречаются нагруженные детали и кон-
структивные элементы, предназначенные для кратковременной ра-
боты при температурах выше обычного применения.  

В качестве объектов исследования были выбраны титановые 
сплавы ВТ5 и ВТ6 при 650 С. Цилиндрические образцы диаметра 

мм5  и рабочей длины мм250 =l  подвергались одноосному растя-
жению при постоянстве во времени растягивающей силы. В резуль-
татах проведенных экспериментальных исследований для титано-
вого сплава ВТ6  прослеживается зависимость предельного удли-
нения ∗∗u  от номинального растягивающего напряжения 0σ , при 
этом изменение напряжения 0σ  в 8,4  раза повлекло изменение 
удлинения ∗∗u  в 3,3  раза. Вместе с этим, в опытных данных для ти-
танового сплава ВТ5  зависимость )( 0σ∗∗u  не прослеживается. Пре-
дельные относительные удлинения 0/ lu ∗∗  оказались равными  
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%128  для титанового сплава ВТ6  и %53  для титанового сплава ВТ5 . При анализе 
кривых ползучести цилиндрических образцов прослеживаются два последователь-
ных участка зависимости удлинения u  от времени t : )I()( 0utu  =  и )II()( 0utu  > , где 
u  – текущая скорость удлинения, 0u  – скорость удлинения при установившейся 
ползучести. 

 

Анализ расчетных данных показывает, что в диапазоне номинального напря-
жения МПа120800 ÷=σ  отличие по скорости установившейся ползучести 0u  и пре-
дельному удлинению ∗∗u  составляет 7,1  и 6,1  раза, а отличие по времени в момент 
разрыва ∗∗t  – 5,10  раза, что объясняется влиянием пластичной −β  фазы титанового 
сплава ВТ6 , которая при увеличении длительности испытаний привела к значитель-
ным предельным удлинениям ∗∗u . Таким образом, титановый сплав ВТ5  по сравне-
нию с титановым сплавом ВТ6  при одинаковых условиях испытаний обладает отно-
сительно высоким сопротивлением ползучести. Данный титановый сплав рекомен-
дуется в качестве конструкционного материала для кратковременной работы в усло-
виях не циклически изменяющегося во времени напряженного состояния при темпе-
ратуре C650 o . 

 
 

ОСОБЕННОСТИ ФОРМОИЗМЕНЕНИЯ И РАЗРУШЕНИЯ ПРИ  
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КРУГОВЫМ ОТВЕРСТИЕМ ДЛЯ МЕТАЛЛИЧЕСКОГО МАТЕРИАЛА  

С РАЗВИТОЙ ПЛАСТИЧНОСТЬЮ 
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При аналитическом решении задач механики деформируемого твердого тела на 
концентрацию напряженного состояния форму твердого тела и концентратора 
напряжений считают неизменными. В этом случае неоднородное сложное напря-
женное состояние прямоугольной пластины определяют для заданной зависимости 

растягивающего напряжения от деформации. В дей-
ствительности, прямоугольная пластина и концентра-
тор напряжений с некоторого момента (определяется 
текущим растягивающим напряжением) претерпева-
ют формоизменение. Поэтому, при решении подоб-
ных задач требуется знать момент начала формоизме-
нения. С этой целью были рассмотрены особенности 
формоизменения и разрушения двух типов плоского 
образца из титанового сплава 0-ВТ1  с высокими пла-
стическими характеристиками. Относительный диа-
метр кругового отверстия 2/1/ 00 =ad  ( 0a  – попереч-

ный размер пластины, 0d  – диаметр кругового отверстия). Размеры образцов: шири-
на рабочей части мм 400 =a , длина рабочей части мм 1000 =b , толщина мм, 5,00 =c

мм. 200 =d  
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Анализ результатов экспериментальных исследований показывает, что на диа-
грамме механического состояния материала (предел текучести  ММП200y =σ , пре-
дел прочности  ММП348s =s ) момент начала формоизменения соответствует напря-

жению 
2

ys
yf

s−s
+s=s . При fσ<σ  диаграмма )(εσ  не зависит от кругового от-

верстия (для прямоугольной пластины с круговым отверстием растягивающее 
напряжение σ  рассматриваем в самом узком месте поперечного сечения). При 

fσ≥σ  зависимости )(εσ  для сплошной пластины и пластины с круговым отверсти-
ем становятся различными, при этом  предел прочности ss  достигается при различ-
ных относительных удлинениях 0/bu : для сплошной пластины – %512, , для пласти-
ны с круговым отверстием – %53, . Для сплошной пластины формоизменение про-
исходит на всем продольном размере, для пластины с круговым отверстием – лока-
лизуется вокруг кругового отверстия. 

Магистральные трещины наблюдаются при различных значениях 0/bu : для 
сплошной пластины (магистральные трещины зарождаются в середине поперечного 
сечения) – %30 , для пластины с круговым отверстием (магистральные трещины за-
рождаются на круговом отверстии) – %5,4 . 

Результаты проведенного исследования показыва-
ют, что при fσ≥σ  ( fσ  – растягивающее напряжение в 
момент начала формоизменения) круговое отверстие 
приводит к разупрочнению прямоугольной пластины. 
При 2/1/ 00 =ad  наблюдается 6,6/ h =∗∗∗∗ uu , ∗∗u  – удли-
нение сплошной пластины в момент зарождения маги-
стральной трещины, h

∗∗u  – удлинение пластины с круго-
вым отверстием в момент зарождения магистральных 
трещин. Таким образом, напряжение fσ  в момент нача-
ла формоизменения вычисляется из выражения и опре-
деляется характеристиками материала: пределом теку-

чести yσ  и пределом прочности ss . При одинаковой скорости одноосного растяже-
ния момент начала разрушения для прямоугольной пластины с круговым отверстием 
наступает раньше, чем для сплошной прямоугольной пластины. 
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Результаты экспериментальных исследований были получены на силовой уста-

новке на трубчатых образцах 0,14=d , 1,16=D  и мм0,130=l  подвергали совмест-
ному растяжению и закручиванию под действием стационарной растягивающей си-
лы и стационарного крутящего момента. Нагрев образца производился внутри печи 
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при С 550 o  (температуру задали таким образом, чтобы максимальная длительность 
опыта не превышала 10 часов). Результаты испытаний получены при разных отно-

шениях нормального напряжения и касательного 
напряжения при двух заданных максимальных 
напряжениях. Таким образом, 

2
]/]/[4[ 2

max τσ−τσ+σ
=τ  при maxσ = 100 МПа; 

2
max

]/[4
2

τσ+

τ
=τ  при maxτ = 50МПа. 

При визуальном осмотре испытанных образ-
цов установлено, что процесс ползучести большую 
часть времени эксперимента происходил в услови-
ях однородного деформирования и завершался 
слабо выраженным формоизменением (первая осо-

бенность процесса ползучести). По причине конструкции силовой установки при до-
стижении конечных величин угла поворота (вторая особенность процесса ползуче-
сти) образцы не удалось довести до момента разрушения (средний предельный угол 
поворота при закручивании оказался равным град178 ). 

При анализе различных инвариантов тензора скоростей деформаций устано-
вившейся ползучести получено, что  при описании процесса установившейся ползу-
чести при растяжении и кручении трубчатых образцов из металлического материала 
с развитыми вязкими свойствами следует использовать инвариантную зависимость 
скорости максимальной растягивающей деформации от максимального нормального 
напряжения. Вместе с тем, для опытных данных, полученных для отожженной меди 
при 264 С [1], показано, что для хрупкого материала следует использовать инвари-
антную зависимость скорости максимальной сдвиговой деформации от максималь-
ного касательного напряжения. 
 
1. Назаров В.В. Определение характеристик ползучести при растяжении и кручении мед-

ных трубчатых образцов / Заводская лаборатория. Диагностика материалов. 2013. Т. 79. 
№ 8. С. 60 – 61. 
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Предложена математическая модель, в которой процесс деформирования 

условно делится на две последовательные стадии, разграниченные по времени кри-
терием появления шейки. Закон ползучести, описывающий обе стадии, представля-
ется следующим уравнением: 

qn
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q

q

q
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где qε  ─ скорость деформации растяжения, qσ  ─ растягивающее нормальное напря-
жение, qε0  и qσ 0  ─ начальные параметры по скорости деформации и напряжению 
для соответствующей стадии q . При теоретическом описании процесса ползучести 
сплошного цилиндра предполагается, что скорость деформации растяжения зависит 
от величины растягивающего нормального напряжения qσ  в самом узком месте по-
перечного сечения. Деформирование до момента выполнения критерия происходит 
без изменения первоначальной формы и объема сплошного цилиндра (первая ста-
дия), при этом растягивающее напряжение определяется из равенства усилий и зави-
сит от деформации растяжения следующим образом: 

)exp( 101 εσσ =  
где 0σ  ─ номинальное напряжение, равное отношению растягивающей силы и пло-
щади поперечного сечения до момента начала деформирования. С момента времени 
срабатывания критерия влияние на деформацию растяжения начинает оказывать 
продольный размер шейки (вторая стадия). Считается, что появление шейки пред-
шествует резкому увеличению скорости ε  деформации, что интерпретируется неко-
торым наклоном ϑ  касательной к оси абсцисс. Тогда на безразмерной диаграмме 










∗∗t
tε  в точке 








∗

∗∗

∗ ε
t
t

,  за критерий завершения первой и начало второй стадий мож-

но принять условие: 

2
0),tg( π

<ϑ<ϑ=⋅ ∗∗∗ tε  

где ∗t  и ∗ε  – момент времени появления шейки и скорость деформации растяжения 
в этот момент, ∗∗t  – время в момент разрушения. Угол ϑ  определяется из сопостав-
ления экспериментальной зависимости )(tε  и фотоснимка при визуальном наблюде-
нии за растягивающимся образцом. При определении момента времени ∗t  появления 
шейки (это когда нет возможности наблюдения за процессом деформирования при 
нагреве образца внутри печи силовой установки) предлагается использовать значе-

ние 
4
π

=ϑ  или 1)tg( =ϑ . 
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Модификация поверхности с помощью концентрированных потоков энергия 

является широкомасштабной областью современных технологий упрочнения. Пер-
спективным способом бесконтактного воздействия на поверхность является метод 
магнитно-импульсного воздействия [1 - 3]. В работе ставится задача определения 
временной зависимости температуры в различных точках изделия при магнитоим-
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пульсном воздействии. Такое воздействие создается путем разряда конденсаторов на 
индуктор, изображенный на рисунке 1. 

Индуктор выполнен из медной 
прямоугольной шины с одним вит-
ком толщиной r3–r2. На оси индук-
тора располагается обрабатываемое 
изделие цилиндрической формы ра-
диусом r1. Между изделием и ин-
дуктором находится воздушный 
промежуток толщиной r2 – r1. Реше-
ние математической задачи о расче-
те электромагнитных полей в ука-
занных  областях позволяет полу-
чить распределение плотности тока 
в изделии:  

 

( ) ( ) )(, 11011 rkJtIKrtj ⋅σ= ,     (1) 
 

где ( )rtj ,1  – плотность тока в об-
разце, 1σ  – проводимость материа-
ла, из которого выполнен образец, 

( )tI0  – плотность тока в индукторе, )( 11 rkJ  – функция Бесселя, K  – коэффициент, 
рассчитываемый по формуле: 
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где ω  – комплексная частота конденсаторной установки; r – радиусы, изображенные 
на рис.1; 2ε  – относительная диэлектрическая проницаемость диэлектрика, распо-

ложенного между индуктором и сердечником; 0
2 ωσµ=

ω
= i

D
ik

m

 – расчетный коэф-

фициент, используется в уравнениях Бесселя;  l  – длинна среднего радиуса индукто-
ра; ( )rkY0  – функция Бесселя; 10N  и 00N  – общие множители, выделены и вынесены 
для сокращения функции. 

Для расчета энтальпии системы получим следующую зависимость: 
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где 0h  – энтальпия при н.у. 
Для получения зависимости температуры от времени и радиуса воспользуемся 

следующим выражением: 

11ρc
 h(t,r)T(t,r) =  (4) 

 

 
Рис. 1. Индуктор с сердечником 
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где 1c  – теплоемкость образца, 1ρ  – его плотность. 
Зависимость T(t,r)  изображена на рис. 2, Из нее определяем глубину расплав-

ленного слоя к окончанию разряда конденсаторной батареи. Таким образом, в отли-
чие от [4], получен алгоритм, позволяющий определять параметры установки для 
получения необходимого теплового поля в проводящем образце. 

 
Рис. 2. Температурное поле в образце в зависимости от времени и глубины 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке государственного задания No 

3.1496.2014/K на выполнение научно - исследовательской работы и грантов РФФИ 
No 15 – 08 – 03411 – а. 
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В данной работы приведены результаты исследования влияния электровзрыв-
ного легирования (ЭВЛ) с навеской порошка карбида бора (B4C) и последующей 
электронно-пучковой обработки (ЭПО) на поверхность титанового сплава ВТ6. Про-
веден анализ структурного состояния слоя обработки, сформированного в результате 
комбинированной обработки. 

В качестве взрываемого проводника при электровзрывном легировании ис-
пользовали фольгу титана толщиной 0,1 мкм. В область взрыва на титановую фольгу 
помещали навеску порошка карбида бора B4С массой 496 мг. Для ЭВЛ использовали 
лабораторную электровзрывную установку типа ЭВУ 60/10. Последующую термиче-
скую обработку поверхностного слоя осуществляли высокоинтенсивным импульс-
ным электронным пучком (установка СОЛО, ИСЭ СО РАН) при следующих пара-
метрах работы источника электронов: энергия ускоренных электронов 18 кэВ; плот-
ность энергии пучка электронов ES = 50 Дж/см2 и ES = 60 Дж/см2; длительность им-
пульса воздействия пучка электронов τ =100 мкс; частота следования импульсов 
0,3с-1; количество импульсов облучения N = 10. 

При исследовании поверхности электровзрывного легирования выявлено фор-
мирование высокоразвитого рельефа поверхности титанового сплава ВТ6 (рис. 1, а). 
На рис.1, б представлено изображение структуры поверхности титанового сплава 
после карбоборирования и последующей электронно-пучковой обработки при сле-
дующих параметрах: ES = 50 Дж/см2,τ =100 мкс, N =10 имп. На рис. 1, в представле-
но изображение структуры поверхности титанового сплава после карбоборирования 
и последующей электронно-пучковой обработки при ES= 60 Дж/см2, τ =100 мкс, 
N =10 имп. 

 

 
 

Рис. 1. Структура поверхности титанового сплава ВТ6. а – электровзрывное легирование 
карбидом бора; б – электронно-пучковая обработка при энергии пучка электронов ES = 

50 Дж/см2; в - электронно-пучковая обработка при энергии пучка электронов ES = 60 Дж/см2 
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Методами сканирующей электронной микроскопии выявлена  неоднородность 
распределения легирующих элементов в поверхностном слое образца. Последующая 
ЭПО приводит к существенному преобразованию рельефа и распределению легиру-
ющих элементов в поверхностном слое. Рельеф поверхности выглаживается, а леги-
рующие элементы в плоскости шлифа распределяются более равномерно. В резуль-
тате повторной обработки поверхность выглаживается и происходит существенное 
преобразование структуры поверхности материала. 

В результате ЭПО при энергии пучка электронов ES = 50 Дж/см2 происходит 
формирование характерных элементов структуры. Наблюдаются области с игольча-
той структурой (рис. 2, а). Продольные размеры игл изменяются в пределах до 
10 мкм, поперечные – в пределах 1 мкм. Иглы располагаются преимущественно пер-
пендикулярно поверхности облучения, т.е. по направлению теплоотвода. Вторым 
характерным элементом структуры поверхности облучения являются сравнительно 
гладкие области, размеры элементов которых изменяются в пределах 100 нм (рис. 
2,б).  

 
 

Рис. 2. Элементы структуры поверхности титанового сплава ВТ6 после комбинированной 
обработки 

 
Увеличение плотности энергии пучка электронов до ES = 60 Дж/см2 приводит к 

формированию преимущественно структуры игольчатого типа (рис. 3). 
 

 
 

Рис. 3. Структура поверхности модификации сплава на основе титана ВТ6, после ЭВЛ и по-
следующей ЭПО  при энергии пучка электронов до ES = 60 Дж/см2 
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Итак, в результате исследования влияния комбинированной обработки на 

структуру поверхности титанового сплава ВТ6 выявлено, что последующая ЭПО 
приводит к выглаживанию поверхности легирования, а также приводит к формиро-
ванию структуры субмикро-наномасштабного уровня, что позволяет прогнозировать 
высокие прочностные и трибологические свойства обработанного материала. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ (проект № 15-08-

03411а) и государственного задания Минобрнауки (№ 2708 и № 3.1496.2014/K). 
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Из-за износа деталей и конструкций ежегодные убытки в промышленности 

всех стран мира составляют миллиарды долларов, поскольку при остановках произ-
водства, связанных с ремонтом, выпуск продукции снижается. В связи с этим рабо-
чие поверхности необходимо защищать от изнашивания. Один из наиболее эффек-
тивных и экономичных методов упрочнения — электродуговая наплавка защитного 
слоя. Она применяется не только для ремонта изношенных элементов конструкций, 
но и для придания особых свойств поверхностям новых изделий перед вводом их в 
эксплуатацию. 

Цель настоящей работы – анализ элементного и фазового состава, состояния 
дефектной субструктуры и трибологических характеристик наплавки, формируемой 
на низкоуглеродистой слаболегированной стали сварочным методом. 

В качестве материала исследования использовали сталь Хардокс 400. На по-
верхности стали сварочным методом формировали толстые (до 5,5 мм) покрытия 
EnDOtec 00*30. Наплавку проводили в среде защитного газа состава Аг 82 %, СО2 
18% при сварочном токе 250–300 А и напряжении на дуге 30-35 В. 

Для травления наплавки использовали 3%-й спиртовой раствор азотной кисло-
ты. Трибологические характеристики покрытия выявляли путем определения факто-
ра износа и коэффициента трения (триботестер Tribotechnic). Трибологические ис-
пытания проводили при следующих условиях: в качестве контртела использовали 
шарик диаметром 3 мм из твердого сплава ВК8. Контртело перемещалось по поверх-
ности образца вдоль окружности диаметром 4 мм с линейной скоростью 2 см/спри 
нормальной нагрузке 5 Н. Полное число оборотов контртела 5000. 

Исследования показали, что сформированное покрытие имеет многослойную 
структуру.  

mailto:Gromov@physics.sibsiu.ru
mailto:yufi55@mail.ru
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Кристаллизация поверхностного слоя наплавки сопровождается формировани-
ем столбчатой структуры, ориентированной практически перпендикулярно поверх-
ности образца стали. Столбчатая структура представлена чередующимися слоями 
толщиной 8–10 мкм, различающимися типом субструктуры и, соответственно, кон-
трастом травления. Слои первого типа характеризуются пластинчатой структурой, 
ориентированной вдоль оси слоя. Толщина пластинок и прослоек, их разделяющих, 
изменяется в пределах от 50 до 100 нм. Слои второго типа имеют структуру пла-
стинчатого и глобулярного типа. По мере удаления от поверхности наплавки пла-
стинчатая структура слоев первого типа вырождается и на границе с переходным 
слоем полностью исчезает.  

Особенностью промежуточного слоя является глобулярный тип структуры. 
Размеры глобул изменяются в пределах от 1,5 до 3 мкм. Глобулы фрагментированы, 
т.е. разбиты на некоторое количество областей субмикронного размера. 

Микрорентгеноспектральный анализ поверхностного слоя наплавки показал, 
что слои первого и второго типа различаются также и элементным составом. Можно 
отметить, что слои второго типа обогащены углеродом и титаном. Слои первого ти-
па практически не содержат углерод и обогащены хромом. 

Основной фазой наплавки является твердый раствор на основе α-железа (58%), 
средний размер областей когерентного рассеяния которого D– 20 нм. Выявленный 
параметр кристаллической решетки α-фазы (α =0,2880±0,0001 нм) несколько выше, 
чем у α-железа, не содержащего примеси (а0 – 0,2866 нм), что означает, что кристал-
лическая решетка α-фазы наплавки обогащена атомами углерода. Полагая, что уве-
личение параметра кристаллической решетки α-фазы наплавки вызвано формирова-
нием пересыщенного атомами углерода твердого раствора, можно показать, что 
концентрация углерода, внедренного в кристаллическую решетку на основе α-
железа, составляет 0,034 вес. %.Учитывая, что в твердом растворе на основе α-
железа в равновесном состоянии может находиться до 0,02 вес.% углерода, следует 
ожидать, что формирующаяся структура является мартенситом. 

В результате индицирования микроэлектронограмм выявлены рефлексы сле-
дующих фаз: Fe23(C,В)6; РеВ; РезС и (Fe,Si)3B. Размеры экстрагированных частиц 
изменяются в пределах от 40 до 200 нм. Форма частиц преимущественно глобуляр-
ная, реже — пластинчатая (игольчатая). Выявленные частицы в большинстве случа-
ев разбиты на фрагменты, что отчетливо выявляется на темнопольных изображени-
ях. 

Результаты испытаний на износостойкость, показали, что наплавка имеет изно-
состойкость в два раза выше, чем стальная подложка, а коэффициент трения в 1,2 
раза ниже, чем сталь. Структурные исследования морфологии и фазового состава 
материала позволяют заключить, что основной причиной увеличения трибологиче-
ских характеристик наплавки по сравнению с подложкой является формирование в 
ней нано- и суб- микроразмерных частиц карбидных, боридных и карбоборидных 
фаз на основе железа (более 40 %). 

Таким образом, установлено, что формирование на поверхности стали наплав-
ки сварочной проволокой марки EnDOtec 00*30 сопровождается созданием много-
слойной, многофазной, морфологически разнообразной структуры, размеры элемен-
тов субструктуры которой изменяются в пределах от десятков нанометров до десят-
ков микрометров. 

Показано, что формирование на поверхности стали Hardox 400 наплавки при-
водит к увеличению износостойкости поверхностного слоя материала в 2 раза и 
снижению коэффициента трения 1,2 раза. 
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Согласно диаграмме состояния, иттрий и титан полностью смешиваются в 

жидком состоянии, а при затвердевании образуют эвтектическую смесь двух огра-
ниченных твердых растворов. В твердом состоянии (ниже температуры 875°C) мате-
риал представлен смесью двух фаз: α-Ti и α-Y. Фаза α-Y образуется по обратной пе-
ритектической реакции при Т = 1440°C, эвтектика формируется при ~20 ат. % Ti и 
температуре 1355°C, фаза α-Ti образуется по эвтектоидной реакции при Т = 875°C.  

Цель работы – анализ структуры поверхностного слоя системы титан–иттрий, 
сформированной при высокоскоростной обработке системы пленка/подложка. 

В качестве материала основы служил технически чистый титан марки ВТ1-0. 
Формирование поверхностного сплава системы Ti–Y осуществляли по двухступен-
чатой схеме. На первом этапе использовали метод электровзрывного легирования. В 
качестве взрываемого электропроводящего материала применялась фольга техниче-
ски чистого титана ВТ1-0 массой 100 мг. Исследования морфологии поверхности, 
определение элементного и фазового состава осуществляли методами оптической 
микроскопии, растровой электронной микроскопии (РЭМ) и рентгеноспектрального 
анализа.  

Электровзрывное легирование титаном и иттрием поверхности технически 
чистого титана приводит к формированию многослойной структуры. На поверх-
ности формируется покрытие с высокоразвитым рельефом, элементами которого 
являются микрокапли, наплывы металла, микропоры и микротрещины. Микро-
рентгено-спектральный анализ данного покрытия выявил присутствие, кроме ти-
тана и иттрия, атомов кислорода и углерода, что может быть связано с легирова-
нием материала в условиях низкого вакуума. 

Обнаруженные элементы распределены по поверхностному слою весьма не-
однородно, что следует из анализа результатов, приведенных в таблице. Наиболее 
неоднородно в поверхностном объеме материала распределен иттрий, концен-
трация которого от области к области может различаться в 5–8 раз. 

Существенно неоднородная многослойная структура выявляется и при ана-
лизе поперечных шлифов легированного материала. Как правило, наблюдаются 
три слоя, отличающихся морфологией и размерами структурных элементов.  

Облучение образца после электровзрывного легирования высокоинтенсив-
ным электронным пучком приводит к плавлению поверхностного слоя. Вслед-
ствие этого сглаживается рельеф поверхности, практически полностью исчезают 
микропоры, однако микротрещины остаются.  

Методом микрорентгеноспектрального анализа было установлено, что кон-
центрация иттрия в эвтектике составляет 85 ат. %, титана 15 ат. %. Отметим, что 
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при равновесной кристаллизации системы титан–иттрий эвтектика формируется 
при 80 ат. % иттрия. 

 
Результаты микрорентгеноспектрального анализа участков поверхности 
 
Номер 
участка 

Концентрация элемента, вес. % 
Ti Y О С 

1 
2 
3 

18.0 
85.3 
37.6 

67.3 
7.2 

45.4 

12.5 
5.7 

13.5 

2.2 
1.8 
3.5 

 
Плавление высокоинтенсивным электронным пучком поверхностного слоя 

системы титан/иттрий, сформированной при электровзрывном легировании, со-
провождается диспергированием структуры не только облученной поверхности, 
но и всего объема легирования толщиной от 30 до 40 мкм. Особенно заметно мо-
дифицируется структура поверхностного слоя толщиной от 10 до 15 мкм, форми-
рующегося, очевидно, в результате кристаллизации слоя, расплавленного элек-
тронным пучком. 

Модифицирование поверхности титана комбинированным методом (облу-
чение плазмой, формирующейся при электрическом взрыве токопроводящего ма-
териала и последующая обработка высокоинтенсивным электронным пучком) со-
провождается многократным повышением механических и трибологических ха-
рактеристик материала. А именно, микротвердость поверхностного слоя толщи-
ной 20 мкм увеличивается приблизительно в три раза (по сравнению с подлож-
кой), коэффициент трения легированного слоя снижается более чем в два раза, 
скорость изнашивания уменьшается более чем в ~2.8 раза. 

Таким образом, методами электровзрывного легирования и электронно-
пучковой обработки сформирован поверхностный сплав системы титан/иттрий. 
Выполнены исследования структуры, элементного и фазового состава, механиче-
ских и трибологических свойств легированного слоя. Показано, что электро-
взрывное легирование титана иттрием сопровождается насыщением поверхност-
ного слоя атомами кислорода и углерода, что приводит к формированию оксидов 
и карбидов титана и иттрия. Последующее облучение электронным пучком со-
провождается диспергированием структуры до нано- и субмикронного состояния, 
снижением   концентрации   кислорода   и   углерода   в поверхностном слое. Вы-
явлено формирование двух типов эвтектики. Показано, что эвтектика, обогащен-
ная титаном, имеет глобулярную форму; эвтектика, обогащенная иттрием имеет 
пластинчатую форму. Установлено, что формирование поверхностного слоя, обо-
гащенного иттрием, карбидами и оксидами титана и иттрия, приводит к суще-
ственному увеличению микротвердости титана (в три раза), коэффициент трения 
легированного слоя снижается более чем в два раза, скорость изнашивания 
уменьшается более чем в 2.8 раза. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках науч-

ного проекта № 13-02-12009 офи_м, госзадания Минобрнауки 2708 и проекта 
РФФИ № 13-08-98084 р-а-сибирь. 
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Длительная эксплуатация рельсов сопровождается существенными изменения-

ми структуры и свойств поверхностного слоя  и приводит к выходу их из строя по 
многим причинам.  

В проблеме упрочнения металлических материалов, как правило, выделяют три 
фундаментальных типа упрочнения: I) твердорастворное упрочнение (атомы заме-
щения и внедрения, структурные вакансии, ближний и дальний порядок, антифазные 
домены и т.п.), 2) субструктурное упрочнение, обусловленное линейными и плоски-
ми дефектами, 3) многофазное упрочнение (карбиды и включения остаточного 
аустенита в сталях, распад эвтектики, композиты т.п.). 

Целью настоящей работы является анализ физической природы прочности 
рельсов, основанный на численной оценке механизмов упрочнения, выполненной по 
результатам выявленных параметров структуры рельсов после длительной эксплуа-
тации.  

В качестве материала исследования использовали образцы рельсовой стали 
Р65, свойства и элементный состав которой регламентируется ГОСТом Р 51685 – 
2000. Образцы рельсовой стали были вырезаны из изделия в исходном состоянии и 
после изъятия из эксплуатации на железной дороге из-за износа выкружки головки 
рельсов  (пропущенный тоннаж 500 млн. т брутто и 1000 млн. т брутто). Анализиро-
вали структуру стали «рабочей» выкружки, обладающей повышенным износом, ука-
зывающим на её преимущественное взаимодействие в процессе эксплуатации с по-
движным составом. Структуру металла исследовали методами просвечивающей (ме-
тод тонких фольг) электронной микроскопии. Фольги готовили методом электроли-
тического утонения пластинок, расположенных на поверхности выкружки, и на рас-
стоянии 2 мм и 10 мм от поверхности выкружки.  

Прочностные свойства рельсовой стали перед и после эксплуатации характери-
зовали величиной микротвердости. Микротвердость металла рельсов определяли по 
сечению головки в поперечном направлении методом Виккерса (нагрузка на инден-
тор 2 Н) от поверхности катания по радиусу скругления выкружки на отрезке ≈10мм. 
Увеличение пропущенного тоннажа рельсов до 1000 млн. т приводит к существен-
ному увеличению микротвердости поверхностного слоя: относительно исходного 
состояния стали в ≈1,4 раза, относительно состояния, формирующегося при пропу-
щенном тоннаже 500 млн. т в ≈1,8 раза. На расстоянии 10 мм от поверхности эксплу-
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атации микротвердость рельсов после эксплуатации близка к микротвердости ис-
ходной стали. 

Изменение твердости поверхностного слоя металла рельса обусловлено 
эволюцией его дефектной субструктуры в процессе эксплуатации. Структура 
рельсовой стали в исходном состоянии (перед эксплуатацией) сформирована 
зернами перлита пластинчатой морфологии, зернами феррита, содержащими 
частицы цементита различной формы и размеров (далее по тексту – зерна феррито-
карбидной смеси) и зернами феррита, свободными от частиц цементита (далее по 
тексту – структурно-свободный феррит). Следует отметить, что по границам зерен 
структурно-свободного феррита практически всегда располагаются частицы 
цементита. 

В объеме зерен феррита и в ферритной составляющей колоний перлита 
выявляется дислокационная субструктура в виде хаоса или нерегулярных сеток. 
Скалярная плотность дислокаций в среднем по материалу составляет ≈4,5*1010 см-2. 

Анализ структуры стали методом тонких фольг позволил обнаружить 
присутствие изгибных контуров экстинкции, что однозначно указывает на кривизну-
кручение кристаллической решетки материала, обусловленную внутренними полями 
напряжений.  

Как и следвало ожидать, наиболее существенные преобразования структуры 
материала выявляются на поверхности рельсов. Во-первых, эксплуатация рельсов 
приводит к фрагментации структуры стали, т.е. делению зерен на области с 
малоугловой разориентацией. Во-вторых, эксплуатация рельсов сопровождается 
преобразованием дислокационной субструктуры: наблюдается переход от 
субструктуры дислокационного хаоса к преимущественно сетчатой субструктуре. 
При этом фиксируется незначительное увеличение скалярной плотности 
дислокаций. В-третьих, многократно (более чем в 6 раз) возрастает величина 
кривизны-кручения кристаллической решетки стали. Последнее свидетельствует об 
увеличении внутренних полей напряжений в стали при эксплуатации. В-четвертых, 
выявляется преобразование карбидной подсистема стали. А именно, фиксируется 
разрушение исходных частиц цементита и образование новых частиц 
наноразмерного диапазона на границах субзерен и на дислокациях. 
 Установлено, что эксплуатация рельсов при пропущенном тоннаже 1000 млн. т 
приводит к существенному (относительно исходного состояния стали в ≈1,4 раза, 
относительно состояния, формирующегося при пропущенном тоннаже 500 млн. т в 
≈1,8 раза) увеличению прочности поверхностного слоя. Показано, что упрочнение 
рельсовой стали носит многофакторный характер и обусловлено, во-первых, 
субструктурным упрочнением, вызванным формированием наноразмерных 
фрагментов, границы которых стабилизированы частицами карбидной фазы; во-
вторых, упрочнением частицами каридной фазы, расположенными в объеме 
фрагментов и на дислокациях (дисперсионное упрочнение); в-третьих, упрочнением, 
обусловленным формированием на дислокациях атомами углерода атмосфер 
Коттрелла и Сузуки; в-четвертых, упрочнением, вносимым внутренними полями 
напряжений, формирующимися вследствие несовместности деформации соседних 
зерен, α-фазы и расположенных в ней частиц карбидной фазы. Существенное 
увеличение прочности поверхностного слоя рельсовой стали, подвергнутой 
длительной пропущенный тоннаж (1000 млн. т) эксплуатации обусловлено 
формирующимися в материале дальнодействующими внутренними полями 
напряжений и фрагментацией материала с образованием наноразмерной структуры. 
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Композиционные материалы системы Mo–Ni–Cu обладают высокой электро-

эрозионной стойкостью [1]. Покрытия такого состава могут быть сформированы ме-
тодом электровзрывного напыления (ЭВН), который позволяет получать высокока-
чественные беспористые покрытия. Одной из областей применения этого метода яв-
ляется модификация поверхностных слоев материалов электротехнического назна-
чения. Метод позволяет наносить покрытия из продуктов взрыва проводников, а при 
добавлении в область взрыва порошковых навесок различных веществ – осуществ-
лять формирование композиционных покрытий, обладающих адгезией с основой на 
уровне когезии и высокими функциональными свойствами. 

Известен электрический контакт [2], содержащий токоподводящую пластину, 
прикрепленный к ней держатель контакт-детали с закрепленной в нем контакт-
деталью, держатель состоит из верхней цилиндрической и нижней конусной части, а 
контакт-деталь выполнена в виде цилиндров соединенных усеченным конусом, при 
этом конусная поверхность контакт-детали является ответной для внутренней ко-
нусной поверхности держателя, цилиндрическая часть держателя расчленена пазами 
на четыре сегмента, при этом одна пара диаметрально противоположных сегментов 
упруго фиксирует контакт-деталь в держателе, а вторая фиксирует держатель на то-
коподводящей пластине. 

На рис. 1 представлен разъёмный электрический контакт в замкнутом положе-
нии, содержащий пару проводников 1 и 2, а также третий проводник 3. 

 

 
Рис. 1. Разъёмный электрический контакт в замкнутом положении 

 
На рис.2 – разъёмный электрический контакт в разомкнутом положении, со-

держащий двусторонние контактные площадки 4 и 5, которые в замкнутом положе-
нии РЭК (рис. 1) прижаты с помощью, например, одной пружины 6 к односторонним 
контактным площадкам 7 и 8 проводников 1 и 2 (на рис. 1 контактные площадки 4, 
5, 7, и 8 не видны и поэтому не показаны). При этом пружина 6 размещена на оси 9, 
проходящей через отверстия 10 и 11 соответственно в проводниках 1 и 2 (на рис. 1 
эти отверстия не видны). 
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Рис. 2. Разъёмный электрический контакт в разомкнутом положении 

 
В контактных соединениях вследствие естественной шероховатости поверхно-

сти фактическая площадь контакта меньше площади перекрытия контактных по-
верхностей. При больших токах влияние шероховатостей становится ощутимым – 
зона контакта нагревается, что приводит к пригоранию контактных поверхностей и 
возрастанию сопротивления в зоне соприкосновения. Эти процессы приводят к по-
терям электричества и сокращению срока службы конструкции.  

Можно усовершенствовать разъёмный электрический контакт, напылив мето-
дом электровзрывного напыления на основе молибдена, меди и никеля на пару про-
водников, изготовленных из меди 1 и 2 (рис. 1). Полученный разъёмный электриче-
ский контакт более эффективен по сравнению с известным, он обладает высокой 
электроэрозионной стойкостью, что увеличивает срок его службы, тем самым обес-
печивая экономию ресурсов. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного 

проекта № 16-32-60032 мол_а_дк, при финансовой поддержке Гранта Президента 
Российской Федерации для государственной поддержки молодых российских ученых 
- кандидатов наук МК-4166.2015.2, госзаданий Минобрнауки №№ 2708 и 
3.1496.2014/K на выполнение научно-исследовательской работы. Данная работа 
была выполнена с частичным использованием оборудования Центра коллективного 
пользования «Материаловедение» СибГИУ. 
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Композиционные материалы системы TiC–Mo обладают высокой износостой-
костью [1, 2], формируются методом электровзрывного напыления (ЭВН), позволя-
ющим получать высококачественные беспористые покрытия [3–7]. Перспективным 
направлением развития способов ЭВН композиционных покрытий является их мо-
дифицирование высокоинтенсивными электронными пучками [8] для снижения ше-
роховатости поверхности покрытий, их гомогенизации и наноструктурирования, по-
вышения износостойкости, твёрдости путем импульсно-периодического переплавле-
ния и последующего высокоскоростного охлаждения путем отвода тепла в объем 
подложки. Цель работы - модифицирование высокоинтенсивным электронным пуч-
ком электровзрывных композиционных покрытий системы TiB2-Mo на стали и изу-
чение их структурно-фазового состояния. 

В качестве подложки для ЭВН была использована сталь Hardox 450. Для ЭВН 
использовали электровзрывную установку ЭВУ 60/10. Режим задавали выбором за-
рядного напряжения емкостного накопителя энергии установки [9]. ЭВН проводили 
с использованием композиционного электрически взрываемого проводника [10] для 
нанесения покрытий, который в данной работе представлял собой двуслойную мо-
либденовую фольгу с заключенной в ней навеской порошка карбида титана TiC. По-
следующую электронно-пучковую обработку (ЭПО) электровзрывного покрытия 
осуществляли высокоинтенсивным импульсным электронным пучком на установке 
СОЛО Института сильноточной электроники СО РАН [11]. 

Выявлено формирование покрытия толщиной до 100 мкм с градиентной струк-
турой, в которой выявляются три слоя с различной степенью химической травимо-
сти. Распределение элементов, как по глубине, так и в вдоль каждого слоя однород-
но. 

Осуществлено последующее облучение поверхности электровзрывных покры-
тий высокоинтенсивным импульсным электронным пучком субмиллисекундной 
длительности воздействия. Показано, что ЭПО приводит к выглаживанию поверхно-
сти облучения и перераспределению элементов вдоль поверхности покрытия. Выяв-
ляются области, элементный состав которых близок к составу частиц карбида тита-
на, области, имеющие дендритную структуру, образованную карбидом титана и мо-
либденом, и области с малым содержанием карбида титана, имеют наноразмерную 
ячеистую структуру. 

Увеличение поверхностной плотности энергии от 45 до 55 Дж/см2 приводит к 
более равномерному распределению элементов покрытия вдоль поверхности. По 
глубине зоны комбинированной обработки обнаруживаются несколько слоев с раз-
личной степенью однородности распределения карбида титана и молибдена. Увели-
чение поверхностной плотности энергии приводит к уменьшению толщины слоев и 
увеличению их количества. 
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Глубина зоны электронно-пучкового воздействия достигает 30 мкм. При ЭПО с 
поверхностной плотностью энергии 60 Дж/см2

, времени воздействия 100 мкс и числе 
импульсов 10 структура покрытия характеризуется однородным распределением ча-
стиц карбида титана с размерами 0,5….1 мкм в молибденовой матрице, а глубина 
электронно-пучковой обработки достигает 45 мкм. Установлено, что высокие скоро-
сти охлаждения, инициированные ЭПО, приводят к формированию структуры суб-
микро- и наномасштабного уровня, что позволяет прогнозировать высокие проч-
ностные и трибологические свойства модифицированного материала.  
 

Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного 
проекта № 16-32-60032 мол_а_дк, при финансовой поддержке Гранта Президента 
Российской Федерации для государственной поддержки молодых российских ученых 
- кандидатов наук МК-4166.2015.2, госзаданий Минобрнауки №№ 2708 и 
3.1496.2014/K на выполнение научно-исследовательской работы. Данная работа 
была выполнена с частичным использованием оборудования Центра коллективного 
пользования «Материаловедение» СибГИУ. 
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В настоящее время композиционные сплавы на основе меди широко применя-

ются в электротехнике в качестве контактного материала для низко- и высоковольт-
ных выключателей, вставок плазмотронов, электродов сварочных машин и др. [1]. 
Одним из перспективных способов формирования защитных покрытий является 
электровзрывной метод, который в комбинации с облучением покрытия высокоин-
тенсивным импульсным электронным пучком позволяет получать износо- и электро-
эрозионностойкие покрытия относительного высокого качества [2]. 

Цель работы – исследование структуры, элементного и фазового состава по-
крытия на основе Cu-Cr, сформированного на медной подложке комбинированным 
методом. 

 
Материал и методика исследования 
В качестве материала исследования использовали покрытие на основе Cu-Cr, 

сформированное на медной подложке (электротехническая медь марки М00) комби-
нированным методом, сочетающим электровзрывное напыление (ЭВН) [2] и после-
дующую обработку высокоинтенсивным импульсным электронным пучком на уста-
новке СОЛО (ИСЭ СО РАН) [3]. 

Электровзрывное напыление проводили с использованием композиционного 
электрически взрываемого проводника [2] для нанесения покрытий, который в дан-
ной работе представлял собой двуслойную медную фольгу с заключенной в ней 
навеской порошка хрома. 

Выбранный режим облучения покрытия электронным пучком (табл. 1) позво-
лял плавить покрытие, варьируя толщину расплавленного слоя. Исследование струк-
туры, элементного и фазового состава покрытия осуществляли методами сканирую-
щей электронной микроскопии и рентгенофазового анализа.  

 
Таблица 1. Режимы облучения покрытия на основе Cu–Cr  

высокоинтенсивным импульсным электронным пучком на установке СОЛО. 
 

Режим Параметры облучения 
Es, Дж/см2 t, мкс N, имп. 

1 45 100 10 
2 50 100 10 
3 55 100 10 
4 60 100 10 
5 60 200 20 

 
Результаты исследований и их обсуждение 
Покрытия, сформированное комбинированным способом, сочетающим элек-

тровзрывной метод и облучение высокоинтенсивным импульсным электронным 
пучком, является многослойной и содержит 3-4 слоя. 
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Выполненные исследования показывают, что выявленные слои отличаются не 
только структурой, но и элементным составом. 

Можно отметить, что основным элементом слоя №1, не зависимо от режима 
облучения покрытия электронным пучком, является углерод, концентрация которого 
при переходе от режима №1 к режиму №5 монотонно снижается, изменяясь в преде-
лах от 71 ат.% до 42 ат.%. При удалении от поверхности облучения концентрация 
атомов углерода снижается и в слое, расположенном на границе раздела покрытия и 
подложки, изменяется в пределах от 8 ат.% до 61 ат.%. Следовательно, углерод, яв-
ляясь карбидообразующим элементом, в достаточной мере присутствует в сформи-
рованном покрытии, что указывает на принципиальную возможность образования в 
покрытии карбидов хрома. 

Действительно, исследования, выполненные методами рентгенофазового ана-
лиза, выявили присутствие частиц карбидной фазы; основным карбидом является 
карбид состава Cr7C3. Объемная доля карбида Cr7C3 изменяется немонотонным обра-
зом, достигая максимального значения при облучении материала электронным пуч-
ком с параметрами – (45 и 60) Дж/см2; 100 мкс, 10 имп. 

Параметр кристаллической решетки меди изменяется немонотонным образом. 
При плотности мощности пучка электронов 0,3х106 Вт/см2 параметр кристалличе-
ской решетки меди в покрытии близок к параметру решетки меди, использованной в 
качестве подложки (медь в исходном состоянии). При больших значениях плотности 
мощности пучка электронов параметр кристаллической решетки меди приближается 
к табличному значению параметра кристаллической решетки меди [4]. Следователь-
но, обработка покрытия электронным пучком сопровождается очисткой меди от раз-
личного рода примеси. 

Параметр кристаллической решетки хрома также изменяется немонотонным 
образом и не обнаруживает зависимости от плотности мощности пучка электронов, 
колеблясь вблизи табличного значения параметра решетки хрома. В твердом состоя-
нии в системе Cu-Cr сосуществуют две фазы: α-твердый раствор хрома в меди и β-
твердый раствор меди в хроме [4]. Вследствие весьма малой растворимости меди в 
хроме в твердом состоянии, второй твердой фазой является практически чистый 
хром. 

Таким образом, анализ результатов, полученных при исследовании структуры, 
элементного и фазового состава, позволяют констатировать, что комбинированным 
методом, сочетающим электровзрывное напыление и последующее облучение высо-
коинтенсивным импульсным электронным пучком, удается сформировать на по-
верхности меди многослойные многофазные покрытия на основе системы Cu-Cr, со-
держащие, наряду с медью и хромом, карбиды хрома. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного 

проекта № 16-32-60032 мол_а_дк, при финансовой поддержке Гранта Президента 
Российской Федерации для государственной поддержки молодых российских ученых 
- кандидатов наук МК-4166.2015.2, госзаданий Минобрнауки №№ 2708 и 
3.1496.2014/K на выполнение научно-исследовательской работы. Данная работа 
была выполнена с частичным использованием оборудования Центра коллективного 
пользования «Материаловедение» СибГИУ. 
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Целью работы являлось изучение структуры, фазового состава и трибологи-
ческих характеристик износостойкого покрытия, наплавленного электродуговым 
методом на мартенситную сталь.  

Оптическая микроскопия поперечных шлифов покрытий показала, что 
толщина наплавленных слоев достигает 5,0…5,5 мм. По глубине покрытий 
выделяются 4 слоя, которые отличаются друг от друга контрастом травления. А 
именно, поверхностный, приповерхностный, промежуточный и тонкая прослойка на 
границе с основой. Толщина указанных слоев составляет 3,5…4,0; 0,25…0,40; 0,25 и 
0,01 мм соответственно. В зоне термического влияния, располагающейся ниже 
покрытия, также выделяется тонкий слой толщиной 0,04 мм. Общая толщина зоны 
термического влияния достигает 4 мм. В структуре слоя 1 выделяются дендриты с 
осями первого и второго порядка. Среднее расстояние между ними составляет 3 мкм. 
Расстояние между осями дендритов первого порядка составляет 20 мкм. В 
промежутках между дендритами наблюдаются включения округлой формы 
размерами от 2 до 16 мкм. Исходя из спецификации наплавленной проволоки, 
можно ожидать, что кристаллические включения являются карбидами железа, хрома 
и ниобия. Микротвердость включений составляет 1500 НV. В слое 1 выявляются 
продольные и поперечные трещины, что говорит о его хрупкости, обусловленной 
термическими напряжениями. Слой 1 плавно переходит в слой 2, который 
характеризуется мелкодисперсной зеренной структурой с размерами кристаллитов 
≈3 мкм и присутствием карбидов, характерные размеры которых 6 мкм, 
формирующих скопления. Слой 3 имеет дендритную структуру с осями первого и 
второго порядка, среднее расстояние между которыми составляет (15…50) мкм и 5 
мкм, соответственно. В слое 3 также наблюдаются включения карбидов. Карбиды 
располагаются между осями дендритов второго порядка. Отношение плотностей 
распределения карбидов в слоях 1–3 равно 1:3:7 соответственно, что говорит об 
увеличении плотности распределения карбидов железа, хрома и ниобия по глубине. 
Зона термического влияния имеет закалочную структуру с кристаллами мартенсита 
пакетного и пластинчатого типа.  

Выполненные исследования механических свойств системы наплавка/сталь 
показали, что микротвердость наплавленного покрытия остается неизменной по всей 
глубине до (3,7…4,0) мм. Среднее значение микротвердости упрочненного слоя 
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составляет 900 HV, что в 3 раза больше микротвердости основного материала. 
Канавка износа наплавки визуально существенно меньше по сравнению с канавкой 
износа стали. Об этом же свидетельствуют и результаты профилометрии канавки 
износа наплавки и стали. Количественный анализ полученных таким образом 
результатов исследования износостойкости материала свидетельствует о том, что 
износостойкость наплавки в ≈3 раза выше износостойкости исходной стали, а 
коэффициент трения в ≈2 раза ниже коэффициента трения исходной стали. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного 

проекта № 16-32-60032 мол_а_дк, при финансовой поддержке Гранта Президента 
Российской Федерации для государственной поддержки молодых российских ученых 
- кандидатов наук МК-4166.2015.2, госзаданий Минобрнауки №№ 2708 и 
3.1496.2014/K на выполнение научно-исследовательской работы. Данная работа 
была выполнена с частичным использованием оборудования Центра коллективного 
пользования «Материаловедение» СибГИУ. 
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Облучение поверхности образцов плазмой электрического взрыва фольги 

титана с навеской порошка иттрия приводит к формированию многослойной 
структуры. На поверхности легирования формируется покрытие с высокоразвитым 
рельефом, элементами которого являются микрокапли, наплывы металла (иттрий), 
микропоры и микротрещины. Существенно неоднородная структура формируется и 
по толщине легированного слоя: как и на поверхностности легирования, в объеме 
легированного слоя выявляются области, обогащенные и обедненные иттрием. 
Методами микрорентгеноспектрального анализа было показано, что концентрация 
иттрия в таких областях может различаться на порядок. Плавление высоко-
интенсивным электронным пучком поверхностного слоя образца, подвергнутого 
электровзрывному легированию, сопровождается формированием структуры 
островкового типа со сглаженным рельефом. На поверхности легирования 
формируется тонкий (до 1,5 мкм) слой, имеющий столбчатую структуру. 

Методами микрорентгеноспектрального анализа показано, что островки 
размерами (10…40) мкм обогащены титаном (соотношение титан/иттрий = 12), 
межостровковые пространства обогащены иттрием (соотношение иттрий/титан = 4). 
Островки, обогащенные титаном, имеют поликристаллическую структуру с 
размером зерен ~1 мкм. Преимущественно по границам зерен располагаются 
включения сферической формы, размеры которых изменяются в пределах от 25 нм 
до 300 нм. В отдельных случаях присутствую включения размерами ~1 мкм. 
Методами микрорентгеноспектрального анализа показано, что данные включения 
обогащены иттрием и кислородом. Включения сферической формы выявляются и в 
межостровковых пространствах. Размеры включений изменяются в пределах от 100 
нм до 500 нм. Можно предположить, что данные включения являются титаном или 
окислами титана. Вторым типом структуры межостровковых пространств являются 
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колонии пластинчатого типа. Поперечные размеры пластин (200…300) нм. В 
большинстве случаев такие колонии берут начало на границе островков, 
обогащенных титаном. Методами микрорентгеноспектрального анализа было 
установлено, что концентрация иттрия в пластинчатой структуре составляет ≈85 
ат. %, титана, соответственно, ≈15 ат. %. Следуя равновесной диаграмме состояния, 
кристаллизация системы титан-иттрий протекает с формирование эвтектики при 80 
ат. % иттрия . Следовательно, колонии пластинчатого типа являются эвтектикой и 
сформированы пластинами титана и иттрия. Существует возможность 
формирования эвтектики в сплаве, богатом титаном, а именно, при концентрации 
иттрия ≈18 ат. %. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного 

проекта № 16-32-60032 мол_а_дк, при финансовой поддержке Гранта Президента 
Российской Федерации для государственной поддержки молодых российских ученых 
- кандидатов наук МК-4166.2015.2, госзаданий Минобрнауки №№ 2708 и 
3.1496.2014/K на выполнение научно-исследовательской работы. Данная работа 
была выполнена с частичным использованием оборудования Центра коллективного 
пользования «Материаловедение» СибГИУ. 
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Целью настоящей главы является анализ закономерностей и выявление меха-
низмов, ответственных за разрушение силумина марки АК12, подвергнутого много-
цикловым усталостным испытаниям. 

Усталостные испытания силумина, как и в [1, 2], проводили по схеме цикличе-
ского асимметричного консольного изгиба. Облучение поверхности образцов, при-
готовленных к усталостным испытаниям, осуществляли на установке «СОЛО» (ИСЭ 
СО РАН) [1, 2]. Электронно-пучковая обработка силумина в оптимальном режиме 
приводит к увеличению его усталостной долговечности более чем в 3,5 раза [2]. Для 
исследований поверхности разрушения силумина были выбраны образцы, показав-
шие минимальную (при режиме облучения №1 15 Дж/см2; 150 мкс; 3 имп. – 180000 
циклов) и максимальную (при режиме облучения №2 20 Дж/см2; 150 мкс; 5 имп. – 
517000 циклов) усталостную долговечность. 

Усталостное разрушение является процессом, развивающимся во времени в 
локальных объемах материала. При достижении определенного критического состо-
яния наступает разрушение образца в целом. На поверхности разрушения выявляют-
ся три характерные зоны – зона усталостного роста трещины, зона долома и разде-
ляющая их зона ускоренного роста трещины [3]. Деформационные процессы, имею-
щие место при усталостных испытаниях материала, в полной мере развиваются в 
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зоне усталостного роста трещины и, в существенно меньшей степени, в зоне долома. 
В двухфазных материалах, к которым относится анализируемый в настоящей работе 
силумин, как правило, реализуется смешанный механизм усталостного разрушения. 
Преобладающим элементом структуры поверхности разрушения являются ямки вяз-
кого разрушения, образующиеся в результате срезания микропор, через которые 
прошло разрушение зерен алюминия. Пластинки кремния разрушаются по механиз-
му скола. 

Ширина зоны усталостного роста трещины в исследуемых образцах силумина 
коррелированным образом связана с числом циклов до разрушения, т.е. зависит от 
режима облучения материала электронным пучком. Толщина зоны усталостного ро-
ста трещины в необлученном образце, разрушенном после 130000 циклов, составля-
ет ≈1,8 мм, в образце, облученном по режиму №1 и разрушенном при 180000 циклов, 
– ≈0,75 мм, а в образце, облученном по режиму №2 и разрушенном при 517000 цик-
лов, – ≈ 3,5 мм. Ширину зоны усталостного роста трещины приравнивают к крити-
ческой длине трещины [4]. Следовательно, при оптимальном режиме облучения по-
верхности силумина пучком электронов удается увеличить критическую длину тре-
щины более чем в три раза, увеличивая тем самым ресурс работоспособности мате-
риала. 

По величине отношения площади чисто усталостной зоны к площади зоны, за-
нятой доломом, можно ориентировочно судить о значении коэффициента безопасно-
сти данного материала [4]: чем меньше это отношение, тем ниже коэффициент без-
опасности при одной и той же величине нагрузки усталостных испытаний. Для об-
разца силумина в исходном состоянии данный параметр равен 1,15. Анализ фракто-
грамм исследуемого материала показал, что значение данного коэффициента изме-
няется от 0,24 (режим №1) до 0,86 (режим №2). Следовательно, облучение силумина 
при оптимальном режиме существенно повышает коэффициент безопасности экс-
плуатации материала. 

 

К важным признакам усталостной зоны разрушения материала относятся уста-
лостные бороздки [3, 4], характерное изображение которых приведено на рис. 1. При 
прочих равных условиях, связанных с организацией эксперимента усталостного 
нагружения, расстояние между бороздками будет определяться способностью мате-
риала сопротивляться распространению усталостной трещины: чем меньше расстоя-
ние между бороздками, тем большей сопротивляемостью распространению трещины 

Рис. 1. Усталостные бороздки, формирующиеся в силумине в результате усталостно-
го разрушения; а – образец, облученный по режиму №1 и разрушенный после 180000 

циклов; б – образец, облученный по режиму №2 и разрушенный после 517000 цик-
лов 
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обладает материал. Проведенные нами исследования показали, что среднее расстоя-
ние между усталостными бороздками в разрушенных образцах силумина в литом 
состоянии составляет 0,5 мкм, а в образцах, разрушенных при режимах облучения  
№1 и №2 –  0,95 мкм и 0,28 мкм соответственно. Следовательно, шаг трещины за 
один цикл усталостного нагружения в образце силумина, обработанном по опти-
мальному режиму, в 3,5 раза меньше, а значит, данный образец обладает более вы-
сокой сопротивляемостью распространению усталостной трещины. 

 
Работа выполнена при поддержке гранта Президента Российской Федерации 

для государственной поддержки молодых российских ученых - докторов наук (про-
ект МД-2920.2015.8) и государственного задания № 3.1496.2014/K. 
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Целью настоящей работы является изменение при усталостном нагружении 
свойств поверхности силумина, подвергнутого предварительной электронно-
пучковой обработке с целью повышения усталостного ресурса. 

В качестве материала исследований был использован Al–Si сплав АК12 (силу-
мин эвтектического состава) [1]. Как и в [2, 3], усталостные испытания проводили по 
схеме циклического асимметричного консольного изгиба. Облучение поверхности 
образцов, приготовленных к усталостным испытаниям, осуществляли на установке 
«СОЛО» (ИСЭ СО РАН) [2, 3]. Ранее нами было показано, что при ЭПО эвтектиче-
ского силумина в оптимальном режиме достигается более чем трехкратное увеличе-
ние усталостной долговечности [4]. Для исследований свойств поверхности силуми-
на были выбраны образцы, показавшие минимальную (при режиме облучения 
20 Дж/см2; 150 мкс; 1 имп. – 132000 циклов) и максимальную (при режиме облуче-
ния 20 Дж/см2; 150 мкс; 5 имп. – 517000 циклов) усталостную долговечность. 
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Результаты испытания образцов силумина на износостойкость представлены на 
рис. 1 (темные столбики). Минимальным параметром изнашивания обладают образ-
цы, прошедшие усталостные испытания в течение 132000 циклов (рис. 1, режим 1). 
После 517000 циклов усталостных испытаний параметр изнашивания материала воз-
растает (рис. 1, режим 2), однако остается ниже относительно показателей, зафикси-
рованных для исходного материала (необлученного материала перед усталостными 
испытаниями) (рис. 1, режим 0). Практически подобным образом изменяется и вели-
чина коэффициента трения (рис. 1, светлые столбики).  
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Рис. 1. Значения параметра изнашивания V (темные столбики) и величины коэффици-

ента трения µ (светлые столбики), имеющие место при различных режимах воздействия на 
силумин: 0 – силумин без облучения (исходное состояние); 1 – облучение (20 Дж/см2, 

150 мкс, 1 имп.) и последующие усталостные испытания (132000 циклов); 2 – облучение 
(20 Дж/см2, 150 мкс, 5 имп.) и последующие усталостные испытания (517000 циклов) 

 
Механические свойства образцов после усталостных испытаний изучали, опре-

деляя нанотвердость поверхности облучения при нагрузке на индентор, изменяю-
щейся в пределах от 5 мН до 300 мН, на приборе NANO Hardness Tester NHT-S-AX-
000X (метод наноиндентирования). По результатам выполненных испытаний по-
строена зависимость средних значений нанотвердости от нагрузки на индентор 
(рис. 2).  
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Рис. 2. Зависимость твердости поверхностного слоя силумина, обработанного высокоинтен-

сивным импульсным электронным пучком и подвергнутого усталостным испытаниям до 
разрушения, от нагрузки на индентор; а – 132000 циклов; б – 517000 циклов. Пунктирной 

линией обозначена твердость силумина в исходном (литом) состоянии 
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Отчетливо видно, что увеличение числа циклов усталостного нагружения в ≈4 
раза приводит к снижению твердости поверхностного слоя в ≈4,5 раза. Наноинден-
тирование позволяет провести оценки модуля Юнга материала. Установлено, что 
величина модуля Юнга силумина изменяется подобно изменению твердости: увели-
чение числа циклов усталостных испытаний приводит к многократному (в 3-4 раза) 
снижению модуля Юнга поверхностного слоя материала. 

Очевидно, что наблюдаемые изменения трибологических и прочностных ха-
рактеристик материала вызваны изменением фазового состава и дефектной суб-
структуры поверхностного слоя силумина в процессе усталостных испытаний. 

 
Работа выполнена при поддержке гранта Президента Российской Федерации 

для государственной поддержки молодых российских ученых - докторов наук (про-
ект МД-2920.2015.8) и государственного задания № 3.1496.2014/K. 
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Целью данного исследования является анализ структурного состояния поверх-
ностного слоя титанового сплава ВТ6 после комбинированной обработки, а также 
измерение микротвердости поверхностей после каждого вида обработки. 

Одним из перспективных конструкционных металлов на сегодняшний день яв-
ляется титан и его сплавы, которые нашли свое применение в различных областях. 
Одним из способов их упрочнения является комбинированная обработка, включаю-
щая в себя электровзрывное легирование (ЭВЛ) и последующую электронно-
пучковую обработку (ЭПО). В данном исследовании ЭВЛ осуществляли на лабора-
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торной электровзрывной установке ЭВУ 60/10. В область взрыва на титановую 
фольгу помещали навеску порошка карбида бора B4С массой 496 мг. Последующую 
термическую обработку поверхностного слоя осуществляли высокоинтенсивным 
импульсным электронным пучком (установка СОЛО, ИСЭ СО РАН). Облучение 
электронным пучком проводили при плотности энергии пучка электронов ES = 
50 Дж/см2, длительности импульса воздействия пучка электронов τ = 100 мкс, часто-
те следования импульсов 0,3 с-1 и количестве импульсов облучения N = 10. 

Исследование структуры модифицированного материала осуществляли мето-
дами сканирующей электронной микроскопии. Элементный состав поверхностного 
слоя анализировали методами микрорентгеноспектрального анализа. Изменение 
прочностных характеристик модифицированного слоя анализировали, определяя 
микротвердость поверхности облучения. 

В результате исследования выявлено, что при ЭВЛ карбидом бора происходит 
формирование модифицированного слоя, толщина которого 10– 50 мкм. Происходит 
формирование поверхностного слоя с высокоразвитым рельефом, включающим 
наплывы, капли, кратеры. Высокоскоростная закалка расплавленного поверхностно-
го слоя приводит к формированию микротрещин. Масштаб элементов структуры по-
верхности легирования изменяется в широком интервале – от сотен микрометров до 
десятков-сотен нанометров. 

 

 
 

Рис. 1. Структура поперечного шлифа титанового сплава ВТ6 подвергнутого электровзрыв-
ному легированию карбидом бора 
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По морфологическому признаку (степени травимости) в легированном объеме 
выделяется четыре слоя, которые обозначены цифрами на рис. 1, б: 1 – поверхност-
ный; 2 – промежуточный; 3 – переходный; 4 - слой термического влияния, который 
плавно переходит в основной объем образца. Различие в степени травимости наблю-
дается не только между слоями, но и в пределах каждого слоя. Выявленные слои ха-
рактеризуются определенной субструктурой, размеры элементов которой изменяют-
ся в пределах 1 мкм (рис. 1, в, г). 

Последующая ЭПО приводит к выглаживанию рельефа и существенному пре-
образованию структуры материала, которая представлена на рис. 2. Анализ легиро-
ванной поверхности выявил два характерных элемента структуры, сформировав-
шихся исключительно в результате повторной обработки. Выделяются области с 
игольчатой структурой (рис. 2, в). Продольные размеры игл до 10 мкм, поперечные – 
до 1 мкм. Иглы располагаются преимущественно по направлению теплоотвода. Вто-
рым характерным типом структуры поверхности облучения являются сравнительно 
гладкие области, размеры элементов которых до 100 нм. 

 

 
 

Рис. 2. Структура поверхности титанового сплава ВТ6 после электровзрывного карбобори-
рования и последующей ЭПО 

 
Измерение микротвердости поверхности титанового сплава после ЭВЛ карби-

дом кремния выявило ее увеличение в 3 раза по сравнению со значением в исходном 
состоянии. Дополнительная ЭПО поверхности легирования карбидом бора приводит 
к увеличению значения микротвердости поверхностного слоя в 5-6 раз по сравнению 
со значением микротвердости поверхностного слоя до всех видов обработки. 
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Study of the nature of active sites and mechanism of practically important catalytic 
reactions contributes to the development of theoretical and applied research in the field of 
catalysis. Without theoretical and experimental studies on the molecular level mechanism 
of transformations that occur in the catalytic system is difficult to establish the relationship 
between the structure of the catalyst and the selectivity of the process, to find the causes of 
deactivation, develop approaches to managing activity and selectivity of the catalyst sys-
tems. 

In this paper we present the results of studies of formation of magnetic intermediates 
in the catalytic systems based on rhenium compounds, their participation in olefin metathe-
sis reactions.  

Olefin metathesis - one of the few fundamental reactions discovered in the last 50 
years, which found application in the petrochemical industry for the very short time. Mod-
ern organometallic chemistry data show that this reaction takes place with the participation 
of carbene complexes  of transition metals, and these complexes play a role of active sites 
in the olefin metathesis catalyst systems based on molybdenum, tungsten and rhenium. 
Stabilization of carbenes on metals that catalyze the metathesis reaction, along with a spe-
cific coordination of olefins are the main condition for determining the possibility of their 
use for the chain process of redistribution of double bonds. Coordination of carbenes with 
transition metals can lead to very stable states, active states with very short life time and 
some intermediate region which are very important from practical point of view. 

In this paper unstable and stable at room temperature paramagnetic complexes of 
rhenium with electron spin S = 1/2 in the olefin metathesis catalytic systems based on 
mono-, bi-, hexa nuclear compounds of rhenium with different valence state are identified. 
It was shown that the method of EPR spectroscopy allows to  fix the rhenium complexes 
with nonzero electron spin and get full information about the nature of magnetic interme-
diates, reactions with their participation in metal -complex catalytic systems of the above 
processes. 

It is important to note that the EPR spectra which are given in this paper are the first 
direct experimental evidence of the formation of paramagnetic rhenium complexes in these 
catalytic systems. The reactions of these paramagnetic complexes with C2-C6 olefins and 
catalytic cycles with their participation in metathesis  of C2 + C4, C2 + C6 olefins mix-
tures in these systems are discussed. 

The values of the magnetic resonance characteristics of the fixed complexes, depend-
ing on the nature of the initial compound of rhenium, the ratio of the reacting components, 
the presence of the olefin in the catalytic systems are given. The results have also methodo-
logical value: for example, the detected EPR spectra of paramagnetic complexes of rheni-
um in the catalytic systems for olefin metathesis based on mono-, (bi-, hexa-) nuclear rhe-
nium compounds of different valence state and organoaluminum compounds were used to 
identify paramagnetic complexes in such type systems. 
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Современные полифункциональные бетоны позволяют существенно снизить 

материалоемкость и повысить эффективность строительства. Вместе с тем, сегодня 
предъявляется новый уровень требований к бетонам. Это обусловлено применением 
их в особых экстремальных условиях, где необходимы повышенная трещиностой-
кость, прочность на растяжение, высокая ударная вязкость и изностойкость. Усадка 
цементного камня, твердевшего на воздухе в течение 5 лет, может достигать 3 мм на 
1 м. Для бетонов этот показатель составляет примерно 0,4– 0,5 мм на 1 м и зависит 
от вида и свойств заполнителя. 

Железобетон имеет в 2 раза меньшую усадку, чем обычный бетон, но усадка 
железобетонных конструкций полностью не заканчивается даже через 15 лет. При 
этом отмечено уменьшение предварительного напряжения у бетонов, твердеющих 
на воздухе, на 38-45 % от исходной величины. Повышение эксплуатационных 
свойств бетона достигается в последние годы за счет низких В/Ц отношений, ком-
плексного использования органоминеральных добавок, содержащих в своем составе 
высокоэффективный суперпластификатор и тонкоизмельченный минеральный 
наполнитель. Введение расширяющей добавки в процессе приготовления бетонной 
смеси регулирует энергию расширения вяжущего, что позволяет получать бетоны 
для сборного и монолитного строительства как с компенсированной усадкой, так и 
напрягающие с различной энергией самонапряжения, обеспечивая высокое качество 
изделий.  

Целью работы является получение высокопрочных бетонов улучшенными де-
формативными характеристиками с использованием комплексных органоминераль-
ных модификаторов, содержащих термические продукты вторичных кварцитов и 
пород сульфоалюминатного состава.  

Bсследования оценка влияния микронаполнителей на свойства цементного те-
ста и камня по определяющим механизм их действия параметрам: подвижность, 
усадка-расширение и индекс активности. Установлено, что наиболее эффективным 
микронаполнителем является смесь термические продукты вторичных кварцитов и 
пород сульфоалюминатного состава в соотношении 1:1, который значительно увели-
чивает пластичность цементного теста, прочность цементного камня и способствует 
его расширению до 0,24 мм/м.  

Разработаны оптимальные органоминеральные композиции — модификаторы, 
содержащие в минеральной части выбранный комплексный микронаполнитель, а в 
органической части гиперпластификатор в количестве 2%.  

Исследовано влияние разработанных органоминеральных модификаторов на 
усадку и прочность цементного камня. Установлено, что при введении модификато-
ра в количестве 10- 20 % от массы цемента, расширение цементного камня после 28 
суток твердения в нормальных условиях составляет 0,50-2,50 мм/м, а прочность 56-
58МПа. 

В результате исследований установлено, что кинетика набора прочности бето-
нов с разработанными модификаторами незначительно отличается и позволяет до-
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стигать прочности в первые сутки твердения 30-34 МПа, а на 28 сутки от 70 до 75 
МПа. При этом необходимо отметить, что применение модификатора с высоким со-
держанием гиперпластификаторов целесообразно в высокоподвижных  бетонных 
смесях. Определено, что более высокие значения модуля упругости высокопрочного 
бетона с органоминеральными модификаторами, превышающие на 9-13% норматив-
ные значения для обычного тяжелого бетона естественного твердения, являются 
следствием применения расширяющих компонентов в составе органоминеральных 
модификаторов.  
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Ванадий является низкоактивируемым металлом с низкой температурой 

хрупко-вязкого перехода и обладает высокой устойчивостью к радиационным 
повреждениям при легировании 4% титана. Сплавы на основе ванадия, включая V-
4Ti–4Cr, являются одними из основных кандидатов для применения в качестве 
материалов термоядерных реакторов благодаря низким активационным свойствам, 
жаропрочности и устойчивости к высокоэнергетичному нейтронному излучению[1].  

Изучение механизмов влияния титана на радиационные повреждения вана-
диевых сплавов осуществляется с использованием компьютерного моделирования на 
атомном уровне. Такое моделирование основано на задании потенциалов 
межатомного взаимодействия[2]. Однако до настоящего времени не разработаны 
потенциалы межатомного взаимодействия в системе титан-ванадий. 

Потенциалы взаимодействия между атомами представляют собой выражение 
для потенциальной энергии, в котором первое слагаемое описывает парное 
взаимодействие между атомами, второе слагаемое описывает вклады трехчастичных 
взаимодествий с учетом угловой зависимости и наконец, третье слагаемое описывает 
вклад многочастичных взаимодействий. Вид потенциальных функций показан на 
рис.1. 

Построение потенциалов в данной работе осуществлялось на основе известных 
экспериментальных данных и результатов расчетов «из первых принципов» 
параметров решетки и энтальпии образования модельных структур титан-ванадий. В 
качестве исходной информации использовались потенциалы для моноатомных 
систем ванадия и титана. 

На примере системы титан-ванадий была разработана и апробирована методика 
построения потенциалов межатомных взаимодействий между атомами металлов в 
бинарных сплавах на основе банка “первопринципных” данных характеристик 
модельных структур. Построенные потенциалы межатомного взаимодействия могут 
быть использованы для изучения процессов на атомарном уровне в системе титан-
ванадий. 
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Рис. 1. Потенциальные функции  
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Деформация, возникающая в упругом теле, определяется не только приложен-

ными к·нему внешними механическими силами, но также и температурой тела, его 
химическим составом, внешними магнитными и электрическими полями, изменени-
ем степени порядка в сплаве и т.д. Эта зависимость полной деформации от указан-
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ных переменных приводит к многообразию релаксационных явлений, каждое из ко-
торых вносит свой вклад во внутреннее трение и другие релаксационные характери-
стики материала [1]. 

Ранее [2] было установлено, что на зависимости логарифма фона внутреннего 
трения от обратной температуры имеются два прямолинейных участка, между кото-
рыми имеется точка излома. Согласно развитой там же модели наличие этой точки и 
ее положение определяется размерами включений второй фазы и протяженностью 
межфазных границ, вдоль которых происходит диффузия вакансий.   

Более точная модель должна учитывать следующие факторы: 
- наличие текстуры (если есть) в направлении протяженных включений в мат-

рице и соответствующее бимодальное распределение диффузионных длин по грани-
цам зерен в разных направлениях; 

- различие коэффициентов самодиффузии вакансий, принадлежащих пригра-
ничным областям двух контактирующих вдоль границ фаз; 

- возможность учета тепловых вакансий в границах наряду с геометрически не-
обходимыми структурными вакансиями. 

Эти факторы в общем случае приводят к тому, что с каждым из них связаны 
дополнительные точки излома, между которыми расположены прямолинейные 
участки в описанных зависимостях (рис.). Каждая точка излома связана со сменой 
энергии активации основного процесса, контролирующего величину фона внутрен-
него трения. 

 
 

Рис.  Зависимость фона ВТ от обратной температуры 
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Высокохромистые стали мартенситного класса обладают оптимальным соот-
ношением прочностных и пластических свойств, что в совокупности с невысокой 
стоимостью позволяет использовать их в качестве надежного конструкционного ма-
териала, особенно при воздействии агрессивных сред, в том числе в присутствии во-
дорода. К настоящему времени известно, что пластическая деформация металлов и 
различных сплавов протекает локализованно на всех стадиях пластического течения, 
а характер картин локализации формируется строго в соответствии с законом де-
формационного упрочнения θ(ε) [1]. Цель данной работы заключается в исследова-
нии влияния примесей внедрения водорода на параметры локализации пластической 
деформации высокохромистой стали. 

Для проведения исследований выбрана высокохромистая нержавеющая сталь 
марки 40Х13 (0,4 %C, 0,6 %Si, 0,55 %Mn, 12,5 %Cr). Образцы в форме двойной ло-
патки с размерами рабочей части 50×10×2 мм были вырезаны электроискровой рез-
кой из горячекатаного листа в состоянии поставки. Закалка проводилась после гомо-
генизации при Т = 1050 ºС в течение 3 часов путем быстрого охлаждения на воздухе. 
Высокий отпуск проводили от температуры 600 ºС с выдержкой в течение 3 часов и 
охлаждением с печью.  

Электролитическое наводороживание образцов осуществляли в трехэлектрод-
ной электрохимической ячейке при постоянном катодном потенциале U = –600 мВ, 
задаваемом относительно хлор-серебрянного электрода сравнения [2,3] в 1N раство-
ре серной кислоты с добавлением тиомочевины с концентрацией 20 мг/л при темпе-
ратуре T = 323К в течение 12 и 24 часов. 

Подготовленные образцы подвергались одноосному растяжению со скоростью 
6,67⋅10-5с-1 при комнатной температуре на универсальной машине LFM-125. Реги-
страция картин локализации пластической деформации проводилась методом двух-
экспозиционной спекл-фотографии [1]. Исследование кинетики автоволнового про-
цесса осуществлялось на основе анализа положения очагов локальных удлинений от 
времени деформирования X(t), что позволило определить пространственный период 
λ и скорость перемещения очагов локализации пластической деформации Vaw=dX/dt. 

Кривые нагружения образцов в исходном состоянии после термообработки (1) 
и после электролитического насыщения водородом в течение 12 (состояние 2) и 24 
часов (состояние 3) представлены на рис. 1а. На рис. 1б отчетливо выявлены стадии 
линейного упрочнения с постоянным коэффициентом деформационного упрочнения 

εσ=θ dd  (табл. 1). Анализ положений очагов локальных удлинений от времени 
деформирования X(t), позволил определить параметры картин локализации пласти-
ческой деформации: пространственный период λ и скорость перемещения очагов ло-
кализации пластической деформации Vaw=dX/dt. Результаты механических испыта-
ний и параметры картин локализации на стадии линейного упрочнения образцов 
стали 40Х13 представлены в таблице 1. 
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Рис.1. Кривые нагружения образцов стали 40Х13 в состояниях 1-3 (а). Зависимость коэффи-
циента деформационного упрочнения от деформации стали 40Х13 в состояниях 1-3 (б) 

 
Таблица 1. Механические характеристики и параметры картин локализации пластической 
деформации на стадии линейного деформационного упрочнения стали 40Х13 при различной 
обработке (состояния 1-3) 
 

№ σТ,  
МПа 

σВ,  
МПа δ, % 

Стадия линейного  
упрочнения Vaw×10-5,  

м/с  λ×10-3, м 
εн εк 

1 218 1251 12,9 0,03 0,054 4,87±0,87 6,8±1,5 
2 141 922 9,9 0,024 0,037 4,01±0,67 4,6±0,5 
3 73 798 4,7 0,047 0,058 3,99±0,81 3,5±0,5 

 
Анализ полученных данных с использованием статистического метода обра-

ботки результатов физического эксперимента  по двойному t-критерию показал, что 
значения пространственного периода автоволн локализации пластической деформа-
ции на стадии линейного упрочнения для трех состояний принадлежат разным гене-
ральным совокупностям и отличия между ними являются значимыми. 

Таким образом, в настоящей работе установлено влияние водорода на  картины 
макролокализации пластического течения в образцах высокохромистой стали, кото-
рое выражается в снижении пространственного периода распределений локальных 
деформаций на стадии линейного деформационного упрочнения  с увеличением 
времени электролитического насыщения водородом сплава. Сравнение данных, по-
лученных ранее для сплавов железа и алюминия показало [2,3], что водород  усили-
вает локализацию и меняет количественные параметры картин локализации пласти-
ческой деформации: длину и скорость автоволн локализации пластической дефор-
мации. 
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Предложены термомеханические обработки, включающие последовательность 

низкотемпературной, теплой пластической деформации и отжигов, в результате ко-
торых в метастабильной аустенитной стали Fe–18Cr–8Ni–Ti формируются субмик-
рокристаллические структурные состояния. 

Исследованы особенности структурно-фазовых состояний стали на различных 
этапах термомеханических обработок с помощью просвечивающей электронной 
микроскопии, рентгеноструктурного фазового анализа и измерений удельной намаг-
ниченности. В процессе испытаний на растяжение изучены ее механические свой-
ства. 

Показано, что результатом низкотемпературной деформации прокаткой явля-
ется формирование гетерофазных (γ + α΄ + ε) структурных состояний с объемным 
содержанием α΄ - мартенсита ≈ 55 - 75%. Микроструктура стали представлена паке-
тами, состоящими из субмикронных пластин микродвойников аустенита, α΄ и ε – 
мартенсита. Значения предела текучести стали в полученном структурном состоянии 
достигают 920-930 МПа при относительном удлинении 14–15%. 

Последующая пластическая деформация прокаткой в интервале температур 
Т = 20 – 500 °С приводит к увеличению объемного содержания мартенсита, росту 
значений предела текучести до ≈ 1350 МПа, значительному уменьшению относи-
тельного удлинения до 3– 4%. При более высокой температуре деформации Т = 600–
700 °С в стали реализуются обратные α' → γ мартенситные превращения. Объемное 
содержание α΄ - мартенсита снижается до 5-20%, при этом формируется ламельная 
аустенитная структура субмикрокристаллического масштаба. Деформация при 
Т = 700 °С активизирует процессы динамического возврата и динамической рекри-
сталлизации. Значения предела текучести стали после указанных обработок нахо-
дятся в интервале ≈ 600–1250 МПа, относительного удлинения – ≈ 4–19% и зависят 
от объемного содержания мартенсита. Субмикрокристаллические структурные со-
стояния формируются в процессе прямых и обратных γ → α′ → γ деформационных 
мартенситных превращений. 

Отжиги в температурном интервале Т = 600 – 800 °С после термомеханических 
обработок позволяют сохранить субмикрокристаллическую структуру стали, в кото-
рой объемное содержание аустенита составляет ≈ 83–95%. В полученных структур-
ных состояниях значения предела текучести достигают ≈ 950–980 МПа, что в ≈ 4–5 
раз выше исходных значений, при относительном удлинении ≈ 12–14%. 
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Современные технологии позволяют оптимизировать механические свойства 

наноструктурных материалов, добиться одновременного возрастания микротведости 
и пластичности. Возможным решением данной проблемы может быть залечивание 
трещин, которые являются зародышем разрушения, а их вершины могут быть кон-
центраторами напряжений. Соответственно, залечивая или частично залечивая тре-
щины, возможно, улучшить комплекс механических свойств материала.  

Залечивание трещин в наноструктурных материалах возможно реализовать за 
счет применения коротких (десятки наносекунд) лазерных импульсов, которые об-
рабатывают поверхностный дефектный слой материала. Под действием лазерных 
импульсов поверхность материала прогревается, на нее кратковременно воздейству-
ет ударная волна, при этом создаются условия залечивания трещин.  

Методика лазерного упрочнения тонких лент наноструктурных материалов и 
метод последующего выявления их механических свойств ранее были разработаны и 
апробированы [1,2]. Дальнейшее совершенствование методики лазерного упрочне-
ния невозможно без понимания процессов протекающих в поверхностных слоях 
тонких лент наноструктурных материалов при воздействии лазерных импульсов. 

Одним из методов исследования процессов происходящих в поверхностных 
слоях наноструктурных материалов является метод компьютерного моделирования. 
При моделировании учитывали рельеф поверхности, а также углы раскрытия тре-
щин при вершине. Рельеф поверхности трещины задавали случайным образом. За 
критерий залечивания трещины принимали сближение берегов трещины до их кон-
такта. Под действием высокого давления поверхности трещины сближаются. В этом 
случае, для того чтобы поверхности трещины могли сблизиться, необходимо совер-
шить работу на пластическое деформирование материала из соприкасающихся неод-
нородностей, расположенных над поверхностями трещины.  

Результаты моделирования показывают, что трещины с небольшим углом рас-
крытия залечиваются полностью. Трещины с большим углом раскрытия практически 
не залечиваются, но вероятность их залечивания отлична от нуля. Так же при по-
вторной обработке или серии обработок вероятность залечивания возрастает (рис. 1). 

Результаты моделирования находят определенные экспериментальные под-
тверждения. После воздействия серии лазерных импульсов возможно одновремен-
ное повышение микротвердости и коэффициента пластичности, происходит частич-
ное залечивание трещин. Заметим, что эффективность залечивания выше при воз-
действии серии лазерных импульсов.  

Таким образом, из результатов моделирования следует, что залечивание тре-
щин является вероятностным процессом, зависящим от угла раскрытия трещины и 
особенностей рельефа ее поверхностей. Причем, при воздействии лазерного импуль-
са, в первую очередь будут залечиваться трещины с малым углом раскрытия, в вер-
шине которых возможно формирование высоких механических напряжений. Трещи-
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ны с большим углом раскрытия при вершине не залечиваются или залечиваются 
плохо.  

 

 
Рис. 1. Вероятность залечивания трещин от угла раскрытия вершины 

 
С использованием численных методов определены особенности прогрева об-

разца. Отмечено, что при таком прогреве возрастает вероятность залечивания тре-
щин с малым углом раскрытия, в вершине которых возможно формирование высо-
ких механических напряжений.  
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Рассмотрены два смежных отрезка бесконечной прямолинейной дислокации, 
совершающие малые колебания под действием внешней силы. Линия дислокации 
располагалась вдоль оси Oz , смещение точек дислокационной линии 0),( =tzξ  при 

( ] { } [ )∞−∞−∈ ,0, 21 LLz  , где t  – время, 1L  и 2L  – длины дислокационных сег-
ментов. Уравнение колебаний дислокации [1] после преобразований, устраняющих 
расходимость функции ),( ωzG , будет иметь вид 
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где ω  – частота, ),( ωzf  – величина внешней силы на единицу длины дислока-
ции. Для решения задачи смещение дислокации и внешняя сила представлялись в 
виде рядов в представлении стоячих волн: 
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где )(xθ  – функция Хевисайда. При таком разложении получается 0),0( =ωf , но 
это допустимо, потому что 0=z  – точка закрепления дислокации. Подставив выра-
жение (2) в уравнение (1), получим уравнение колебаний двух смежных дислокаци-
онных сегментов. Умножим это уравнение на )sin( 1Lmzπ  и проинтегрируем по z  на 
отрезке ]0,[ 1L−  с учетом разложения (3) и формулы 
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Аналогично, умножая уравнение колебаний на )sin( 2Lmzπ  и интегрируя по z  
на отрезке ],0[ 2L , получим 
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В уравнениях (4) и (5) матричные элементы дислокационных осцилляторов 
имеют следующий вид: 
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В выражениях (6), (7) числа m  и n  – одновременно четные или нечетные, так-
же заметим, что эти выражения совпадают с выражением для матричных элементов 
в случае одиночного дислокационного сегмента [2, 3]. 

Уравнения (4) и (5) запишем в виде произведения блочных матриц [4]: 
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Отсюда получим для амплитудного спектра смещений дислокационной линии 
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Следовательно, блочная матрица 
1
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BB  является функцией линей-

ного отклика двух смежных дислокационных сегментов. Уравнение, определяющее 
собственные частоты колебаний этих сегментов, имеет вид 
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Заметим, что в случае сегментов одинаковой длины ( 21 LL = ) получим 
)1,2()2,1()2,2()1,1(

mnmnmnmn BBBB −=−==  и определитель (8) будет тождественно равен нулю. 
Это свидетельствует об отсутствии взаимодействия между колеблющимися дисло-
кационными сегментами одинаковой длины в линейном приближении. 

 
Список литературы 
 

1. Батаронов И.Л., Дежин В.В., Рощупкин А.М. // Изв. РАН. Сер. Физическая. 1993. Т. 57. 
№ 11. С. 97-105. 

2. Батаронов И.Л., Дежин В.В. // Вестник Тамбовского университета. 2013. Т. 18. Вып. 4. Ч. 
2. С. 1566-1567. 

3. Батаронов И.Л., Дежин В.В. // Сб. материалов междунар. конф. «Современные проблемы 
анализа динамических систем. Приложения в технике и технологиях». Воронеж: УОП 
«ВГЛТА», 2014. С. 65-68. 

4. Гантмахер Ф.Р. Теория матриц. М.: Наука, 1966. 576 с. 
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В данной работе проведено исследование муфт НКТ группы прочности К по 

ГОСТ 633-80 изготовленных из стали марки 22Г2Ф, разрушившихся при эксплуата-
ции в условиях месторождений ПАО «Оренбургнефть».  

Разрушение большинства исследованных муфт НКТ имеет следующие общие 
черты: 
• малый срок эксплуатации и количество СПО; 
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• разрушение представляет собой продольную трещину. Очаг разрушения распо-
ложен на наружной поверхности близ торца муфты. На большинстве исследован-
ных муфт в области очага развития трещины присутствуют следы механических 
воздействий на наружную поверхность муфты рис. 1. 

• материал характеризуются высоким уровнем прочности, отвечающим требовани-
ям ГОСТ 633-80 к группе Л. Вместе с тем, материал имеет высокую твердость (23 
– 25 ед. HRC) и склонен к хрупкому разрушению даже при комнатной температу-
ре 

• материал имеет бейнитообразную структуру, свидетельствующую об ускоренном 
охлаждении муфтовой заготовки с температуры, превышающей критическую 
(рис. 2). 

 
 

Рис. 1. Вид характерных разрушения муфт НКТ 
 

 
 

Рис. 2. Характерная микроструктура муфт НКТ, электронная микроскопия 
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В области очага разрушения на металлографических шлифах были обнаружены 
вторичные микротрещины коррозионного растрескивания под напряжением в усло-
виях воздействия на наружную поверхность муфты агрессивной среды содержащей 
сероводород (рис. 3).  
 

 
 

Рис. 3. Металлографические исследования в области очага разрушения 
 

Разрушение исследованных муфт НКТ произошло по механизму сульфидного 
коррозионного растрескивания под напряжением в условиях воздействия на наруж-
ную поверхность муфты среды содержащей сероводород. В большинстве исследо-
ванных случаях очаг трещины расположен в области пластически деформированно-
го возникшего в результате механического воздействия. Наличие механических по-
вреждений и пластически деформированный слой металла является лишь ускоряю-
щим фактором для развития разрушения по механизму СКРН.  

Развитию трещин по механизму СКРН способствовала неблагоприятная бейни-
топодобная микроструктура материала, для которой характерен высокий уровень 
прочности и низкая трещиностойкость.  

 
 

ПОИСК СТАТИСТИЧЕСКИХ ПРОЦЕДУР, ЭФФЕКТИВНЫХ ДЛЯ BIG DATA 
АНАЛИЗА В ЧЕРНОЙ МЕТАЛЛУРГИИ С ЦЕЛЬЮ ПРОГНОЗА КАЧЕСТВА 

МЕТАЛЛА 
 

Воробьев Д.А., Кудря А.В. 
 

НИТУ "МИСиС" г. Москва, Россия  
VorobyevDaniel@Gmail.com 

 
В работе сопоставлены возможности различных методов анализа для прогноза 

качества продукта в черной металлургии без изменения технологии по существу. 
Показана эффективность применения эвристических приемов когнитивной графики 
для определения пространства оптимальных траекторий технологии и получения 
технологических рекомендаций. С использованием предложенных подходов были 
выявлены фрагменты спектра траекторий технологии для базы данных технологии 
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производства крупных поковок из стали 38ХН3МФА-Ш, обеспечивающие снижение 
доли вязкого межзеренного (камневидного) излома при сдаточных испытаниях и 
снижающие разброс ударной вязкости. 

Высокая оснащенность металлургии средствами измерения и сбора информа-
ции по всей технологической цепочке обеспечивает формирование представитель-
ных баз данных производственного контроля технологии и продукта, которые в 
дальнейшем можно подвергнуть статистическому анализу, например, с целью полу-
чения производственных траекторий, обеспечивающих повышение однородности 
качества продукции, исключения браковочных признаков. Однако решение таких 
задач обычно не поддается простой формализации, вследствие отсутствия в метал-
лургии единого пространства параметров и требует использования нетривиальных 
методов статистического анализа, глубокого учета физики и химии явлений и про-
цессов. 

Целью данной работы явилось развитие и поиск новых, ранее неиспользован-
ных в материаловедении, методов непараметрического математического анализа баз 
данных, поиска их эффективных комбинаций. В качестве объекта исследования была 
использована база данных производственного контроля технологии производства 
крупных поковок из улучшаемой стали 38ХН3МФА-Ш [1]. Оценка эффективности 
методик, предложенных в исследовании, проводилась для уменьшения разброса зна-
чений ударной вязкости и  вероятности появления камневидного излома при сдаточ-
ных макроиспытаниях. 

Классические методы анализа данных подтвердили свою  неэффективность: 
для каждого из управляющих параметров значение коэффициента корреляции нахо-
дилось в интервале значений от -0.2 до 0.2, что говорит о слабой зависимости между 
параметрами процесса и продукта. Для анализа массивов данных производственного 
контроля эффективным оказалось применение методов непараметрической стати-
стики и приемов когнитивной графики [2]. 

В рамках применения эвристических приемов когнитивной графики был про-
веден перекрестный анализ взаимного влияния различных переделов. Отсюда, 
например, были выявлены значимое совместное влияние содержания марганца и 
средней температурой в цикле ковки на появление камневидного излома. Это позво-
лило сформировать графические области положительных результатов и получить 
первичные рекомендации для выбора коридоров траекторий. Для задачи, связанной с 
уменьшением разброса значений ударной вязкости в выделенную траекторию вошли 
параметры химического состава (всего десять единиц) и адаптивный параметр – 
среднее время по циклу ковки, являющийся сверткой по параметрам времени в зо-
нах. При решении задачи по снижению количества поковок с дефектом в виде кам-
невидного (вязкого межзеренного) излома (КИ) ограничились фрагментом траекто-
рии технологии: адаптивные параметры цикла ковки (девять временных и темпера-
турных параметров), а также температура в ковше и содержание в стали марганца 
[3].  

Для дальнейшего поиска фрагментов «коридора» производственных траекто-
рий, ведущих к положительному и отрицательному результату, например, отсут-
ствие и наличие КИ в сдаточных испытаниях,  использовали кластерный иерархиче-
ский анализ по методу Уорда (с построением  дендрограмм по положительным тра-
екториям). Из них можно определить группы  управляющих параметров, играющих 
ключевую роль в получении признака оптимизируемой характеристики металлопро-
дукции с тем или иным знаком  для вычисления пределов изменения их значений 
[4,5]. 



81 
 

Для нахождения зон перекрытия с отрицательными траекториями, с целью их 
последующего  ограничения были использованы приемы когнитивной графики. Из 
сравнения фрагментов траекторий  коридоров, при решении задачи, направленной на 
снижение вероятности возникновения камневидного излома, в частности, можно 
было сделать вывод о том, что для положительных траекторий характерна значи-
тельно более низкая средняя температура во всем цикле процесса ковки, что косвен-
но подтверждает существующие представления о роли высокотемпературного 
нагрева на процессы растворения дисперсных неметаллических включений, как фак-
тора, определяющего условия возникновения зернограничных кластеров.  

Такое использование приемов когнитивной графики в виде поиска областей с 
доминирующим типом зависимостей позволило сократить пространство параметров 
- выделить наиболее значимые группы параметров. Последующее использование 
кластерного анализа позволило получить искомые траектории в первом приближе-
нии. Для их уточнения также были использованы приемы когнитивной графики. 

Таким образом, в работе была показана эффективность применения эвристиче-
ских приемов когнитивной графики для прогноза качества металла на основе анали-
за больших массивов данных производственного контроля. С использованием пред-
ложенных подходов были также выявлены фрагменты траекторий технологии для 
базы данных стали 38ХН3МФА-Ш, обеспечивающие отсутствие камневидного из-
лома в макропробах поковок и снижающие разброс ударной вязкости. 
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Известно [1,2], что сплавы на основе железа испытывают термоупругие γ–α' 

мартенситные превращения (МП) (γ – ГЦК – гранецентрированная кубическая ре-
шетка, α' – ОЦТ – объемно-центрированная тетрагональная решетка) с эффектом 
сверхэластичности (СЭ) за счет выделения наноразмерных дисперсных частиц γ'-
фазы атомноупорядоченной по типу L12. Для практического применения этих спла-
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вов, как сплавов с функциональными свойствами, необходим поиск термических об-
работок, при которых сплавы на основе железа будут проявлять СЭ в температурном 
интервале от 213К до 333К, необходимом для приложения. Поэтому целью данной 
работы является исследование термоупругих γ–α' МП и СЭ в монокристаллах сплава 
Fe-28%Ni-17%Co-11.5%Al-2.5%Ta (ат. %), состаренных при 973К в течение 0.5 часа, 
в зависимости от ориентации кристалла при деформации растяжением. При старе-
нии в течение 0.5 ч при 973К в монокристаллах данного сплава выделяются частицы 
γ'-фазы размером d<3 нм. Для исследований были выбраны монокристаллы двух 
ориентаций: [001] и [123] , которые имеют близкие значения величины деформации 
решетки ε0 при деформа-ции растяжением для γ–α´ МП (в [001]- кристаллах ε0=8,7%, 
а в [123]  – ε0=7,2%). 

На рис.1 представлены результаты исследований температурной зависимости 
осевых напряжений σ0,1(Т) в температурном интервале Т = 77–523К, а на рис. 2 – 
кривые СЭ при Т = 77К при деформации растяжением для [001]- и [123] - монокри-
сталлов сплава Fe–28%Ni–17%Co–11.5%Al–2.5%Ta, состаренных при 973К, 0.5 ч. Из 
рис.1 видно, что температурная зависимость σ0,1(Т) имеет вид, характерный для 
сплавов, испытывающих МП под нагрузкой, и на ней наблюдается две стадии. 

 

 
 

Рис.1. Температурная зависимость осевых напряжений σ0,1 для [001]- и [123] - монокристал-
лов сплава Fe–28%Ni–17%Co–11.5%Al–2.5%Ta (ат.%), состаренных при 973К, 0.5 ч, при 

деформации растяжением 
 
 

  
 

 
Рис.2. Кривые «напряжение-деформация» при Т = 77К для монокристаллов сплава Fe–
28%Ni–17%Co–11.5%Al–2.5%Ta (ат. %), состаренных при 973К, 0.5 ч, при деформации рас-
тяжением: а) [001]- ориентация; б) [123] - ориентация 
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Первая стадия от 77 К < T < Md (Md – температура, при которой напряжения 
высокотемпературной фазы оказываются равными напряжениям, необходимым для 
образования мартенсита под нагрузкой), где напряжения σ0,1 возрастают с увеличе-
нием температуры испытания, описывается соотношением Клапейрона-Клаузиуса: 

00

1,0

T
H

dT
d

ε
∆σ

−= ,     (1) 

где ΔН – изменение энтальпии при γ–α' МП; ε0 – деформация решетки, которая зави-
сит от ориентации кристалла; Т0 – температура химического равновесия γ- и α'-фаз. 
Вторая стадия при Т > Md связана с пластической деформацией высокотемператур-
ной фазы. Из рис. 1 и 2 видно, что температура Md, напряжения σ0,1(Md), величина α 
= dσ0,1/dT, величина СЭ и механического гистерезиса, который определяется на се-
редине петли СЭ, как разница напряжений прямого при нагрузке и обратного при 
разгрузке МП, зависят от ориентации кристалла. В [001]- кристаллах Md = 300К, 
σ0,1(Md)= 820 МПа, α = dσ0,1/dT= 2.6 МПа/К. В [123] - кристаллах Md = 240К, σ0,1(Md)= 
960 МПа, α = dσ0,1/dT= 3.2 МПа/К. Отношение экспериментальных значений α[123] / 
α[001] = 1.23, и это отношение в полном соответствии с соотношением (1) равно от-
ношению теоретических значений величин ε0: ε0[001]/ε0 [123] = 1.2. Следовательно, 
ориентационная зависимость α описывается ориентационной зависимостью величи-
ны ε0 в монокристаллах сплава Fe–28%Ni–17%Co–11.5%Al–2.5%Ta с частицами γ'-
фазы размером d<3 нм. Величина СЭ εсэ  при Т = 77К в [001] – кристаллах равна 9,2% 
и превышает величину деформации решетки ε0 = 8,7%, а величина механического 
гистерезиса Δσ = 260 МПа. В [123] - кристаллах при температуре испытания Т = 77К 
εсэ = 0,8% имеет место только после первого цикла «нагрузка-разгрузка», и Δσ после 
первого цикла равен 300 МПа. При увеличении деформации в цикле совершенной 
петли СЭ в [123] - кристаллах не наблюдается из-за увеличения механического ги-
стерезиса.  

Итак, в монокристаллах сплава Fe–28%Ni–17%Co–11.5%Al–2.5%Ta (ат. %), со-
старенных при 973К, 0.5 ч, величина СЭ зависит от ориентации кристалла и макси-
мальная величина СЭ 9.2%, которая по величине превышает величину деформации 
решетки 8.7%, наблюдается в [001]- кристаллах. 

 
Работа выполнена за счет гранта Российского научного фонда (проект № 14-

29-00012). Авторы выражают благодарность научным руководителям за помощь в 
эксперименте и обсуждении результатов: Киреевой И.В. и Чумлякову Ю.И. 
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Исследовали влияние водорода на развитие деградации и деструкции мало-

углеродистых сталей 20 и Ст3, насыщавшихся водородом в среде 0,1 нормального 
раствора H2SO4 с добавлением тиомочевины NH2CNSH2 в условиях электролитиче-
ской катодной поляризации. Интенсивность водородного воздействия варьировали 
плотностью тока (j = 60…60 А/м2) и длительностью насыщения (τВ = 0…30 ч.). 

 Фиксировали температурные спектры внутреннего трения (ТЗВТ) и модуля 
упругости (МУ). Проводили УЗ дефектоскопию (УЗД) и АЭ контроль образцов. На 
ТЗВТ наводороженных сталей наблюдали неупругие эффекты: водородный Снука-
Кестера (СКН), деструкционный (Д), Снука (Сн). Опираясь на исследования Хуана-
Фантоцци, компонентами водородного максимума СКн считали пик диффузионной 
активности атомарного водорода (СКн(а)) и пик, отражающий переориентацию мо-
лекул водорода в поле дислокации (СКн(м)). Это позволило контролировать диффу-
зионную подвижность атомарного водорода и количество водорода, молизовавшего-
ся в коллекторах-ловушках. Составляющие деструкционного максимума (пики ДS и 
Де) отражали уровень локализованных напряжений в зонах их концентрации (водо-
родных коллекторах). Корреляционный анализ выявил связь эффектов водородного  
Снука-Кестера и деструкционного.  

Сопоставление зависимостей ВТ наводороженных сталей выявило три области 
с характерным изменением параметров ВТ, АЭ и УЗД (I, II, III). 

Рост фона ВТ, высот водородных Снука-Кестера и деструкционного максиму-
мов  после наводороживания от 0 до 15 ч. трактовали как активную диффузию ато-
марного водорода в объем образца, окклюзию, и интенсивную молизацию в коллек-
торах (области I, II и III). Эти процессы вели к росту объемных и локальных микро-
напряжений. После 10-15 ч. наводороживания диффузионная подвижность водорода 
снижалась и стабилизировалась. Количество молизовавшегося водорода, слабо под-
растая, после 20 ч. также стабилизировалось. Дальнейшее увеличение длительности 
наводороживания более 15 ч. вело к резкому снижению высоты деструкционного 
максимума. Напряжения в локализованных зонах релаксировали образованием юве-
нильных поверхностей. Перечисленные изменения трактовали как процесс подго-
товки (область I), зарождения (область II) и развития (область III) водородной по-
вреждаемости. Заключительным его этапом было образование в области III после 
насыщения 10-15 ч. микротрещин в водородных коллекторах. Проведенные ранее 
металлографические исследования Л.В. Муравлевой на стали Ст3 в аналогичных 
условиях, фиксировали эволюцию ансамбля микротрещин, соответствовавшую опи-
санным процессам.  

При достижении в водородных коллекторах давления, достаточного для рас-
крытия трещин, последние растут, количество их уменьшается. Величину этого 
напряжения определили, по результатам АЭ. Наводороженные образцы сжимали в 
диапазоне 40-260 МПа со скоростью 2,3 МПа/мин. На кумулятивных кривых коли-
чества импульсов NΣ и энергии EΣ АЭ фиксировали два диапазона с различной ин-
тенсивностью изменения (А и Б). Эти  же диапазоны наблюдали на зависимостях 
длительности сигнала АЭ от времени. Наиболее ярко изменение параметров АЭ де-
монстрировала зависимость, полученная после наводороживания в течение 5 ч. Пе-
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релом на кривых ЕΣ(σ) и NΣ(σ) наблюдали при напряжениях ~110-130 МПа. Они 
близки к расчетным (по Гриффитсу-Оровану), что подтвердило охрупчивающее дей-
ствие водорода. Начальный размер активной микротрещины способной к развитию 
был определен равным 1,5-2 мкм.  

Резкое снижение интенсивности АЭ в диапазоне Б свидетельствовал о смене 
механизма деформации и повреждаемости. Линейная аппроксимация диапазонов А и 
Б для напряжений 0-130 МПа и 130-260 МПа позволила определить скорость изме-
нения NΣ и EΣ. Вид их зависимостей от длительности наводороживания свидетель-
ствовал о двух одновременно развивающихся процессах: микропластической де-
формации и деструкции. О первом говорит резкий рост NΣ и EΣ до напряжения 110-
130 МПа, а также увеличение объемных микроискажений (фон ВТ). О вторых суди-
ли по снижению указанных зависимостей после нагрузки 130 МПа и немонотонному 
изменению локализованных микронапряжений (ДS). Максимум параметров АЭ фик-
сировали в диапазоне 0-130 МПа. Его наблюдали после 5 ч наводороживания. Дан-
ные УДЗ подтверждали наличие двух «дополнительных» диапазонов повреждаемо-
сти в области I. 

Т.о., комплексный анализ ВТ, АЭ и УЗД в ходе водородной повреждаемости 
выявил два «основных»  диапазона: 0…10÷15 ч. и 10÷15…30 ч. с превалирующим 
развитием деградационных и деструктивных процессов, соответственно. А также два 
«дополнительных» диапазона синергетического развития этих процессов (0…5 ч. и 
5…10 ч.). Внутри областей I и III развиваются процессы повреждаемости двух раз-
личных масштабных уровней. В области I (развитие деградации) превалирует накоп-
ление объемных микроискажений за счет роста количества диффундирующего, ок-
клюдированого и молизующегося водорода. Увеличение концентрации последнего 
ведет к росту давления в его ловушках и росту количества активизирующихся кол-
лекторов. При увеличении длительности насыщения до 5 ч. количество активных 
коллекторов и давление в них растет. АЭ при нагружении насыщенных после 5 ч. 
образцов говорит об активной генерации и движении дислокаций в процессе легкого 
скольжения. Резкое снижение перечисленных процессов отмечено после насыщения 
в течение 10-15 ч.  

При нагружении наводороженных образцов, движущиеся в объеме дислокации 
испытывают растущее сопротивление активных водородных центров (ловушек). 
Плотность таких центров повышается. Для дальнейшего движения дислокаций и 
продолжения АЭ необходимо увеличивать приложенные напряжения. После 5 часов 
насыщения торможение дислокаций водородными центрами достигает максимума. 
Дальнейшее увеличение длительности насыщения (10÷15 ч) стимулирует реализа-
цию эффекта водородной локализации пластичности. 

Водород как поверхностно активный элемент, понижая поверхностную энер-
гию металла и его сопротивление разрушению, сосредотачивается в зонах растяги-
вающих напряжений коллекторов. Концентрируясь вокруг краевых дислокаций в 
вершинах субмикротрещин, водород снижает упругую энергию этих объектов. В ре-
зультате существующая между двумя дислокациями одного знака сила отталкива-
ния, препятствующая зарождению субмикротрещин, уменьшается. В итоге рост 
микротрещин путем слияния с субмикротрещинами облегчается. Процесс трещино-
образования интенсифицируется. 
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Method in Assessing the Degradation and Destruction of Iron-Carbon Alloys // ISSN1062-
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Для подтверждения синергетической концепции повреждаемости совместно 

анализировали результаты внутреннего трения (ВТ), УЗ дефектоскопии, характери-
стик тонкой (рентгеноструктурный анализ) и микроструктуры, механических испы-
таний деформированных сталей 20, Ст 3, 08Г2С, сплава Fe–0,09 % C.  

Использовали фон ВТ (микроискажения в объеме образца); неупругие эффек-
ты: деструкционный (Д) (локализованные микроискажения); Снука (Сн) (С,N в фер-
рите); Снука-Ке-Кестера (СК) – (дислокационно-примесное взаимодействие (ДПВ) и 
микроискажения) [1]. Выявили три области изменения параметров с увеличением 
деформации: I (0…4%), II (4…10÷12%), III (10÷12…17 %). I - область деградации, II 
- деградационно-деструкционная, область III - область активной деструкции. В обла-
стях выявили превалирующие процессы. Область I: а) перераспределение С,N, б) 
снижение ДПВ; в) рост уровня микроискажений в объеме. Наблюдали рост плотно-
сти свободных дислокаций и микронапряжений. Металлографически выявили не-
сплошности 1-2 мкм. Область II: немонотонное изменения  параметров. Это связы-
вали с вкладом деструкционных процессов. Фиксировали эволюцию ансамбля мик-
ротрещин. Определили их количество и размеры. Зависимости распределения тре-
щин по количеству и размерам также имели 3 области. Их границы отражали макси-
мумы количества групп трещин различных размеров. Границы соответствовали диа-
пазонам изменения размера трещин в интервалах 2-5 мкм, 5-11 мкм. Ведущим явля-
лась перколяция трещин при выполнении концентрационного критерия Журкова 
С.Н. Наблюдали циклическое изменение параметров деградации и деструкции (не-
сколько диапазонов с различной динамикой и максимумами при 4 и 10…12 % де-
формации). Это отражало совместное участие в повреждаемости в области II как ме-
ханизмов деградации, так и трещинообразования. Шла «самосборка» стабильных 
структур в квазиравновесных условиях достигнутого диссипативного состояния. Та-
кими структурами являются упорядоченные дислокационные структуры, характер-
ные для деформированных сталей: стенки блоков. Их наличие подтвердил дополни-
тельный анализ рентгенографических данных (накопление микронапряжений (об-
ласть I и III) и формирование упорядоченных структур типа стенок– область II. Эти 
результаты подтвердила и УЗ дефектоскопия. В области III стабилизировался до-
стигнутый высокий уровень объемных микроискажений. Количество трещин 
уменьшается, их размер растет до размера зерна феррита. В области III формируется 
трехосное напряженное состояние и повреждаемость переходит на макроскопиче-
ский уровень.  На основе полученных результатов разработана феноменологическая 
модель деформационной повреждаемости, которая хорошо соответствует моделям 
Одинга И.А., Либерова Ю.П., Рыбаковой Л.М. и Ботвиной Л.Р.  
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Объемоаморфные металлические сплавы вызывают интерес исследователей, 
как в силу практической значимости, так и с фундаментальной точки зрения [1]. Од-
ними из наиболее изучаемых систем данного типа являются сплавы Cu–Zr, облада-
ющие уникальной для бинарных сплавов стеклообразующей способностью [2], при-
рода которой до сих пор неясна. 

 

 
 
Рис. 1. Структура нанокристаллита, сформировавшегося в аморфной матрице системы 
Cu64.5Zr35.5 при охлаждении со скоростью γ = 1.5∙109 К/с (a). Структура интерметаллида 
Cu5Zr(b,c). Структурные элементы соединения Cu5Zr и обнаруженного нанокристаллита 
(d,e): многогранник Каспера (d) и искаженный икосаэдр (e). Способ соединения двух струк-
турных элементов, реализуемый в структуре интерметаллида Cu5Zr и нанокристаллита (f) 

 
Методом молекулярной динамики с использованием потенциала погруженного 

атома была исследована структура сплава Cu64Zr36 при различных скоростях охла-
ждения в интервале (1013–1.5∙109) К/с. Данный сплав соответствует одному из из-
вестных составов, для которых возможно получение объемоаморфных образцов. 

Обнаружено, что уменьшение скорости охлаждения приводит к формированию 
более выраженной политетраэдрической структуры, в частности, к увеличению доли 
икосаэдрических кластеров. Показано, что предложенная недавно процедура умень-
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шения эффективной скорости охлаждения путем отжига системы при температурах, 
близких к температуре стеклования (sub-Tg annealing) [3], является спорной. В част-
ности, обнаружено, что линейная интерполяция внутренней энергии в область малых 
скоростей охлаждения некорректна, поскольку значения, полученные нами при низ-
ких скоростях, демонстрируют существенное отклонение от данного закона. 

При охлаждении системы со скоростью 1.5∙109 К/с обнаружено, что в аморф-
ной матрице образуется нанокристаллит со структурой интерметаллида Cu5Zr, но с 
другой стехиометрией (рис. 1 a,b,c). Анализ структуры данного кристаллита показал, 
что его составляющими элементами являются многогранник Каспера (рис. 1d) и ис-
каженный икосаэдр (рис. 1e). Отметим, что из данных элементов состоят также 
структуры интерметаллидов Cu2Zr и Cu5Zr14. Это делает возможным предположение 
о том, что политетраэдрическая структура системы Сu–Zr в состоянии переохла-
жденной жидкости и стекла содержит кластеры указанной симметрии, которые мо-
гут образовывать фрагменты стабильных и метастабильных кристаллических струк-
тур при локальном упорядочении. Данная гипотеза подтверждается анализом струк-
туры аморфной фазы, который выявил значительные доли указанных кластеров. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Российского Научного Фонда 

(грант № 14-13-00676). 
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На основе результатов электронно-микроскопического исследования проведен 

теоретический анализ полей напряжений и энергий дисклинационных конфигураций 
в области упругих дисторсий. Моделирование упругих полей реализовано в рамках 
континуального подхода с использованием явного вида компонент тензора напряже-
ний отдельной дисклинации. В качестве таких конфигураций рассмотрены диполь и 
квадруполь частичных клиновых дисклинаций с параметрами: размер плеча (рассто-
яние между дисклинациями) l = 3–5 нм, значение вектора Франка ω ≈ φ ≈ 0.5° - 2°. 

При анализе характера и величин полей напряжений рассматриваемых дискли-
национных конфигураций показано, что максимальные напряжения и градиенты 
давления наблюдаются в плоскости залегания дисклинаций. При этом их значения 
достигают величин порядка P ≈ E/50 и ∂P/∂x ≈ E/50 нм-1. Установлено, что быстрое 
затухание сил при удалении от этой плоскости связано с экранировкой полей от-
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дельных дисклинаций. Выявлено, что в отличие от диполя, в ограничивающих квад-
руполь плоскостях значения градиентов внутренних напряжений выше и достигают 
значений ∂P/∂x = 0.03 нм-1. Этот факт свидетельствует о присутствии дополнитель-
ного экранирующего взаимодействия между отдельными дисклинационными дипо-
лями. 

Для оценки вероятности существования рассматриваемых дисклинационных 
конфигураций проведен анализ зависимости величины упругой энергии от размера 
плеча E(l). Обнаружено, что при увеличении l экранировка, связанная с наложением 
полей напряжений отдельных дисклинаций, уменьшается, что приводит к увеличе-
нию упругой энергии дисклинационной конфигурации. Так при l > 20 нм величина 
упругой энергии нанодипольной системы становится сравнимой с энергией отдель-
ной дисклинации, что может свидетельствовать о распаде системы. В то же время 
при малых значениях l < 6 нм в континуальном подходе зависимость энергии нано-
диполя E(l) имеет квадратичный характер и достаточно хорошо совпадает с анали-
тическим выражением для погонной энергии краевой дислокации с вектором Бюр-
герса b ≈ ω l. 

Показано, что в сравнении с квадрупольной конфигурацией величина упругой 
энергии диполя почти на порядок больше. По этой причине, в свободном упругом 
континууме (без наличия внутренних и внешних источников напряжений), квадру-
польная конфигурация является энергетически более предпочтительной. Данное об-
стоятельство свидетельствует о возможности трансформации диполя частичных 
дисклинаций за счет дробления полос переориентации на семейство устойчивых 
квадрупольных конфигураций. 
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Благодаря методам интенсивной пластической деформации (ИПД) на медных 

сплавах системы Cu–Cr–Zr, стало возможным повышение заданных параметров 
функциональных свойств, а именно прочности и электропроводности. Для понима-
ния физики процессов структурных изменений и фазовых превращений необходимо 
количественный анализ изменений основных структурных параметров сплава. 

Фундаментальный процесс, лежащий в основе измельчения структуры в усло-
виях ИПД –самоорганизация скопления дислокаций, является сильно неоднород-
ным. Этот процесс сопровождается сильными динамическими искажениями кри-
сталлической решетки в процессе деформации, что приводит к протеканию процес-
сов нетипичных для равновесного состояния, а именно растворению частиц вторых 
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фаз в матрице материала. Наряду с этим процессом во время деформации с частица-
ми может происходить механическая фрагментация. 

Наблюдаемые изменения свойств сплава системы Cu–Cr–Zr и эволюция частиц 
в процессе ИПД обусловлены тремя факторами изменения распределения частиц по 
размеру и плотности расположения в матрице – механической фрагментацией ча-
стиц, распадом твердого раствора и растворением частиц в матрице. Понимание 
каждого из процессов и их количественное описание требует раздельного изучения. 

В данной работе на специально подготовленных образцах были изучены про-
цессы растворения и выделения частиц вторых фаз. С этой целью на первых этапах 
деформации методом ИПДК был подавлен процесс распада пересыщенного твердого 
раствора  путем длительного старения исходного образца. 

С помощью метода угольных экстракционных реплик было изучено изменение 
размеров и распределения частиц вторых фаз в матрице материала с увеличением 
степени накопленной деформации. Было показано, что изменение свойств сплава 
происходит в зависимости от доминирующей роли одного из конкурирующих про-
цессов –деформационно-стимулированного выделения частиц и деформационно-
индуцированного растворения частиц в матрице материала. Методом РСА показано, 
что с изменение параметра решетки коррелирует с полученными значениями плот-
ности частиц в матрице. 

Таким образом, сделан вывод о том, что основными процессами приводящими 
к немонотонному изменению свойств материала являются фазовые превращения в 
процессе деформации. 

  
Работа выполнена при поддержке гранта РНФ №14-19-01062. 
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Процесс разрушения  как развитие трещин с последующей фрагментацией ма-
териала,  как правило, всегда сопровождается появлением частиц малых размеров, 
образование которых можно объяснить как с позиций явлений, наблюдаемых в кон-
чиках трещин, так и за счет неровностей рельефа при формировании новых поверх-
ностей. Изучение закономерностей образования таких частиц размером менее 10,0 
мкм непосредственно в момент разрушения материалов, на примере образцов из ме-
талла и горных пород,  в условиях квазистатического воздействия являлось целью 
настоящей работы.  

Отличительная особенность методики экспериментов заключается в том, что 
измерения проводились  в объеме герметичной камеры с помощью лазерных счетчи-
ков в воздушной среде, что   повышает точность измерений по сравнению, напри-
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мер, с измерениями размеров частиц в жидкости, а также, что не менее важно, суще-
ственно их упрощает. 

При испытаниях образцов из металла в виде стальных стержней   марки 
15Х2МФА диаметром 4 мм и длиной  ~ 100 мм эксперименты проводились на раз-
рывной машине [1-2]. Концентрация и дисперсный состав микронных частиц обра-
зующихся в результате разрыва стержней измерялись с помощью лазерного спек-
трометра аэрозолей модели 5200 фирмы HIAC-Royco. Некоторые образцы стержней 
была подвергнуты радиационному воздействию (нейтронному излучению), в резуль-
тате действия которого изменялись их механические характеристики:  предел теку-
чести увеличивался с 490 до 620 МПа, предел прочности соответственно с 610 до 
730 МПа, общее удлинение уменьшалось с 12 до 9% и равномерное удлинение с 8 до 
6%.  

При испытаниях образцов горных пород использовалась камера, имеющая ре-
зиновую основу со специальными стальными прокладками, которые позволяли вос-
принимать нагрузку пресса в условиях одноосного сжатия и сохранять герметич-
ность вплоть до разрушения образца. Камера, куда помещался образец размером 4-5 
см, имела вход, к которому с помощью гибкого шланга подсоединялся специальный  
фильтр, не пропускающий из атмосферы частицы размером более 0,1 мкм. На выхо-
де к камере подсоединялся лазерный счетчик частиц Lighthouse Handheld 3016, с по-
мощью которого фиксировалось количество частиц через заданный временной ин-
тервал.  

В результате экспериментов в момент разрушения образцов зафиксировано об-
разование частиц, распределение которых по размерам представлено на рис. 1. Для 
исходного образца металлического стержня и облученного с измененными струк-
турными и механическими свойствами наблюдаются существенное отличие в этом 
распределении, связанное с содержанием частиц размером 0,1 и 2,0 мкм, а также 
общим их количеством. Общее количество частиц для образца, подвергнутому ради-
ационному воздействию,  более чем на порядок превышает  количество частиц для 
исходного образца  и составляет ~ 50000.    Время до разрыва исходного образца  
примерно в 2 раза больше  времени для облученного образца, который имеет более 
высокие прочностные характеристики, что  в какой- то степени противоречит из-
вестной зависимости С.Н. Журкова. Это обстоятельство может быть связано, как 
следует из экспериментов, со структурными особенностями образцов и различным 
масштабом разрушения[3]. Для двух типов образцов горных пород, мрамора и доло-
мита, характер распределения частиц по размерам был аналогичен. Максимум в рас-
пределении частиц находится в диапазоне 1,0-2,0 мкм [4]. 

 

  
 

а                                                                         б 
Рис.1. Распределение количества частиц по размерам при испытаниях на разрыв (а)  

и сжатие (б): 1 – исходный образец; 2 –  облученный образец 
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Таким образом, разработаны методики и получены экспериментальные данные 
по количеству и размерам  частиц, образовавшихся в процессе разрушении материа-
лов различной физической природы.  Установлено на примере металлов и горных 
пород, что число дискретных частиц и их распределение по размерам  при разруше-
нии образцов  зависит от  структурных и физических параметров и обусловлены об-
разованием новых поверхностей. Минимальный размер регистрируемых частиц, об-
разующихся при разрушении в условиях квазистатического воздействия, составляет 
~ 0,1 мкм, доля которых в общем распределении может существенно  отличаться для 
различных материалов. Распределение частиц по размерам содержит важную ин-
формацию об условиях и характере протекании процесса разрушения и является  его 
характеристикой для конкретного материала. 

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ (Проект 14-05-00446-а). 
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В настоящий момент существуют три основные модели, используемые для 

объяснения процессов, протекающих в аморфных металлических сплавах: модель 
структурной релаксации, модель свободного объема, а также гидродинамическая  
модель. В зависимости от масштабов проявления исследуемых явлений применяют 
соответствующие подходы. Однако в настоящий момент нет результатов, однознач-
но свидетельствующих о выполнении условий ньютоновского течения для аморф-
ных металлических сплавов. Это обстоятельство не позволяет в дальнейшем обосно-
ванно применять систему уравнений классической гидродинамики ньютоновской 
жидкости, для объяснения свойств аморфных сплавов. В связи с этим, целями дан-
ной работы являются: 1) проверка выполнения условия ньютоновского течения в МС 
при испытаниях на ползучесть; 2) измерение удельного деформационного сопротив-
ления образцов для проверки опорных предположений. 

В экспериментах использовали аморфные металлические сплавы на основе си-
стем элементов Co–Fe–Ni–Si–Mn–B–Cr–Cu–Nb c различным процентным соотноше-
нием составляющих. Сплавы получены спиннингованием в виде лент шириной 

mailto:qwert1009@mail.ru
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3,5 мм и толщиной 0,02 мм. Образец, вместе с закрепленным грузом (m = 0.09 кг) 
помещали в печь и нагревали в воздушной среде в температурном интервале от 300 
до 1200 К. Скорость нагрева V составляла 1 К/с и 2 К/с. Температуру образца фикси-
ровали лазерным пирометром Testo-845 и термопарой. Удлинение образцов измеря-
ли лазерным триангуляционным датчиком. Характерный вид экспериментальных 
кривых ползучести представлен на рис. 1. 

Установлено, что для всех экс-
периментальных кривых возможен 
подбор гиперболической зависимо-
сти вида:  

,)( 20 BtB
Сtxtx
−

+=       (1) 

где 0x  – начальное показание датчи-
ка; С,B – аналитические параметры, 
имеющие фиксированные значения. 
Соответствие между аналитически 
предложенной функцией (1) и стати-
стическими данными, полученными в 
эксперименте, проверялось с помо-
щью ковариации и коэффициента 
корреляции. Было рассчитано значе-
ние коэффициента корреляции дан-
ных  r, которое имеет величину: 0,9 < 
r < 1 (rmax = 0,9972). Значения x(t), от-

дельно рассчитанные по формуле (1) совпадают с экспериментальными (табличным) 
данными на 99.97 % (с точностью до погрешностей: триангуляционного датчика ± 
0.001 мм, средне-абсолютной погрешности ±0,0000049 мм и относительной погреш-
ности δmin = 0,000244). Таким образом, применение корреляционного метода к выра-
жению (1) и экспериментальным данным является адекватным и предложенная фор-
мула (1) действительно описывает процесс ползучести в масштабе, для которого 
этот процесс имеет смысл (масштабы групповых зеренных перестроек). При анализе 
зависимости (1) был установлен физический смысл величины B – она принимает 
значения времени, при котором происходит разрыв ленты и ее величина зависит от 
начальных условий эксперимента (качества образца и др.), а также от режима нагре-
ва. Анализ размерности величины С показал, что данный параметр является коэф-
фициентом с размерностью м*с и его значения зависят только от начальных условий 
эксперимента. Для дополнительной проверки аналитического уравнения (1) был 
проведен прогнозный расчет средней величины удельного сопротивления, по закону 
Ома, который показал, что удельное сопротивление образцов при ползучести (как 
функция удлинения, площади поперечного сечения и температуры) уменьшается и 
варьируется в интервале значений от 10-4 до 10-5 Ом*м. Данный результат подтвер-
ждается экспериментальными проверками, проведенными по методикам мостового и 
четырех-зондового измерений. 

Таким образом, уравнение (1), а также входящие в него параметры С и B не 
только описывают процесс ползучести, но также позволяют прогнозировать поведе-
ние величин, не входящих в первоначальное рассмотрение. Этот результат свиде-
тельствует о практической достоверности предложенной зависимости.  

Если линейное уравнение вязкости не выполняется, то рассматриваемые спла-
вы не могут считаться ньютоновскими растворами. Поскольку процесс ползучести, 
исследуемый по методике данной работы, является термоактивируемым, то скорость 

 

 
 

Рис. 1. Стандартный вид кривой ползучести 
аморфных сплавов 
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деформации является функцией температуры и, следовательно, связана с вязкостью, 
что является недопустимым условием для наличия ньютоновского течения. При 
этом вязкость является только функцией температуры и не может быть рассчитана 
по данным эксперимента ползучести, ввиду постоянного изменения угла наклона у 

графика зависимости нагрузки от скорости деформации: )(
•

γσ , имеющего вид пря-
мой линии с фиксированным углом наклона. Из анализа связи сдвигового напряже-
ния со скорость деформации:  

СaСxBa

B

−γ
=γσ

•

•

0

9.0)(  ,                                            (2)  

где a  – среднее значение толщины образца), можно также сделать вывод об отсут-
ствии псевдопластического и тиксотропного течений в процессе ползучести иссле-
дуемых образцов. 

Таким образом, уравнение (2) аналитически доказывает отсутствие ньютонов-
ского, псевдопластического и тиксотропного течений на всем температурном интер-
вале в условиях термоактивируемой ползучести аморфных сплавов. Наличие ненью-
тоновского течения, также ограничивает применение основных уравнений гидроди-
намики при исследовании процесса ползучести аморфных сплавов в переменном 
температурном поле, и накладывает запрет на применение к ним других классиче-
ских жидкостных моделей (например, модели Максвелла и Фойгта, экспоненциаль-
ного закона вязкости Френкеля и др.). Это приводит к необходимости поиска иного 
теоретического подхода в исследовании свойств пластического течения аморфных 
сплавов. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (грант №15-01-04553-а) 
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Измельчение микроструктуры нержавеющих сталей, способствующее повыше-
нию механических свойств, может быть достигнуто за счет воздействия интенсив-
ных пластических деформаций или специальных термомеханических обработок. Це-
лью настоящей работы явилось изучение влияния криогенной прокатки (КП) и до-
полнительных отжигов на особенности изменения параметров структуры, а также 
механические свойства и разрушение коррозионно-стойкой стали 12Х18Н10Т. При-
менение такой обработки позволяет сочетать прямое и обратное фазовые превраще-
ния и динамическую рекристаллизацию.  

mailto:lsd@ispms.tsc.ru
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Прокатку, охлажденных в жидком азоте слитков стали 12Х18Н10Т, осуществ-
ляли за 5 проходов с толщины 2,5 мм до 1 мм. Перед каждой проходом заготовку 
повторно охлаждали до температуры Т = –196°С. После КП проводили отжиги в те-
чение 30 и 60 минут в температурном интервале от 600 до 1000°С. 

Микроструктурные исследования осуществляли в плоскости прокатки с помо-
щью оптического микроскопа марки «Zeiss Axiovert 25», сканирующего электронно-
го микроскопа Quanta 200 3D с приставкой NORDLYS Oxford Instruments HKL 
Technology для анализа дифракции обратно рассеянных электронов (EBSD). Оценка 
механических свойств выполнена на установке ИМАШ 20-78, микромеханизмы раз-
рушения стали изучены с помощью растрового электронного микроскопа Philips 
SEM 515.  

В ходе охлаждения до Т = –196°С аустенит претерпевает γ →α′-превращение с 
образованием мартенсита. В результате деформационной обработки при этой же 
температуре ширина пластинок составляет ≈ 180нм. Согласно данным EBSD-
анализа, в результате отжига при 600°С в стали произошло обратное α′→γ - превра-
щение и в структуре выявляются вытянутые в направлении прокатки зерна аустени-
та. Фазовое превращение уже произошло, однако рекристаллизация только нача-
лась, о чем свидетельствуют «языки» вдоль границ вытянутых зерен – признаки ми-
грации границ зерен, а также мелкие рекристаллизованные зерна.  

Структура стали после отжига Тотж = 650°С представляет собой полностью ре-
кристаллизованные зерна аустенита с размером dср ≈ 1,25мкм с формой, близкой к 
равноосной. В интервале Тотж от 650°С до 800–900°С происходит плавный рост зерна 
(dср ≈ 2,8–3,4мкм) по линейному закону. При Тотж = 1000°С размер зерна резко увели-
чивается ∼ в 8 раз (dср ≈ 19мкм). С ростом Тотж суммарная плотность зернограничных 
поверхностей уменьшается. 

Распределение границ зерен в зависимости от угла разориентации δ–θ свиде-
тельствует о том, что максимум распределений δ–θ приходится на интервал углов 
2°–10° и 55°–65°, что связано с развитием фрагментации в ходе криогенной обработ-
ки и появлением двойников отжига и их низкоэнергетичных границ типа «∑3» с 
разоориентировкой ≈  60°. Во всем интервале Тотж в структуре стали доля большеуг-
ловых границ зерен (БУГ) по отношению к общей длине всех границ является пре-
обладающей. Однако соотношение БУГ и МУГ с ростом Тотж меняется. После отжи-
га при 600°С доля БУГ составляет ≈  60%, а МУГ ≈ 40%. С ростом Тотж доля МУГ 
снижается до 5–10%, а доля БУГ составляет ≈  90–95%. Это объясняется ростом до-
ли специальных границ типа «∑3» с повышением Тотж.  

После отжига при 650°С в плоскости прокатки очень слабое преимущество 
имеют кристаллиты типа {101}. С ростом Тотж в плоскости прокатки усиливается ин-
тенсивность компоненты {101} и, вероятно, компонент {112} и {113}. После отжига 
при температуре 1000°С – четко фиксируется компонента {101}, а параллельно оси 
прокатки в решетке аустенита устанавливается направление <100>, то есть форми-
руется типичная для ГЦК материалов текстура рекристаллизации {110} <100, или 
текстура Госса. 

Анализ механических свойств показал, что в стали после КП величина предела 
текучести ( КП

02σ ≈ 945МПА) значительно выше, чем в стали после КП и последующих 

отжигов ( С°

σ650
02 ≈ 505МПА, С°

σ1000
02 ≈ 155МПА). Пределы прочности образцов после 

КП и дополнительных отжигов при 650°С и 800°С отличаются незначительно ( КП
Вσ

≈ 1000МПА, С
В

°

σ650 ≈ 1010МПА, С
В

°

σ800 ≈ 1030МПА), а после отжигов при 900°С и 
1000°С σВ снижаются до 750–800МПА.  
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Отношение σ02/σВ для стали после КП ≈ 0,94, тогда как после дополнительных 
отжигов отношение σ02/σВ колеблется от 0,19 до 0,5. Это свидетельствует о высокой 
степени неустойчивости стали после КП к локализации пластического течения. Кри-
вые течения для стали после отжигов характеризуются протяженной стадией легкого 
скольжения, в результате чего величина равномерной деформации С

рав
°

ε650 ≈ 27% и 
С

рав
°

ε1000 ≈ 43%. В образцах после КП диаграмма растяжения характеризуется очень ко-
роткой стадией равномерного пластического течения (до ≈ 1%), при этом величина 
общей пластичности εобщ всего ≈ 3,5%. Таким образом, сочетании КП с дополни-
тельными отжигами позволяет повысить прочностные свойства стали почти в 2 раза 
по сравнению с необработанной сталью ( исх

02σ ≈ 505МПА, исх
02σ ≈ 155МПА) при сохра-

нении высокой пластичности (εобщ ≈ 40%).  
Разрушение стали после КП происходит вдоль макрополосы локализованной 

деформации поперечным срезом, что является следствием локализованного характе-
ра пластического течения. Изломы стали характеризуются вязким, ямочным микро-
механизмом разрушения. Сотовый характер распределения ямок (dям ≈ 0,1–6мкм) 
свидетельствует о невысокой энергоемкости процесса разрушения стали.  

Поверхность излома стали после КП и отжигов свидетельствует о том, что 
процесс разрушения имеет двухстадийный характер – разрушение на первой стадии 
путем отрыва, а на второй путем сдвига. При увеличении Тотж размер ямок возраста-
ет, коррелируя с размером зерна, что характеризует увеличение вязкости разрушения 
стали. 

Выводы 
1. Сочетание метода КП и дополнительных отжигов при температуре 650-

800°С позволило сформировать в стали 12Х18Н10Т однородную, равноосную струк-
туру со средними размерами зерен ≈ 1,25–2,8мкм.  

2. С повышением Тотж стали после КП: а) общая плотность всех границ зерен 
уменьшается; б) доля БУГ и специальных границ типа «∑3» увеличивается; в) уси-
ливается «ребровая» текстура Госса {110} <100. 

3. Прочностные свойства стали после КП и отжигов (при 650-800°С) возраста-
ют почти в 2 раза по сравнению с исходным состоянием при сохранении достаточ-
ной пластичности. 

 
 

ОРГАНИЗАЦИОННО-ТЕХНОЛОГИЧЕСКИЕ ОСОБЕННОСТИ  
ИЗГОТОВЛЕНИЯ ШТАМПОВ С ПЛАЗМЕННОЙ ЗАКАЛКОЙ  

 
Злоказов М.В.1, Коротков В.А.2  

 

1 АО «Научно-производственная корпорация «Уралвагонзавод», 
2 Нижнетагильский филиал УрФУ, Нижний Тагил, РФ, 

 tnt10@uvz.ru, vk@udgz.ru 
 

В себестоимости штампов работы могут существенно превышать (~ в 1,4 раза) 
затраты на материалы, поэтому сокращение трудозатрат приносит значительную 
экономию. 

Плазменная закалка, производящаяся перемещением по поверхности электри-
ческой дуги, не нуждается в сопутствующем охлаждении водой. Она получила из-
вестность в 80 - 90-х годах, но была не пригодной для упрочнения штампов. С изоб-
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ретением в 2002 г. установки для ручной плазменной закалки УДГЗ-200, которая в 
настоящее время выпускается серийно (www.oookompozit.ru), стало возможно пре-
одоление этого недостатка [1-2].  

Плазменная закалка увеличивает твердость сталей как и при объемной закалке, 
но не нуждается в последующем отпуске, снижающем твердость. Она минимально 
ухудшает шероховатость, поэтому может применяться как финишная операция. От-
сюда следует целесообразность применения плазменной закалки штампов, изготов-
ленных по традиционной технологии, с целью дополнительного упрочнения для 
увеличения долговечности (табл. 1). В этом случае происходит незначительное уве-
личение трудоемкости. В тоже время существенно увеличивается стойкость (~ 2,5 
раза) вследствие чего снижаются затраты на ремонт и покупку новых. 

 
 

Таблица 1. Технологические операции при изготовлении рабочих частей штампов 
 

С объемной закалкой С плазменной закалкой в дополнение к 
объемной закалке 

Нормализация поковки Нормализация поковки 
Транспортировка с термического на меха-
нический участок 

Транспортировка с термического на ме-
ханический участок 

Черновая обработка Черновая обработка 
Транспортировка с механического на тер-
мический участок 

Транспортировка с механического на 
термический участок 

Объемная закалка с отпуском Объемная закалка с отпуском 
Транспортировка с термического на меха-
нический участок 

Транспортировка с термического на ме-
ханический участок 

Чистовая обработка Чистовая обработка 
 Плазменная закалка 

 
 
При замене объемной закалки на плазменную (табл. 2) происходит снижение 

трудоемкости закалки в ~ 4 раза, сокращение ремонтов вследствие увеличения стой-
кости ~ 2,2 раза, сокращение транспортных операций ~ в 3 раза. 

 
 

Таблица 2 . Технологические операции при изготовлении рабочих частей штампов 
  

С объемной закалкой С плазменной закалкой вместо объемной 
закалки 

Нормализация поковки Нормализация поковки 
Транспортировка с термического на меха-
нический участок 

Транспортировка с термического на ме-
ханический участок 

Черновая обработка Черновая обработка 
Транспортировка с механического на тер-
мический участок Чистовая обработка 

Объемная закалка с отпуском Плазменная закалка 
Транспортировка с термического на меха-
нический участок 

 

Чистовая обработка  
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При известной технологии изготовления рабочих частей штампов секционны-
ми (табл. 3) применение плазменной закалки взамен объемной снижает трудоем-
кость закалки в ~ 4 раза, исключает слесарную подгонку при сборке (снижение тру-
доемкости на 40–50%), сокращает ремонтные затраты в ~ 2,2 раза за счет пропорци-
онального увеличения стойкости штампов. 

 
Таблица 3. Технологические операции при изготовлении рабочих частей  

штампов секциями 
 

С разрезкой на секции и объемной закалкой С разрезкой на секции и плазменной за-
калкой 

Нормализация поковки Нормализация поковки 
Транспортировка с термического на меха-
нический участок 

Транспортировка с термического на меха-
нический участок 

Черновая обработка Черновая обработка 
Разрезка на секции Разрезка на секции 
Транспортировка с механического на тер-
мический участок Чистовая обработка 

Объемная закалка с отпуском Плазменная закалка 
Транспортировка с термического на меха-
нический участок 

Транспортировка с механического на уча-
сток сборки 

Чистовая обработка Сборка секций штампа 
Транспортировка с механического на уча-
сток сборки  

Сборка штампа со слесарной подгонкой 
секций  

 
Выводы 
 
1. Плазменная закалка увеличивает стойкость рабочих частей штампов в 2,2-

2,5 раза, что дает пропорциональное сокращение их закупа и ремонта. 
2. Замена объемной закалки с отпуском на финишную плазменную закалку в 4 раза 

снижает трудоемкость термической обработки. 
3. Применение плазменной закалки при изготовлении секционных штампов сни-

жает трудоемкость финишной механической обработки и исключает слесарную 
подгонку при сборке. 

4. Плазменная закалка дает существенное сокращение (в 3 раза) транспортировоч-
ных операций в технологическом процессе изготовления штампов. 

5. Плазменная закалка может производится по месту эксплуатации штампов входе 
их ремонтов. 
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 β-Ga2O3 – широкозонный полупроводник n-типа с шириной запрещённой зоны 

Eg = 4.8–4.9 эВ. β-Ga2O3 принадлежит к моноклинной сингонии, и имеет следующие 
параметры элементарной ячейки: a = 1,2214 нм, b = 0,30371 нм, c = 0,57981 нм, β = 
103,83° [1]. До настоящего момента сведений в литературе о механических характе-
ристиках кристаллов β-Ga2O3 крайне мало. Отсутствуют оценки критических напря-
жений, которые способны выдержать моно- и поликристаллы β-Ga2O3. При этом от-
мечается, что механическое нагружение может приводить к развитию нежелатель-
ных процессов, поскольку кристаллы склонны к двойникованию.  

Монокристаллы (рис.1), используемые в работе, были выращены методом сво-
бодной кристаллизации на установке «Гранат-2М». При выращивании монокристал-
лов β-Ga2O3 в качестве исходного сырья использовался порошок ЧДА, монокристал-
лический сапфир служил в качестве материала для тигля [2]. 

 

 
 

Рис. 1. Изображение монокристалла β-Ga2O3 
 
В настоящей работе приводятся результаты исследований механических 

свойств монокристаллов β-Ga2O3 и изменений на его поверхности, связанных с ме-
ханическим воздействием при микроиндентировании и наноиндентировании. Изуча-
лась поверхность (100) (рис.2), которая является плоскостью спаянности в этом кри-
сталле. Исследование значения микротвёрдости осуществлялось по методу Виккерса 
на установке ПМТ-3, величина нагрузки на индентор составляла 0,3–1 Н. Среднее 
значение микротвердости при этом диапазоне нагрузок составило HV = 8.91 ГПа [3].  

Модуль упругости монокристаллов β-Ga2O3 был определён по методу Оливера-
Фарра [4] путем анализа диаграммы нагружения (рис.2), полученной при наноинден-
тировании. Участок AB на диаграмме соответствует нагрузке, BC – выдержка под 
постоянной нагрузкой на поверхность образца, CD – разгрузка.образцов алмазной 
трёхгранной пирамидой Берковича. В эксперименте использовался нанотвердомер 
Hysitron’s TI 700 Ubi 1 Nanoscratcher. Величина модуля Юнга E равна 234 ГПа.  
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Рис. 2. P–h диаграмма нагружения поверхности (100) монокристалла β-Ga2O3: 
P – нагрузка на образец, h – глубина отпечатка, оставленного индентором на поверх-

ности образца, hr – глубина остаточного отпечатка, he – упругое восстановление, hmax – мак-
симальная глубина отпечатка при максимальной нагрузке на индентор 

 
В результате, можно отметить следующее: 
1) величины микротвердости для кристаллов, выращенных Tamura Corparation  

(9.7 ГПа (101), 12.5 ГПа (2�01) [5]) несколько отличаются от величины значения, по-
лученного в нашей работе (HV = 8.91 ГПа (100)), что можно объяснить наличием 
анизотропии в кристалле. 

2) величина модуля упругости для β-Ga2O3, полученная в данной работе, от-
лично согласуется со значениями для кристаллов, представленными в [5]. 

3) анализ полученных величин и сравнение их с усреднёнными значениями 
микротвёрдости и модуля упругости монокристаллов GaN (HV = 10,2 ГПа, E = 
302,7 ГПа [6,7]) показывает, что β-Ga2O3 является менее твёрдым, с меньшим моду-
лем упругости чем кристаллы монокристалл GaN.  
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Протяженные ленты из некоторых ГЦК-металлов с высоким и средним значе-

нием энергии дефектов упаковки (ЭДУ), таких как: Ni, Cu, Al, Pt, Pd и сплавов этих 
металлов с кубической текстурой рекристаллизации могут быть использованы как 
подложки для нанесения многослойных функциональных композиций, в том числе в 
конструкции высокотемпературных сверхпроводящих проводов второго поколения 
(2G HTSC). Разработка нового оборудования и опробование линий передачи элек-
троэнергии с низкими потерями с использованием технологии 2G HTSC диктует 
необходимость создания немагнитных и по возможности дешевых металлических 
лент-подложек, что осуществимо при использовании сплавов на основе меди. Из-за 
предельно низкого значения ЭДУ меди (~40-50 эрг/см2) выбор легирующих элемен-
тов для сплавов Cu–Me, в лентах из которых можно было бы реализовать острую ку-
бическую текстуру крайне ограничен. Была рассмотрена возможность получения 
лент-подложек из сплавов Cu–Fe и Cu–Cr, в которых существует область ограничен-
ной растворимости легирующего элемента в медной ГЦК-матрице, а при низких 
температурах – протяженная область, состоящая из ГЦК твердого раствора на мед-
ной основе и частиц чистого легирующего элемента [1]. В мире, а теперь и в России, 
постоянно ведется поиск новых составов сплавов на основе меди, которые можно 
было бы после холодной прокатки и рекристаллизационного отжига применять в ка-
честве лент-подложек.  

Ванадий не используется в промышленных сплавах на основе меди как в 
бинарных, так и в многокомпонентных. Но в силу того, что в системе Cu–V 
существует область ограниченной растворимости, аналогично изученным ранее 
бинарным сплавам Cu–Fe и Cu–C, представляется целесообразным исследовать воз-
можность получения лент-подложек из этих сплавов.  

Проведенное исследование структуры и текстуры прокатанных со степенью 
деформации ~99% и отожженных лент из бинарного сплава Cu–0.6%V, демонстри-
рует возможность реализации в них острой кубической текстуры, что открывает 
перспективу их использования в качестве подложек для эпитаксиального нанесения 
пленочных покрытий, в том числе сверхпроводящих слоев в технологии 2G HTSC. 
Присутствие в сплаве Cu–0.6%V частиц чистого ванадия с ОЦК-решеткой не яви-
лось препятствием для получения в лентах из данного сплава острой кубической 
текстуры, что обусловлено малым размером включений и их равномерным распре-
делением в металле. Установлен оптимальный температурный режим рекристалли-
зационного отжига 750°С, 1 час, при котором в сплаве формируется совершенная 
биаксиальная текстура с содержанием кубических зерен {001}<100>±10° на поверх-
ности текстурованной ленты ~99%. Легирование меди ванадием позволяет повысить 
прочность текстурованной ленты в 2.5 раза по сравнению с текстурованной медной 
лентой. 

 

Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ № 16-33-00559.  
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Проведено исследование образования и последующей эволюции ω-фазы в мо-

нокристаллическом α-цирконии в процессе деформации сдвигом под давлением при 
температурах от комнатной до 300°С. Образцы исходного монокристалла α-
циркония были получены методом бестигельной электронно-лучевой зонной плавки 
иодидного циркония чистотой 99.9%. Интенсивную пластическую деформацию дис-
ковых образцов осуществляли в твердосплавных наковальнях Бриджмена при давле-
нии 8 ГПа с угловыми скоростями от ω = 0.3 до 1.0 об/мин, углы поворота наковаль-
ни варьировали от φ = 0° (деформация осадкой) до N=10 полных оборотов. Степень 
истинной деформации (е) рассчитывали на середине радиуса образцов. Структурно-
фазовое состояние образцов циркония после деформации исследовали методами 
рентгеновской дифрактометрии на аппарате ДРОН–3 и электронной микроскопии на 
просвет тонких фольг на микроскопах JEM–200CX и СМ–30. 

Известно, что цирконий может существовать в трех различных кристалличе-
ских модификациях: β, α и ω. Высокотемпературная β-фаза имеет объемно-
центрированную кубическую решетку, тогда как низкотемпературная α–фаза – гек-
сагональную плотноупакованную решетку с соотношением параметров с/a = 1.593 (а 
= 0.5164Å, с = 0.3233Å), несколько меньшим, чем для идеальной упаковки (с/a = 
1.633). Наиболее важная для настоящего исследования ω–фаза образуется из α-фазы 
в условиях воздействия высокого давления и имеет гексагональную (ГП) решетку с 
параметрами: а = 5.053Å, с = 3.091Å (с/а = 0.612). 

Структурные исследования показали, что при деформации осадкой φ = 0° (е = 
0.2) при комнатной температуре в образце исходно монокристаллического циркония 
наблюдается в основном реечная структура, которая сохраняется вплоть до N = 3 об. 
(е = 8). Явление динамической рекристаллизации обнаружено при деформации на N 
= 5 об. (е = 8), чего не наблюдалось в других d-переходных металлах при аналогич-
ных режимах. 

Наблюдаемая при больших деформациях (е = 8–10) фрагментация структуры 
идёт путём образования ячеистой дислокационной структуры и её совершенствова-
ния по мере роста величины деформации и завершается формированием нанокри-
сталлических структур, параметры которых определяются фундаментальными свой-
ствами металлов и условиями бародеформационной обработки. 
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Современное материаловедение изучает и широко использует возможности, 

заложенные в идею создания композиционных материалов. Слоистыми композици-
онными материалами называют материалы, структура которых состоит из набора 
чередующихся двумерных армирующих компонентов – слоев, жестко связанных 
между собой по всей поверхности [1]. Практический интерес к созданию многослой-
ных композиционных материалов, как новых перспективных материалов, связан с 
возможностью получения комплекса физико-механических свойств композиционно-
го материала, недостижимых при использовании его отдельных составляющих [2]. 
Определяющее влияние на механические свойства, наряду с прочностью межслой-
ных границ, оказывает структура, сформированная в слоях композита. Особенно 
важным при создании такого материала является понимание процессов, протекаю-
щих при соединении металлических слоев различного химического состава. Целью 
настоящей работы являлось получение многослойного материала из чередующихся 
слоев азотированной и неазотированной коррозионностойкой стали 08Х17Т методом 
горячего прессования и оценка его прочности. 

Азотирование плоских образцов стали 08Х17Т в исходном состоянии (рекри-
сталлизационный отжиг) толщиной 0,5 мм проводили в кварцевой ампуле в среде 
чистого азота при температуре 1075 ºС, последующий отпуск при температуре 700 
ºС проводили в вакууме. Такая обработка привела к формированию по всему сече-
нию стального образца структуры азотистого феррита, выделению дисперсных ча-
стиц второй фазы типа Cr2N преимущественно пластинчатой формы и повышению 
микротвердости с 180 до 320 HV [3, 4]. 

Для проведения горячего прессования был сформирован пакет, состоящий из 
11 чередующихся листов неазотированной (отожженной) и азотированной стали с 
толщиной каждого листа 0,5 мм. Затем проводили вакууммирование пакета, нагрев 
до температуры 800 °С и последующее пластическое деформирование на установке 
физического моделирования термодеформационных процессов Gleeble System 3800. 
Нагрев образцов осуществлялся прямым пропусканием регулируемого электриче-
ского тока. Температуру контролировали с помощью термопар, припаянных непо-
средственно к образцу. 

В результате прессования были получены плоские образцы толщиной 2,7 мм с 
прочным сцеплением слоев без видимых границ их раздела на полированной по-
верхности шлифа. Ламинарная структура полученного материала выявлялась при 
химическом травлении. Относительное сужение стальных слоев после прессования 
составило от 30 % (вблизи поверхности) до 55 % (в середине пакета). Таким обра-
зом, толщина отдельных стальных слоев после прессования составила 215…350 мкм. 

Измерение микротвердости по Виккерсу на поперечном шлифе образцов 
(нагрузка 1 Н, время выдержки 10 с) проводили на микротвердомере Micromet 5101. 
Микротвердость образцов после прессования составила 180 HV и 340…420 HV для 
неазотированных и азотированных слоев стали, соответственно. Кратковременный 
отжиг в вакууме при температуре 1075 ºС с охлаждением на воздухе приводит к пе-
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рераспределению азота между азотированными и неазотированными стальными 
слоями, при этом значения микротвердости по всему сечению образца повышаются 
до 550…630 HV в результате закалки. Последующий отпуск при температуре 700 ºС 
приводит к снижению значений микротвердости до 280-300 HV и их равномерному 
распределению по сечению образца. 

Испытание на сжатие прямоугольных образцов размером 2×2 мм и высотой 3 
мм проводили на машине Instron 5966, при этом направление сжатия совпадало с 
плоскостью слоев образца. Сжатие проводили до степени деформации 50 %. Резуль-
таты испытания на сжатие показали, что образцы после горячего прессования и 
кратковременного отжига при температуре 1075 ºС, а также после последующего 
отпуска при температуре 700 ºС деформировались как монолитный материал без об-
разования на поверхности трещин и расслоений. 
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Известно, что наиболее жаропрочные металлические сплавы не способны про-
тивостоять механическим нагрузкам уже, как правило, при 1100–1200 °С. Материа-
лы, относящиеся к классу керамик, имеют температуру плавления выше 2500 °С. 
Керамика не имеет альтернативы в условиях длительных высокотемпературных воз-
действий в  окислительной среде, обладает хорошей износостойкостью, коррозион-
ной стойкостью. В связи с этим, к настоящему времени сложилась устойчивая тен-
денция смещения приоритета в применении конструкционных высокотемператур-
ных материалов от металлов к керамикам. 

Цель настоящей работы - изучение влияния условий спекания на структурно - 
фазовое состояние пористых керамических композитов системы Al2O3 – MgO и 
устойчивость к термоударным нагружениям. 
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Образцы композитов были получены спеканием порошковых заготовок с изо-
термической выдержкой в течение 1 часа при температурах 1450, 1500, 1550, 1600 и 
1650 °С. Содержание оксида магния в композитах варьировалось от 5 до 95 вес. %. 
Плотность полученных композитов составляла от 55 до 85 %. Испытания на термо-
удар проводились при охлаждении образцов в воде от температуры 1000 °С. Ско-
рость охлаждения составляла 200 °С/сек.  

Согласно данным рентгеновской дифракции фазовый состав образцов керами-
ческих композитов после спекания представлен фазами: α-Al2O3, MgO и алюмо-
магниевой шпинелью MgAl2O4.  

При увеличении содержания оксида магния в композитах до 20 %, обнаружено 
уменьшение усадки образцов в процессе спекания. Так например, при  содержании 
оксида магния в композите 5 % усадка образцов при спекании при температуре 1600 
°С в среднем составила 16 %, а для образцов с содержанием MgO 20 % усадка не 
превысила 12 %. С увеличением содержания оксида магния в композитах Al2O3 –
 MgO от 20 % до 90 % усадка образцов при спекании возрастала. Так усадка образ-
цов состава Al2O3 – 95 % MgO в процессе спекания при температуре 1600 °С превы-
сила 25 %. 

Для пористости в полученных образцах композитов выполнялась обратная за-
висимость от содержания оксида магния. Так, например, в образцах Al2O3 – 5 % 
MgO, спечённых при температуре 1600 °С пористость составила в среднем 28 %, в 
композитах состава Al2O3–20% MgO, среднее значение пористости составило 40 %. 
При максимальном содержании оксида магния в композитах 95 % пористость не 
превышала 14 %. 

Детальное изучение структуры образцов после термоудара, показало, что при 
термоударе от температуры 700°С, на образцах с малым содержанием MgО появи-
лись трещины. Композит, Al2O3 – 50% MgО, показал наилучший результат. После 60 
термонагружений, трещин, как на поверхности, так и в объеме образцов обнаружено 
не было. 
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В последние десятилетия возрастает число исследований материалов с исполь-
зованием методов компьютерного моделирования на основе классических потенциа-
лов межатомного взаимодействия, позволяющих получать детальную информацию о 
характеристиках процессов в материалах в дополнение к результатам эксперимен-
тальных исследований. Современные тенденции в построении потенциалов сосредо-
точены на все более точном описании угловых зависимостей между атомными свя-
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зями. Большинство современных подходов к описанию угловых зависимостей осно-
ваны на модельном задании эффективных трехчастичных взаимодействий, таких как 
модель взаимодействий Стиллинджера-Вебера и модифицированный метод погру-
женного атома (ММПА), предложенный Баскесом [1]. Однако модельный вид огра-
ничивает возможности трехчастичных вкладов в описании межатомных взаимодей-
ствий. 

В данной работе представлен новый потенциал межатомного взаимодействия 
для железа, построенный на основе оригинального подхода, в котором достигнуто 
последовательное увеличение точности описания вклада эффективных трехчастич-
ных взаимодействий без привлечения моделей химической связи. Взаимодействия 
между атомами задавались в виде уравнения, в котором первое слагаемое описывает 
парное взаимодействие между атомами, второе слагаемое описывает вклад трехча-
стичного взаимодействия с учетом угловой зависимости и, наконец, третье слагае-
мое описывает вклады всех многочастичных взаимодействий, больших чем трехча-
стичное. Вид потенциальных функций показан на рис. 1. 

 

 
Рис. 1. Потенциальные функции 

 
Расчеты "первопринципных" данных были проведены в рамках теории функ-

ционала плотности (ТФП). Метод спроецированных присоединенных волн исполь-
зовался для описания электрон-ионного взаимодействия как это реализовано в про-
граммном пакете ABINIT [2, 3]. Расчеты проводились с использованием спин-
поляризации электронной подсистемы и обобщенным градиентным приближением в 
форме PBE (Perdew-Burke-Ernzerhof) для описания обменно-корреляционной энер-
гии. Для вычислений использовались обрезание базиса плоских волн кинетической 
энергией 800 эВ и сетка k-точек Монхорста-Пака в зоне Бриллюэна 16×16×16 для 
ОЦК элементарной ячейки, содержащей 2 атома. Для других структур сетка k-точек 
подбиралась таким образом, чтобы обеспечить такую же их плотность для всех эле-
ментарных ячеек. Использование данных параметров обеспечивает точность расче-
тов энергии 1.4 мэВ/атом и сил 2.5 мэВ/Å. 

Потенциал воспроизводит основные характеристики металла (параметры рав-
новесной ОЦК решетки и модули упругости) в хорошем согласии с известными экс-
периментальными данными. При этом в хорошем согласии с результатами расчетов 
методом функционала плотности описываются характеристики модельных атомных 
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конфигураций: энергии и силы в модельных системах, содержащих собственные то-
чечные дефекты; уравнения состояния модельных A15, ГЦК, ГПУ, простой кубиче-
ской решеток и решетки алмаза. Результаты тестирования построенного потенциала 
представлены в табл. 1. 

 
Таблица 1. Сопоставление результатов расчетов и экспериментальных данных для ОЦК 
решетки. Здесь Ec – энергия сублимации при 0 K, a0 – параметр решетки, экстраполирован-
ный до 0 K с помощью коэффициента термического расширения, Cij – модули упругости при 
0 K, экстраполированные от 4.2 K. 
 

Величина POT_Fe Эксперимент Источник 
Ec,эВ 4.26 4.28 [4] 
a0, Å 2.860 2.860 [5] 

С11, ГПа 227.4 243.1±0.8 [6] 
С12, ГПа 149.4 138.1±0.4 
С44, ГПа 110.2 121.9±0.4 
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В настоящее время актуальной задачей металловедения является, вне зависи-
мости от конкретного механизма кристаллизации аморфных сплавов (АС), выявить 
оптимальные условия их обработки для получения возможности формирования 
аморфно-кристаллических композитов, обладающих оптимальным сочетанием фи-
зико-химических свойств. Неконтролируемая частичная кристаллизация АС способ-
на как повысить уровень эксплуатационных характеристик, так и в ряде случаев вы-
звать нежелательные последствия (потеря пластичности, появление локальных кон-
центраторов напряжений, ухудшение сопротивления к коррозии и т.д.). Исследова-
ние коррозионных свойств АС представляет большой интерес, так как всюду, где 
эксплуатируются данные материалы, протекают коррозионные процессы, которые 
приводят к изменению состава поверхностных слоев и их структурных состояний, к 
ускорению процессов естественного старения и нестабильности свойств. 
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Целью данной работы является экспериментальное изучение поведения корро-
зионностойкости АС на основе кобальта в сопоставлении со структурными превра-
щениями, происходящими при переходе из аморфного в кристаллическое состояние 
в результате термического воздействия. 

Осуществлена предварительная оценка коррозионностойкости комплекса АС 
(промышленный 24КСР, Fe58Ni25B17, Fe70Cr15B15, Co70,5Fe0,5Сr4Si7B18), в ходе которой 
наилучшее сопротивление коррозии без предварительной обработки показал хром-
содержащий сплав Co70,5Fe0,5Сr4Si7B18, который и стал объектом последующих ис-
следований. Данный АС получен методом спиннингования в виде ленты толщиной 
30 мкм. Образцы размером 10 × 20 мм предварительно подвергали отжигу в печи Tan 
= 533-803 K с выдержкой 10 мин при каждой температуре. По данным ДСК темпера-
тура кристаллизации сплава 803 K. Электрохимические испытания по изучению 
коррозионной стойкости АС проводили в трехэлектродной ячейке с разделенными 
пространствами в нейтральном электролите Na2SO4 (0,1 моль/л). В качестве электро-
да сравнения использовали насыщенный хлоридом калия хлоридсеребряный элек-
трод. Хронопотенциометрические и поляризационные кривые снимали с помощью 
потенциостата IPC - Pro 3А со скоростью развертки VE = 1 мВ/с. Для определения 
потенциала свободной коррозии (Еcor) образцы выдерживали в коррозионной среде 
без поляризации в течение 1 часа. 

Установлено, что характер зависимости потенциала свободной коррозии иссле-
дуемого АС от температуры отжига носит немонотонный характер (рис. 1). Пик со-
противления  коррозии  приходится на температуру 748 К. Сопоставляя данный ре-
зультат со структурными исследованиями, проведенными ранее в работе [1] извест-
но, что после отжига АС при 748 К в аморфной матрице наблюдается выделение и 
оптимальное распределение дисперсных частиц на основе кобальта, т.е. материал 
представляет собой аморно-нанокристаллический композит. Таким образом, прове-
дение предварительной термообработки в диапазоне Tком < Tan ≤ 748 К способствует 
увеличению коррозионностойкости сплава как в рамках аморфного, так и последу-
ющего аморно-нанокристаллического состояния. Свыше 748 К наблюдается резкий 
спад устойчивости материала к коррозии, сопровождающейся объемной кристалли-
зации сплава. 

 

  
Рис. 1. Изменение потенциала свобод-
ной коррозии АС Co–Fe–Сr–Si–B от 
температуры предварительного отжига. 

Рис. 2. Поляризационные кривые АС Co–
Fe–Сr–Si–B при различных температурах 
отжига:  538 (1),  628 (2),  748 (3) и  783 К (4) 

 
Следует отметить, что различие коррозионных характеристик, как известно, 

коррелирует с изменением состава поверхности. По данным оже-спектроскопии АС 
системы Co–Fe–Сr–Si–B [2] поверхность обогащена атомами металлоидов, при де-
фиците основного компонента Co. Низкотемпературная обработка способствует пе-
рераспределению высокоподвижных атомов металлоидов и частичному уменьше-
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нию объема микропор, улучшая качество поверхности [2], что в свою очередь может 
благотворно сказываться на коррозионностойкости. Кроме того, при электрохимиче-
ских испытаниях АС в формирующейся защитной пленке, обнаруживается повы-
шенная концентрация хрома, которая обеспечивает высокую устойчивость к воздей-
ствию коррозионной среды. 

В ходе изучения склонности к пассивации термически обработанных АС при 
анодной поляризации выявлено, что сплав, отожженный при 748 К, обладает наибо-
лее протяженной площадкой пассивности, указывающей на образование самой ста-
бильной, по сравнению с другими образцами, пассивной пленки, благодаря которой 
материал не растворяется вплоть до потенциалов 1,1 В (рис. 2). 

Таким образом, по характеру корродирования исследуемый АС 
Co70,5Fe0,5Сr4Si7B18 может быть отнесен к химически совершенно стойким материа-
лам. Данное поведение объясняется преимуществами структуры, в которой нет гра-
ниц зерен, линейных дефектов типа дислокаций, кристаллографической анизотро-
пии. В процессе электрохимического воздействия предварительно отожженных АС 
происходит быстрое образование на поверхности бездефектных оксидных слоев с 
высокими защитными свойствами и высокой степенью однородности. 

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ (грант «А» № 14-02-00075). 
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Введение  
Химические методы получения металлических нанобъектов широко изучаются 

в последнее время. Основным преимуществом химических методов являются: воз-
можность получения нанообъектов малых размеров (порядка 1–10 нм), обладающих 
особыми свойствами [1]. Химические методы синтеза позволяют получать нанообъ-
екты разной внутренней структуры и морфологии: икосаэдрические наночастицы 
[2], сферические наночастицы или наночастицы в форме звездчатых многогранников 
[3]. Химические методы также позволяют синтезировать одномерные нанообъекты - 
наностержни [4]. Одномерные нанообъекты имеют важно практическое значение [5], 
они используются как сенсоры, солнечные батареи, фотодетекторы, катализаторы, 
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супергидрофобные поверхности и др. Настоящая работа посвящена разработке ме-
тодики синтеза серебряных наностержней большого отношения длины стержня к 
толщине.   

 
Методика приготовления наностержней 
Синтез серебряных наностержней (Рис. 1) был проведен в жидком растворите-

ле – этиленгликоле ГОСТ 10164-75 "ЧДА". В качестве прекурсора использовался 
нитрат серебра ГОСТ 1277-75 "ХЧ". Реакция протекала в присутствии поверхностно-
активного высокомолекулярного соединения поливинилпирролидона CAS 
Number  9003-39-8 и наночастиц никеля, полученных химическим способом. В ре-
зультате химической реакции ионы серебра восстанавливаются до атомарного со-
стояния и кристаллизуются с образованием наночастиц серебра и наностержней. 
Условия реакции и наличие поверхностно активных веществ влияют на морфологию 
образующихся нанообъектов. Подобраны условия синтеза большого количества се-
ребряных наностержней, сходных подлине и диаметру. Длина серебряных нано-
стержней достигает 40 микрон, толщина – около 80 нм. На рис. 1 видно, что количе-
ство сферических наночастиц серебра очень мало, что говорит о большом выходе 
наностержней.  

Никелевые наночастицы – катализаторы роста наностержней, были  получены 
методом химического восстановления в растворе этиленгликоля при использовании 
ацетата никеля CAS Number: 6018-89-9 в качестве прекурсора никелевых ионов и 
лимонной кислоты CAS Number: 77-92-9 в качестве восстановителя. Синтез наноча-
стиц никеля протекал при температуре 160°С при постоянном перемешивании в 
магнитной мешалке.  

 

  

Рис. 1. Изображение 
серебряного нано-
стержня, полученное 
при помощи сканиру-
ющего электронного 
микроскопа. CarlZeiss 
Sigma 
 

а б 
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Применение методов интенсивной пластической деформации с целью модифи-

кации структуры металлов вызывает большой интерес благодаря возможности полу-
чения в этих материалах уникальных физико-механических свойств. Для получения 
объемных материалов с модифицированной структурой и измененным соотношени-
ем прочностных и пластических свойств авторами [1, 2] развиваются комбинирован-
ные методы деформационной обработки, которые дополнительно включают сдвиго-
вую компоненту деформации, обеспечивая формирование регулируемой доли нано-
структуры в материале 

Предложенный в работе метод прокатки со сдвигом представляет собой усо-
вершенствованную стандартную технологию прокатки, в которой за счет дополни-
тельного перетекания металла в поперечном направлении (относительно оси прокат-
ки) создаются дополнительные сдвиговые напряжения. Исследования структуры и 
механических свойств проводились на меди марки М1 и техническом алюминии 
марки АД-1. 

Метод прокатки со сдвигом приводит к интенсивной фрагментации структуры 
и стимулирует развитие релаксационных процессов типа динамической рекристал-
лизации в ходе деформации. Развитие этого механизма приводит к росту количества 
рекристаллизованных зерен и к более высокой плотности материала в сравнении со 
стандартной технологией прокатки. 

Внесение дополнительной сдвиговой компоненты деформации при прокатке 
приводит к уменьшению количества структурных элементов с преимущественной 
кристаллографической ориентацией кристаллической решетки и способствует сни-
жению анизотропии структуры и свойств материалов в разных сечениях заготовки, 
по сравнению с прокаткой по стандартной технологии. 

Формирование при прокатке со сдвигом мелкозернистой структуры приводит к 
образованию особых механических свойств ГЦК металлов. При  прокатке со сдви-
гом достигается уровень прочностных свойств в 1.3 – 1.4 раза выше, чем для прокат-
ки по стандартной технологии, что является следствием упрочнения материала бла-
годаря формированию более мелкозернистой структуры. Одновременно с повышен-
ными значениями прочности после прокатки со сдвигом наблюдается уровень пла-
стических характеристик, сопоставимый с материалами, прокатанными по стандарт-
ной технологии. Это обусловлено тем, что при формировании структуры во время 
прокатки со сдвигом происходит более интенсивное развитие релаксационных про-
цессов, в результате чего увеличивается запас пластичности. 
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В методе сварки трением с перемешиванием (СТП) механическое соединение 
элементов металлоконструкции реализуется специальным вращающимся инстру-
ментом, который в зоне стыка кромок соединяемых деталей переводит металл в пла-
стичное состояние и перемешивает его. Прочность СТП соединения обеспечивается 
адгезионным физико-химическим взаимодействием атомов, активированным пла-
стической деформацией и высокими температурами. 

При разработке рациональных режимов СТП большое внимание уделяют кон-
струкции и условиям работы инструмента, которые определяют тепловой эффект 
процесса. Однако за эксплуатационные свойства соединения ответственна структура 
металла, которая формируется в сварном соединении в условиях мегапластической 
деформации в поле температур.  

Целью работы являлась апробация использования критерия диссипации меха-
нической энергии при поиске рациональных режимов СТП с учетом структурных 
изменений. 

Механическая энергия, вводимая в зону СТП, может быть представлена сум-
мой упругой энергии dW дефектов кристаллического строения, возникающих в про-
цессе пластической деформации, их собственной энергии dV, химической энергии 
dU в результате фазовых превращений, наведенных пластической деформацией, и 
выделения теплоты dQ. Мощность механической энергии, подводимой инструмен-
том к единице объема, описывается кинетическим уравнением [1]: 𝜎𝑖𝑖 (𝑑𝜀𝑖́𝑖/𝑑𝑑)  =
𝑑𝑑/𝑑𝑑 + 𝑑𝑑/𝑑𝑑 +  𝑑𝑑/𝑑𝑑 +  𝑑𝑑/𝑑𝑑 >  0, где σij(t) и έij(t) – изменения во времени 
тензоров напряжений и скоростей деформаций. 

Предполагается, что в характерных зонах СТП представительные объемы: до-
пустимо рассматривать в изотропном приближении; характеризуются структурой, 
ответственной за механическое состояние материала; в условиях термопластическо-
го воздействия испытывают работу внешних сил с генерацией, перемещением и вза-
имодействием носителей пластической моды (дислокаций) между собой и с другими 
дефектами кристаллического строения. 

Полагаем, что в пределах характерных зон СТП допустимы изотермические 
условия (T~const), обеспечивающие устойчивую пластическую деформацию (dσ/dέ 
>0). Для реологической модели упруго-вязко-пластичной среды в виде:  σ = K έm 
суммарная мощность P пластической деформации представляется суммой необра-
тимых слагаемых: 𝑃 =  ∫  𝜎𝑖𝑖(𝑡) έ𝑖𝑖(𝑡) 𝑑𝑑 =  𝐺 +  𝐽. Здесь: σ и έ – сопротивление и 
скорость пластической деформации; K и m>0 – параметры, 𝐺 ~ ∫ 𝜎 𝑑έ - часть энер-
гии на макроскопическое формоизменение зоны, обусловленное движением дисло-
каций и превращением в теплоту; 𝐽 ~ ∫ έ 𝑑𝑑 - энергия, расходуемая на формирова-
ние и аккомодацию образующихся структур.  

По результатам механических испытаний определяется 𝑚 = 𝑑𝑑/𝑑𝑑 и разделя-
ются вклады G и J с вычислением коэффициентов эффективности диссипации меха-
нической энергии 2𝑚/(𝑚 +  1)  =  𝜂(έ,Т), который изменяется в интервале 0÷100 % 
и служит критериальной оценкой. Для характерных структур известны интервалы 
значений η(έ,Т) [2]: 
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- неустойчивые дислокационные ансамбли → 0 < 𝜂(έ,Т) < 15; 
- предельно упрочненное (фрагментированное) состояние накануне динамиче-

ской рекристаллизации → 15 < 𝜂(έ,Т) < 25; 
- устойчивая равноосная динамически полигонизованная структура → 25 <

𝜂(έ,Т) < 35; 
- рекристаллизованное состояние с вероятностью проявления эффекта сверх-

пластичности → 35 < 𝜂(έ,Т)  →  100. 
Оценка структурного состояния по величине η(έ,Т) сопоставлена с данными 

металлографического исследования (рисунок) характерных зон в СТП соединении 3 
мм листов алюминиевого сплава из группы магналиев (таблица). Соединение было 
получено с помощью цилиндрического инструмента, который вращался с частотой n 
= 450 об/мин (ώ ~ 1 - 10 с-1) и двигался со скоростью v = 120 мм/мин вдоль кромки 
листов. 

 

Таблица 1. Химический состав сплава 1565ч 
 

Содержание химических элементов, вес.% 
Al Mg Mn Si Fe Zn Cr Zr Ti 

Основа 5,8 0,8 0,1 0,2 0,7 0,08 0,1 0,03 
 
 

 а) 

б) 
 

Рис. Карта распределения η(έ,Т) для диапазона режимов СТП (а) и общий вид структуры 
металла в объеме СТП с указанием характерных зон (б) 

 

 
По результатам металлографического исследования зон СТП и образцов после 

горячей пластической деформации: 
1. Установлено соответствие структур, выявленных в характерных зонах СТП и 

классифицированных с помощью карт распределения коэффициентов η(έ,Т). 
2. Показана целесообразность применения карт η(έ,Т) для рационализации ре-

жимов СТП. 
3. Рекомендован подбор режимов работы инструмента СТП для конкретного 

материала с учетом структурных изменений, характерных в условиях горячей пла-
стической деформации. 

 
1. Hot Working Guide A Compendium of Processing Maps Edited by Y.V.R.K. Prasad, S. Sasi-

dhara. Department of Metallurgy Indian Institute of Science: Bangalore, 2004.- 560 p. 
2. Малышевский В.А., Хлусова Е.И., Барахтин Б.К. Структурно-механическое состояние 

перспективных ГЦК сплавов в условиях горячей пластической деформации // Вопросы 
материаловедения, 2010.- №4(64).- С.7 - 20. 
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В методе сварки трением с перемешиванием (СТП) соединение элементов ме-
таллоконструкции реализуется специальным вращающимся инструментом (рис.1), 
который в зоне стыка кромок соединяемых деталей переводит металл в пластичное 
состояние и перемешивает его.  

 
 

Рис.1. Схема работы вращающегося инструмента в методе СТП. Обозначения символов 
приведены в тексте 

 

Прочность и качество СТП соединения обеспечивается физико-химическим вза-
имодействием атомов, активированных пластической деформацией и высокими тем-
пературами. При поиске рациональных режимов СТП большое внимание уделяют 
конструкции и условиям работы инструмента, которые определяют не только тепло-
вой эффект процесса 𝑞 ~ 𝜔,𝑅,𝐹, 𝑣, но и образующуюся структуру соединения.  

Целью работы являлось установление взаимосвязи параметров инструмента и 
структуры металла в зоне СТП соединения. 

Опыты проводились с цилиндрическим инструментом, который с наклоном α 
при вращении с частотой ω = 450 об/мин двигался со скоростью v = 120 мм/мин 
вдоль кромки листов толщиной 3 мм, изготовленных из алюминиевого сплава груп-
пы термически не упрочняемых магналиев (таблица). 

 
Таблица 1. Химический состав сплава 1565ч 

 

Содержание химических элементов, вес.% 
Al Mg Mn Si Fe Zn Cr Zr Ti 

Основа 5,8 0,8 0,1 0,2 0,7 0,08 0,1 0,03 
 
Исследование структуры СТП соединения выполнено методами металлогра-

фии. Структура металла, выявленная химическим травлением шлифов, типична для 
состояний после горячей или теплой пластической деформации. Определены грани-
цы характерных зон (рис.2): ядра, механотермического влияния (ЗМТВ), термиче-
ского влияния (ЗТВ) и основного металла (ОМ).  

Строение ядра характеризуется мелкими (1±0,5 мкм) равноосными зернами. 
Редкие разрывы длиной до 50 мкм межзеренного типа указывают на схватывание и 
износ в нанообъемах границ соприкасающихся зерен с генерацией вакансий, микро-
трещин и ювенильных участков, характерных для неравновесного диссипативного 
состояния. 
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Рис.2. Общий вид структуры металла в объеме СТП с указанием характерных зон 
 

В пределах ЗМТВ зерна объединены в каналы, ориентированные по направле-
нию мегапластической деформации. Поперечные (a) и продольные (b) размеры ка-
налов меняются, но в отношении этих характеристик a/b обнаружена закономер-
ность, которая характеризуется максимумом высотой ~0,3±0,1 в медианной области 
ЗМТВ. Внутри каналов выявлены упорядоченно ориентированные субзерна полосо-
вого типа, которые начинаются и оканчиваются на границах и характерны для фраг-
ментированного состояния с динамикой колебательного типа. По мере приближения 
к границам с ЗТВ или ядра значения a/b устремляются к единице, что свидетельству-
ет о доминировании динамических равноосных структур релаксационного типа.  

В науке о сварке реакцию металла на воздействие вращающегося (ω) и пере-
мещающегося (v) под действием усилия (F) инструмента диаметром 2R связывают с 
мощностью теплового источника q, для которого эффективность тепловыделения 
дополнительно обеспечивается коэффициентом трения μ(ω, R, F, v) = μ(V) (рис.3). В 
трибологии значения коэффициента трения рассматриваются в связи с последова-
тельностью статических и динамических структур неравновесного состояния на по-
верхностях трибоконтактов. С течением времени t деградация структур приводит к 
актам схватывания и образованию микротрещин.  

Низкая скорость вращения 
инструмента и его быстрое пе-
ремещение вдоль стыка приво-
дят к разогреву сплава до отно-
сительно низких температур и 
формированию мелкозернистой, 
прочной, но нестабильной 
структуры. Высокая скорость 
вращения инструмента и низкая 
скорость его перемещения ве-
дут к высокой температуре и 
крупнозернистой стабильной 
структуре. При разработке тех-
нологии СТП параметры ин-
струмента, при которых иници-
ируется схватывание, являются 
критериальными и должны 
подбираться для конкретного 
материала с учетом образую-
щихся структур. Существует 

интервал скоростей Vмин<Vопт<Vмакс, в котором перемешивание возможно без нару-
шения сплошности. Тогда Vмакс является критерием, достаточным для появления 
трещин износа схватыванием. Величину Vопт следует определить как критерий, не-
обходимый для получения прочного (бездефектного) СТП соединения. 

 

 

 
 

Рис.3 Изменение коэффициента трения μ и типы воз-
можных структур на разных этапах контакта трущих-
ся поверхностей в зависимости от частоты вращения 
n, скорости подачи v в поле температур 
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ВЛИЯНИЕ МОРФОЛОГИИ И ФАЗОВОГО СОСТАВА ПОДЛОЖКИ  
НА РАЗМЕРЫ ЭЛЕКТРООСАЖДЕННЫХ НИКЕЛЕВЫХ ЧАСТИЦ 

 
Шафеев М.Р., Грызунова Н.Н. 

 
Тольяттинский государственный университет, Тольятти, Россия,  
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Никель в настоящее время находит широкое применение как активное веще-

ство в катализаторах окисления углеводородов и получения синтез-газа. В основном 
никель используют, пропитывая керамику его солями, однако перспективным явля-
ется нанесение никеля на подложку в виде металлической сетки или ленты методом 
электроосаждения из раствора. При этом можно варьировать размеры частиц и их 
форму не только изменением параметров электроосаждения, таких как плотность 
тока и время осаждения, но и применением другого материала в качестве подложки. 
В данной работе исследовано влияние подложки на размеры электроосажденных ча-
стиц никеля. 

При электроосаждении никеля из электролита с модификатором на подложку 
из нержавеющей стали, никеля и меди отдельные «кластеры» никеля достигают в 
среднем 250 нм (рис. 1а), а при увеличении времени осаждения эти «кластеры» об-
разуют сплошное покрытие, состоящее из конусовидных частиц (рис. 1б). Эти кону-
сы в покрытии представляют собой треугольные пирамиды или многогранные пира-
миды со спиралевидными ступенями роста (рис. 1в). 

 

  
а б 

  
в г 

Рис. 1. Частицы никеля, полученные в результате электроосаждения:  
а) на сетку из нержавеющей стали; б) сплошное покрытие из конусов; в) многогранные 

пирамиды со ступенями роста; г) на сетку из Cr–Mn шпинели 
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Однако при осаждении никеля на подложку из Cr–Mn шпинели, полученного 
при термообработке сетки из нержавеющей стали 12Х18Н10 при различных темпе-
ратурах, картина кардинально меняется. 

При тех же режимах осаждения, которые в предыдущих случаях позволяли по-
лучать лишь сплошные никелевые покрытия с «конусами», в этом случае образуют-
ся отдельные «кластеры» размерами от 2 до 12 мкм (в зависимости от температуры 
отжига подложки), дискретно расположенные по всей поверхности подложки (рис. 
1г). «Кластеры» представляют собой шаровидные частицы с иголками-«конусами» 
на поверхности с радиусом у основания до 150 нм и отношением радиус-высота 
примерно 1 к 4. 

Таким образом, при изменении морфологии и фазового состава подложки мак-
симальный размер отдельных частиц-кластеров значительно увеличивается, дости-
гает микронных размеров, но при этом поверхность таких образований остается раз-
витой за счет многочисленных «конусов», образовавшихся в процессе их роста. 

Такие крупные частицы никеля можно механическим способом отделять от 
подложек и получать никелевые порошки из сферических частиц, которые, в свою 
очередь, могут быть использованы в различных каталитических процессах. 

 
Работа выполнена при поддержке гранта Министерства образования и науки 

Российской Федерации, постановление №220, в ФГБОУ ВПО «Тольяттинский госу-
дарственный университет», договор № 14.В25.31.0011. 
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Развитие новых методов неразрушающего контроля на основе применения яв-

ления акустической эмиссии (АЭ) представляет актуальную задачу современной 
прикладной физики. В структурно-неоднородных материалах  акустико-
эмиссионное излучение может генерироваться несколькими одновременно работа-
ющими механизмами различной природы, что существенно осложняет развитие ме-
тодов обработки акустико-эмиссионных сигналов и последующую интерпретацию 
результатов АЭ-диагностики. 

В данной работе предложена новая методика обработки сигналов АЭ и выде-
ления их информативных признаков. Она основана на предположении о самоподо-
бии физических процессов, связанных с деформированием и разрушением материа-
лов [1], что влечет за собой предположение о фрактальности характеристик реги-
стрируемого сигнала АЭ. Отдельные ветви в статистических распределениях пара-
метров акустической эмиссии, характеризующиеся разными показателями скейлин-
га, могут соответствовать отдельным механизмам генерации акустико-эмиссионного 
сигнала. Это должно позволить идентифицировать моменты включения отдельных 
механизмов и помочь в оценке их вкладов в суммарную энергию потока актов АЭ. 
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Построение статистических распределений и расчет коэффициентов скейлинга 
проведен для двух параметров АЭ-сигнала [2]. Первое распределение, по амплиту-
дам отдельных импульсов АЭ, является интегральной энергетической характеристи-
кой процесса акустической эмиссии. Второе распределение, по временным интерва-
лам между последовательными импульсами, характеризует кинетику процесса раз-
рушения и генерации акустического излучения. Анализ этих распределений показы-
вает, что они могут быть описаны как комбинация нескольких отдельных ветвей со 
своими показателями скейлинга в различных диапазонах масштабов по амплитуде и 
по времени соответственно. 

На примере двух материалов принципиально разной природы: пористого желе-
за (в широком диапазоне пористостей – от 5% до 30%) и композита (стеклотекстоли-
та марки СТЭФ), - демонстрируется возможность применения предложенной мето-
дики. В первом материале происходит пластическая деформация и разупрочнение 
компактных участков, а также идет рост трещин от концентраторов напряжений [3] 
при деформировании. Ранее проведенные исследования показали, что именно эти 
механизмы связаны с формированием основного доли импульсов АЭ излучения. 
Включение второго из них, роста трещин,  сопровождается появлением в рассматри-
ваемых распределениях второй ветви с другим, существенно отличающимся показа-
телем скейлинга. В случае распределения амплитуд это сопровождается выделением 
отдельного неперекрывающегося диапазона масштабов для второй ветви. 

В стеклотекстолитах в разрушении задействованы совершенно иные механиз-
мы, связанные с растрескиванием отдельных компонент материала, а также с отсло-
ением стеклоткани от связующего. Однако анализ распределений амплитуд и вре-
менных интервалов показывает [4], что включение новых механизмов при росте де-
формации материала приводит к усложнению структуры распределений амплитуд и 
временных интервалов. Аналогично пористым металлам, возникают новые ветви в 
получаемых  распределениях. 

Развитый подход к анализу параметров самоподобия сигналов акустической 
эмиссии может быть применен к широкому спектру материалов, характеризующихся 
разными механизмами разрушения и генерации АЭ-излучения. Он может представ-
лять интерес при создании новых усовершенствованных методов акустико-
эмиссионной диагностики и контроля структурно-неоднородных материалов. 
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Вопрос об электронном и структурном состоянии нанокристаллических мате-
риалов, полученных в неравновесных условиях, - один из самых крупных  вопросов 
физики твердого тела. Поэтому экспериментальные исследования таких материалов 
имеют определяющее значение для выявления и понимания общих закономерностей, 
которым подчиняются нанокристаллические вещества, необходмо выяснить природу 
нанокристаллических материалов и возможные области прикладного использования. 

Основным процессом, существенно меняющим структуру и свойства тонко-
пленочного конденсата является структурная релаксация. Исходное состояние тон-
копленочного конденсата характеризуется как состояние, далекое от равновесия, по-
этому естественным процессом является стремление системы к равновесному состо-
янию. Таким образом, протекание релаксационных процессов в пленках является 
определяющим структуру и свойства пленки в ходе различных внешних воздей-
ствий. Релаксация неравновесного состояния к равновесному вызывает возникнове-
ние упорядоченных структур, называемых в нелинейной физике «диссипативными 
структурами»[2]. Вдали от равновесного состояния вещество характеризуется тем, 
что незначительные изменения параметров системы могут привести к кардинально-
му изменению его физических свойств [3]. 

Многочисленные исследования показывают, что в двухслойных и многослой-
ных пленках при нагреве до некоторой температуры могут протекать химические 
реакции, трансформирующие исходные тонкие слои в новое вещество. 

В данной работе исследованы структура и свойства пленок, полученных рези-
стивным методом. Цель работы - исследование структурно-фазового состояния и 
электрических свойств тонкопленочного конденсата в ходе синтеза интерметалличе-
ских соединений. 

Тонкопленочные образцы готовились путем конденсации на подложки из стек-
ла толщиной 2 мм из паровой фазы тонкопленочных последовательных слоев систе-
мы Cu – Sn. Испарение необходимой порции вещества осуществляли резистивным 
нагревом на вакуумной установке ВУП-5 в условиях высокого вакуума (остаточное 
давление в камере установки составляло 10-5 торр). После нанесения на подложку 
тонких слоев исходных веществ проводили отжиг в вакууме путем нагрева в услови-
ях высокоинтенсивного теплового потока, создаваемого вольфрамовым нагревате-
лем резистивного испарителя. 

Идентификации продуктов структурной релаксации В том числе и продуктов 
синтеза была осуществлена рентгенофазовым анализом тонких пленок с помощью 
рентгеновского дифрактометра ДРОН-3.0, с использованием рентгеновской трубки с 
медным анодом и излучением λ=1,5405 Å.  

Для исследования структуры поверхности тонкопленочного конденсата был 
использован сканирующий зондовый микроскоп SOLVER NEХT. С его помощью 
анализировали рельеф поверхности пленки.  

В результате протекания эвтектической реакции в нашей тонкопленочной си-
стеме могут быть сформированы специальные структуры, представляющие собой 
чередование слоев олова и интерметаллического соединения Cu5Sn6. Мы не можем 
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отрицать протекание эвтектической реакции, однако фазовый состав свидетельству-
ет о преобладании интерметаллической фазы Cu -55 ат.% Sn. 

При тепловом воздействии синтез интерметаллической фазы может развивать-
ся либо в виде волны синтеза, либо в виде объемной реакции. В обоих случаях 
наблюдаем реакционные островки. Разница состоит в том, что при внешнем тепло-
вом воздействии активируются как процессы эволюции зон реакции, так и процессы 
зарождения новых островков. В случае объемного зарождения очаги статистически 
распределяются по границе раздела. В случае волны синтеза процесс генерирования 
реакционных зон (островков) локализован в виде границы, где концентрация этих 
островков максимальна. В этой связи тепловой эффект так же локализован в окрест-
ности волны и при достаточном значении его осуществляется процесс множествен-
ного зарождения в объемах нашей тонкопленочной системы. Таким образом можно 
заключить, что скорость роста реакционного островка контролируется аномальными 
диффузионными процессами массопереноса вещества пленки.  

Как оказалось при синтезе интерметаллической фазы наблюдается экспоненци-
альный рост электросопротивления. Подобное поведение характеризует кинетику 
процесса структурной релаксации, исследуя такую зависимость, можно определить 
активационные параметры процесса структурной релаксации и критические темпе-
ратуры. Величина проводимости (электросопротивления) характеризует концентра-
цию интерметаллической фазы. Чем выше электросопротивление, тем выше концен-
трация интерметаллической фазы. Нагрев тонкопленочного конденсата приводит к 
росту электросопротивления примерно в 40 раз, следовательно можно считать что и 
концентрация интерметаллических островков выросла в 40 раз. Так как структурное 
сосотояние пленки представляет собой систему реакционных островков интерметал-
лической фазы случайным образом распределенных в исходной тонкопленочной 
многослойной матрице, можно сказать, что рост сопротивления отражает рост кон-
центрации реакционных островков. Рентгенофазовый анализ свидетельствует фак-
тически о монофазности тонкой пленки, представляющей собой реакционные ост-
ровки, в которых шло формирование интерметаллической фазы. Существенный (бо-
лее чем на порядок) рост электросопротивления пленки свидетельствует, что кон-
центрации электронов в зоне проводимости существенно уменьшилась. В свою оче-
редь это означает, что электронная структура интерметаллических островков суще-
ственно отличается от электронной структуры исходных металлических слоев. Как 
известно, на определенной стадии развития островковой структуры не исключено 
формирование нанообъектов, электронная структура которых соответствует элек-
тронной структуре нульмерных объектов.  
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Методами растровой и просвечивающей электронной микроскопии проведено 

исследование влияния температуры на особенности пластической деформации и 
разрушения сплава V – 4.23 Cr – 1.69 Zr – 7.56 W (вес. %) после комплексной обра-
ботки, включающей стадии термомеханической и химико-термической обработки. 
Образцы изучаемого сплава деформированы активным растяжением при температу-
рах 20 °C, 800 °C, 900 °C и 1000 °С. 

Установлено, что при всех температурах растяжения процессы фрагментации 
кристаллической решетки преимущественно протекают в областях максимальной 
локализации пластической деформации, вблизи формирования шейки. При этом по-
казано, что температура растяжения не оказывает влияние на морфологию, размеры 
и фазовый состав мелкодисперсных (3 – 10 нм) частиц на основе ZrO. 

После растяжения при температуре 20 °C внутри крупных зерен (вытянутых в 
длину до 100 мкм и шириной до 20 мкм) наблюдается высокая плотность малоугло-
вых разориентировок, разбивающих эти зерна на высокодефектные субзерна разме-
рами от 1 мкм до 20 мкм. После растяжения при высоких температурах (800 – 
1000 °C) обнаружена аналогичная фрагментация крупных зерен, но при этом в 
сформированных субзернах наблюдается низкая плотность дефектов кристалличе-
ского строения. 

Методами просвечивающей электронной микроскопии в крупных субзернах, 
размерами от 10 до 20 мкм, обнаружено формирование микрополос после всех тем-
ператур растяжения. Установлено, что при температуре 20 °C их ширина составляет 
0.2 – 0.3 мкм. С повышением температуры растяжения до 800 °С и далее до 1000 °С 
ширина микрополос увеличивается в среднем до 0.6 мкм и 1 мкм соответственно. 
При этом показано, что скалярная плотность дислокаций с увеличением температу-
ры монотонно уменьшается от 1011 см-2 (при 20 °С) до 1010 см-2 (при 1000 °С). 

Для объяснения неустойчивости пластического течения в зонах локализации 
деформации использованы представления дислокационно-вакансионной модели. В 
качестве механизма пластической деформации в рамках этой модели предполагается 
механизм движения краевых дислокаций, подвижность которых определяется про-
цессами их переползания при преодолении частиц второй фазы в условиях высокой 
концентрации точечных дефектов. 

Исследования проведены с использованием оборудования Томского регио-
нального центра коллективного пользования Томского государственного универси-
тета. Работа выполнена в рамках Программы фундаментальных научных исследова-
ний государственных академий наук на 2013-2020 годы с финансовой поддержкой 
программы повышения конкурентоспособности ТГУ (Tomsk State University Compet-
itiveness Improvement Program). 
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Использование саморасширяющихся стентов из сплава с эффектом памяти 
формы (ЭПФ) обусловлено их малотравматичностью, эффективностью ликвидации 
острой непроходимости полых органов. 

Для лечения злокачественных новообразований толстого кишечника и прямой 
кишки в совместной лаборатории «Перспективные материалы и технологии» ИТА 
НАН Беларуси и ВГТУ в сотрудничестве со специалистами Витебского областного 
клинического специализированного центра разработана технология изготовления 
колоректального стента из мононити никелида титана [1] на основе конструкции 
предложенной в [2]. 

В качестве материала для изготовления стентов использовали проволоку меди-
цинского никелида титана Ti–55,77 вес.% Ni, изготовленную в ЗАО «Промышлен-
ный центр МАТЭК-СПФ» (г. Москва) марки ТН1 диаметром 0,35 мм. Проволоку 
TiNi предварительно отжигали на проход при 650°С с охлаждением на воздухе. Тем-
пература окончания обратного фазового перехода, измеренная методом дифферен-

циальной сканирующей калориметрии, соста-
вила Ак = 18°С. Плетение осуществляли путем 
навивки проволоки на специальную оснастку с 
последующей термической обработкой в среде 
инертного газа [1] и химической полировкой. 
Стент представляет собой плетеную конструк-
цию в виде цилиндрического каркаса с расши-
ряющимися чашеобразными окончаниями 
(рис. 1). Диаметр стента составляет 30 мм – 
рабочая часть и 36 мм – окончания стента, 
длина стента 135 мм, размер ячейки 4 мм. 

Поскольку термообработка играет важ-
ную роль в технологии изготовления стента, 
были проведены исследования по влиянию 
различных режимов термообработки проволо-
ки TiNi на её механические и функциональные 
свойства при комнатной (20°С) температуре и 
при температуре человеческого тела (36-38°С). 
Испытания проводили на разрывной машине 
ИП-5158. Деформационные кривые проволоки 
стента после различных режимов термообра-
ботки представлены на рисунках  2 и 3. 

 
 

Рис. 1. Внешний вид колоректального 
TiNi стента 
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Рис. 2. Деформационная кривая проволоки стента при 20°С после термообработки  
при температурах 350–700°С 

 
 

 
 

 
Рис. 3. Деформационная кривая проволоки стента при 38°С после термообработки  

при температурах 350-700°С  
 

После термообработки стента осуществляли контроль качества поверхности 
стента и его функциональных свойств. Установлено, что отжиг при 350°С позволяет 
сохранить достаточно высокие значения фазового предела текучести как при ком-
натной температуре (σм = 700 ± 20 МПа), так и при температуре 38°С (σм = 780 ± 30 
МПа). При этом наблюдается полное закрепление формы стента и хорошие псевдо-
упругие свойства (εупр = 5÷6 %) 
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ТЕХНОЛОГИЧЕСКИЕ ОСНОВЫ ПОЛУЧЕНИЯ СВАРКОЙ ВЗРЫВОМ 
ДВУХСЛОЙНЫХ ЦИЛИНДРИЧЕСКИХ ИЗДЕЛИЙ С СОЧЕТАНИЕМ СЛОЕВ 

«СТАЛЬ 37Г2Ф+08Х18Н10Т» 
 

Малахов А.Ю., Сайков И.В. 
 

ФГБУН ИСМАН, г. Черноголовка, Россия,  
sir.malahov2009@yandex.ru 

 
В настоящее время остро стоит проблема износа ответственных деталей и уз-

лов оборудования, работающего в нефтедобывающей отрасли. Наибольшему износу 
подвергаются такие элементы скважинного оборудования, как насосно-
компрессорные трубы (далее НКТ) и нефтяные штанги, предназначенные для транс-
портировки газообразных и жидкообразных веществ, а также для ремонтных и спус-
ко-подъемных работ. В условиях осложненной добычи средняя наработка на отказ 
НКТ в несколько раз ниже заявленного срока службы завода – изготовителя труб. 
[1,2]. В связи с этим, повышение коррозионной стойкости, а, следовательно, и дол-
говечности оборудования является актуальной задачей для современной отечествен-
ной промышленности. Увеличение срока эксплуатации может быть достигнуто пра-
вильным выбором материала, обработкой коррозионных сред, применением защит-
ных покрытий и других мероприятий, применение которых обуславливается эконо-
мической целесообразностью для конкретных условий эксплуатации. Одним из са-
мых перспективных путей повышения уровня защиты внутренней поверхности НКТ 
является плакирование труб из конструкционной стали нержавеющей коррозионно-
стойкой сталью типа 08Х18Н10Т. Данный способ позволит увеличить срок службы 
изделий и оптимально использовать дорогостоящие марки нержавеющих сталей. С 
точки зрения прочности сцепления слоев и равномерного соотношения их толщин в 
биметаллической трубе целесообразно для производства двухслойных трубных заго-
товок под дальнейшую прокатку в НКТ использовать такой метод получения много-
слойных металлических материалов, как сварка взрывом (далее СВ).  

Цель работы: исследовать особенности получения двухслойных цилиндриче-
ских изделий при использовании различных схем сварки взрывом. 

В качестве основных исходных материалов для проведения экспериментов ис-
пользовались трубы: из стали 37Г2Ф размером 108х12 мм и из стали 08Х18Н10Т 
размером 80х2 мм, длина исходных труб составляла 1000 мм.  

Сварка взрывом осуществлялась по трем схемам. Для проведения эксперимен-
тов по плакированию взрывом внутренней поверхности трубы из стали 37Г2Ф была 
опробована схема с двумя зарядами взрывчатого вещества (ВВ), инициируемых од-
новременно. Назначение внутреннего заряда ВВ - обеспечивать процесс сварки 
взрывом, наружного - предотвращать разрушение трубы. В ходе экспериментов бы-
ло установлено, что в процессе сварки взрывом происходит прочное соединение 
плакирующей трубы с основной. Однако, в ходе процесса нарушается целостность 
заготовки и происходит разрушение трубы под действием продуктов детонации. Ис-
следования границы соединения фрагментов биметаллической трубы показали, что 
граница раздела двух слоев имеет характерную для сварки взрывом волнообразную 
форму с длиной волны 0,3 мм и высотой 0,1 мм. Таким образом, схема с двумя заря-
дами требует дальнейшей доработки и дополнительного анализа вопроса о синхрон-
ном инициировании двух зарядов ВВ при сварке взрывом коаксиально собранных 
трубных заготовок.  
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Также, наряду с вышеописанной схемой, коллективом авторов были разрабо-
таны еще две технологические схемы внутреннего плакирования стальной трубы 
коррозионностойкой сталью 08Х18Н10Т, предполагающие использование внутрен-
него наполнителя (твердо-жидкого и твердого). 

В результате экспери-
ментальной работы было вы-
явлено, что оптимальной схе-
мой плакирования трубной 
заготовки с сочетанием слоев: 
конструкционная сталь 37Г2Ф 
и нержавеющая сталь 
08Х18Н10Т является схема с 
использованием внутреннего 
твердо-жидкого наполнителя в 
виде металлической дроби и 
воды (рис. 1), который имеет 
скорость звука близкую к ско-
рости звука в плакирующей 
трубе (сталь 37Г2Ф). Элемен-
ты дроби отводят ударные 
волны, а жидкость, которая 
находится в зазорах между 
твёрдыми частицами, являясь 
несжимаемой при высокоско-
ростном нагружении, предот-
вращает смятие тонкостенной 
плакирующей трубы. Суще-
ственным преимуществом 
схемы является возможность 
многократного использования 
твёрдых частиц, а также лёг-
кость монтажа при сборке под 
сварку взрывом и удаления 
внутреннего элемента после 
сварки. 

В результате экспери-
ментов были получены опыт-
ные двухслойные трубные за-
готовки с внутренним корро-
зионностойким слоем из не-
ржавеющей стали 08Х18Н10Т 

(рис. 2). Трубные заготовки прошли 100% ультразвуковой контроль, которые пока-
зал удовлетворительную сплошность сцепления слоев. 

 
1. Особенности коррозионного разрушения насосно-компрессорных труб при эксплуатации в 

средах с повышенным содержанием углекислого газа. С. А. Князькин, А. В. Иоффе, М. А. 
Выбойщик, А. О. Зырянов // Металловедение и термическая обработка металлов, 2012, № 
10, с. 10-14; 

2. Ивановский В. Н. Коррозия скважинного оборудования и способы защиты от нее // Инже-
нерная практика, № 3, 2011, с. 18-25; 

 

 
 

Рис. 1. Схема плакирования взрывом  
трубной заготовки 

 

 
 

Рис.2. Кольцевой образец 37Г2Ф+08Х18Н10Т,  
вырезанный из двухслойной трубной заготовки,  

полученной сваркой взрывом 
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ОСОБЕННОСТИ ЧИСЛЕННОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ ФАЗОВЫХ  
ДИАГРАММ В ПРОГРАММНОМ ПАКЕТЕ Thermo-Calc 
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Сегодняшний рынок программного обеспечения способен предложить иссле-
дователям целый ряд программ для решения задач в области материаловедения и 
разработки новых перспективных материалов. В большинстве случаев назначением 
этих программ является численное моделирование.  

В данной работе проведен анализ возможностей построения бинарных и 
тройных диаграмм состояния в программном пакете Thermo-Calc Software. Показаны 
положительные и отрицательные стороны данного программного пакета. В основе 
программы Thermo-Calc заложена модель классической термодинамики, которая 
имеет дело с системами, находящимися в состоянии равновесия. Thermo-Calc позво-
ляет проводить стандартные расчеты состояния равновесия и термодинамических 
величин с использованием термодинамических баз данных, а также специальные 
расчеты, например, моделирование диффузии в многокомпонентных сплавах. При 
работе с пакетом Thermo-Calc нами обнаружено, что этот программный пакет 
успешно работает только с известными базами данных, не позволяя их пополнять 
или видоизменять. На примере бинарной диаграммы состояния Co-Al для которой 
есть база данных, показано, что использование данного пакета не позволяет нано-
сить температурные границы метастабильных состояний и магнитных превращений. 
Проведена попытка построения изотермических и политермических разрезов диа-
граммы Co-Al-W для которой еще не создана база данных (рис.1).  

 

 
 

Рис. 1. Политермический разрез диаграммы состояния Co-Al-W 
 
Работа выполнена при финансовой поддержке проекта РФФИ № 14-08-00018 
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ВЛИЯНИЕ ХИМИЧЕСКОГО СОСТАВА НА ХАРАКТЕР АТОМНОГО  
УПОРЯДОЧЕНИЯ B2 ФАЗЫ В СИСТЕМЕ Co–Al–Si 

Ежов И. В., Казанцева Н. В. 
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Исследовано влияние химического состава на характер заполнения атомных 

позиций в кристаллической решетке интерметаллида CoAl. Были выбраны сплавы 
тройной системы Co–Al–Si: 57-59ат.%Co–38-41ат.%Al–2-3ат.%Si. По данным 
рентгенофазового анализа состояние сплавов однофазное (В2 фаза). Определены 
значение степени дальнего порядка и параметр кристаллической решетки В2 фазы в 
исследованных сплавах. В сплаве с 58ат.%Co–2ат.%Si степень дальнего порядка 
составляет 0,96. С увеличением содержания кобальта снижается параметр 
кристаллической решетки В2 фазы. По магнитным измерениям все сплавы 
парамагнитные, они не дают сигнала в интервале температур 90–290K. В структуре 
сплава 58ат.%Co–2ат.%Si обнаружены призматические дислокационные петли 
(рис.1). Полученные электронно-микроскопические результаты, подтверждают факт 
присутствия вакансий в упорядоченной решетке В2. Подобная дефектная структура 
была обнаружена ранее в сплаве Al–47ат.%Ni так же имеющем однофазное 
состояние (В2 фаза) [1]. Характер заполнения атомами Co, Al, Si кристаллической 
решетки В2 фазы обсуждаются. 

 

     
                                         a                                                           б 

 
Рис.1. Микроструктура сплава 58ат.%Co–2ат.%Si, ПЭМ: a-темнопольное изображение 

призматической дислокационной петли, полученное в рефлексе (210);  
б – микроэлектронограмма к а, ось зоны [001]. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке проекта РНФ № 12-15-00001. 
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Модификация поверхности частиц порошка жаропрочных никелевых сплавов 

оксидами иттрия, кобальта или их смесей позволяет получить термобарьерные по-
крытия. Были модифицированы две партии порошков: в первой в качестве модифи-
цирующего материала использовали окисид иттрия с расчетной толщиной 7 нм; во 
второй партии использовали смесь оксидов иттрия и кобальта расчетной толщины 7 
нм при весовом соотношении Y/Co = 23/13.  

Компактирование порошка осуществлялось по цилиндрической схеме на двух 
режимах нагружения (при скорости детонации 3000 и 4500 м/с). После нагружения 
ампулы разрезались на образцы. Затем производилось спекание компактов в вакуум-
ной печи при t=875o C. Образцы в печи устанавливались на подложку из графита. В 
процессе нагрева вследствие прохождения реакции между поверхностью компакта 
никеля и графитом началась реакция с дополнительным выделением тепла. Повы-
шение температуры привело к оплавлению нижней части ампулы, при этом наиболее 
сильно оплавились компакты из исходного порошка. Минимальное воздействие пре-
терпели компакты с порошком, поверхность которого была модифицирована иттри-
ем. 

Установлено, что нанопленка из модифицирующего покрытия не разрушается 
при ударно-волновом обжатии. В процессе компактирования взрывом происходит 
плотная упаковка частиц с их деформацией и активацией поверхности без наруше-
ния целостности наноплёнки оксида иттрия, сохраняется исходная структура порош-
ка. При последующем спекании в ампуле за счёт процессов диффузии и наличия ак-
тивной поверхности прочность соединения возрастает, о чем свидетельствует значи-
тельное увеличение доли вязкого излома. Отметим, что компактирование с исполь-
зованием энергии взрыва позволяет производить спекание при относительно невы-
соких температурах (значительно ниже температуры плавления). 

В образцах из исходного порошка зафиксировано выделение вольфрама и мо-
либдена внутри частиц и на контактных границах спрессованного порошка. Кроме 
того, отмечено повышенное содержание железа в массе компакта. По-видимому, 
этот эффект является  результатом перегрева компактов.  

Наличия выделений новых фаз и элементов стальной оснастки в компактах из 
порошка, модифицированного оксидом иттрия, не выявлено. Следовательно, моди-
фикация поверхности частиц порошка нанопленкой Y2O3 позволяет исключить диф-
фузию элементов внутрь частиц порошка и обеспечивает их прочное соединение как 
при компактировании, так и при последующем спекании. Нанопленки Y2O3 на по-
верхности частиц изолируют их от взаимодействия с графитом и ампулой. Наблюда-
емое частичное взаимодействие компакта из порошка, модифицированного смесью 
Y2O3-СоО, с углеродной подложкой при спекании указывает на наличие локальных 
участков, где наноплёнка отсутствует. 

Результаты работы могут быть рекомендованы для изготовления деталей, ко-
торые должны сохранять свои механические свойства, коррозионную стойкость и 
устойчивость к окислению в агрессивной среде газов с высокой температурой. 
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Двухслойный материал латунь-инвар – это термобиметалл марки ТБ 1353 

(ТБ 130/17), в котором активный слой представляет собой латунь Л63, а пассивный – 
инвар 36Н. Сочетание металлов с резкоразличающимися коэффициентами термиче-
ского расширения, сваренных между собой по всей поверхности, обусловливает ос-
новное свойство термобиметаллов – термочувствительность. Элемент из термобиме-
талла в процессе нагрева деформируется за счет неравномерного распределения 
внутренних напряжений.  

Термодинамические параметры в сварочном зазоре впереди точки контакта, 
характеризующие режим сварки взрывом, являются фактором определяющим про-
цесс образования соединения. После столкновения свариваемых пластин точка кон-
такта движется вдоль них, образуя перед собой область ударно-сжатого газа (УСГ). 
Воздействие этого потока приводит к прогреву металла вплоть до расплавления его 
поверхности, что может оказывать существенное влияние на качество соединения [1, 
2, 3]. Поскольку в качестве активного слоя использована латунь, содержащая легко-
плавкий компонент (37% цинка), выбор режима сварки должен быть проведен с уче-
том вышеизложенного. 

Сварка взрывом осуществлялась метанием латуни зарядом взрывчатого веще-
ства (ВВ) на неподвижный лист инвара по классической схеме с параллельным рас-
положением пластин (рис. 1). В экспериментах варьировались скорости точки кон-
такта и метания листа латуни (табл.1). Расчет температуры УСГ проведен по мето-
дике [1]. Размер образцов 300х800 мм. 

 

 
 

Рис.1. Схема сварки взрывом 
 

Таблица 1. Параметры сварки взрывом 
 

Режим Скорость точки 
контакта, м/с 

Скорость метаемой 
пластины, м/с 

Температура УСГ, 
°K 

1 2400 550 2628 
2 2250 470 2250 
3 2050 400 1890 
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Обнаружено, что режим №1 не обеспечивает достаточную прочность сцепле-
ния слоев (составляет 90-100 МПа). На поверхности контакта латуни и инвара обна-
ружен неравномерный слой, по составу в среднем близкий к латуни. Обнаружены 
локальные участки с повышенным содержанием цинка, что объясняется его легко-
плавкостью. Такая картина свидетельствует о значительном превышении температу-
рой УСГ (2628 °К) в сварочном зазоре оптимального значения. 

Участки завихрений в граничной зоне зафиксированы при использовании ре-
жима №2 (рис 2 а). Высота волны составила порядка 0,45 мм, период – 1,1 мм. Ана-
лиз показывает, что участки завихрений содержат в себе смесь из элементов, состав-
ляющих свариваемые сплавы. При использовании режима №3 волны в большинстве 
случаев имеют достаточно ровный и регулярный профиль, практически без зон за-
вихрений и оплавов (рис. 2 б). Высота волны снизилась по сравнению со вторым ре-
жимом и составила порядка 0,3 мм. Период волны остался прежним 1,1 мм. 

 

  
 

Рис. 2. Микроструктура околошовной зоны термобиметалла латунь-инвар:  
а – режим №2; б – режим №3 

 
Исходя из микроструктуры, представленной на слайде, можно сделать вывод, 

что режим номер 3 является более предпочтительным, что свидетельствует об опти-
мальном значении температуры УСГ (1890 °К) в сварочном зазоре. В результате 
экспериментов по сварке взрывом по данным ультразвукового контроля получены 
образцы со 100% сплошностью соединения. Испытания на отрыв плакирующего 
слоя показали прочность соединения 330 МПа. Образцы выдержали испытания на 
изгиб без признаков расслоения. Таким образом, экспериментально подтверждены 
результаты расчетов параметров ударно-сжатого газа и определен оптимальный ре-
жим сварки взрывом инвара 36Н с латунью Л63. При этом обеспечена "чистая" гра-
ница раздела без оплавлений, т.е. была исключена эжекция легкоплавкой фазы (цин-
ка) с выносом ее в сварочный зазор. 

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного 

проекта № 14-08-00845А. 
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Предлагается использовать методы интенсивной пластической деформации 
(ИПД) для соединения разнородных металлических материалов с целью получения 
гибридного многослойного материала, с одновременной трансформацией микро-
структуры в ультрамелкозернистую или наномасштабную. В данной работе прове-
дено изучение эволюции структуры и прочности гибридного материала «сталь / ва-
надиевый сплав / сталь» при ИПД кручением под высоким давлением (КВД). 

Исходные плоские образцы диаметром 8 мм вырезали из листов стали 08Х17Т 
и ванадиевого сплава V–10% Ti–5% Cr в рекристаллизованном состоянии. Перед 
КВД собирали трехслойную заготовку: нижний стальной слой толщиной 0,3 мм (со 
стороны лунки), средний слой из сплава ванадия толщиной 0,2 мм и верхний сталь-
ной слой толщиной 0,5 мм (см. рис. 1). КВД трехслойной заготовки проводили в 
«лунке» глубиной 0,5 мм при комнатной температуре, при квазигидростатическом 
давлении P = 6 ГПа и числе оборотов N = ¼; ½; 1 и 5. Дополнительно проводили 
квазигидростатическое сжатие трехслойной заготовки без оборотов (N = 0). 

 

 
 

Рис. 1. Схема КВД трехслойной заготовки 
 
КВД трехслойной заготовки с числом оборотов от ¼ до 5 приводит к прочному 

соединению всех слоев (см. рис. 2). Уже после КВД с числом оборотов N=1 в струк-
туре гибридного образца на границе между стальными слоями и сплавом ванадия 
начинают формироваться деформационные завихрения (см. рис. 2 б). 
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а) N = ¼                                                                    б) N= 1 

 
в) N = 5 

Рис. 2. Фотография поперечного сечения образца трехслойного материала после КВД при 
температуре 20 ºС и различном числе оборотов  (на рисунке более светлые области соответ-

ствуют стали 08Х17Т, а более темные – сплаву V–10% Ti–5% Cr) 
 
После КВД трехслойной заготовки с числом оборотов N=5 наблюдается фраг-

ментация слоя ванадиевого сплава на более тонкие слои, имеющие закругленную, 
вихреобразную форму, причем при удалении от центра образца их количество уве-
личивается, а толщина уменьшается (см. рис. 2 в). Толщина отдельных слоев не пре-
вышает 100 нм. 

Использование только квазигидростатического сжатия без сдвиговой деформа-
ции (N = 0) не обеспечивает сцепления слоев. Однако их толщина уменьшается (от-
носительное уменьшение толщины стальных слоев составило 22 %, а слоя ванадие-
вого сплава 16 %). При этом микротвердость стальных слоев повышается с 180 до 
255– 280 HV (т.е. в 1,4 – 1,5 раз), а ванадиевого сплава с 230 до 275–300 HV (т.е. в 
1,2 – 1,3 раз) из-за повышения плотности дислокаций. 

Повышение степени деформации при КВД (т.е. увеличение числа оборотов с ¼ 
до 5) приводит к увеличению значений микротвердости стальных слоев и слоя вана-
диевого сплава, при этом стальные слои упрочняются быстрее, чем ванадиевый 
сплав. В центре образца микротвердость всех слоев ниже по сравнению с его краями, 
и ее увеличение с ростом числа оборотов менее заметно, чем на середине радиуса 
образца и на его краях.  

После КВД с числом оборотов N = 5 значения микротвердости стальных слоев 
(на середине радиуса образца) повышаюся до 570–630 HV (т.е. в 3,2 – 3,5 раз), а слоя 
сплава ванадия до 440-470 HV (т.е. в ~2,0 раз). 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Минобрнауки РФ (Проект 

№14.А12.31.0001). 
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Возможность получения β-сплавов с модулем упругости, близким к костной 

ткани, а также биоинертные свойства сплавов системы Ti–Nb делают их привлека-
тельными для производства медицинских имплантатов. В настоящее время аддитив-
ные технологии находят применение и в изготовлении имплантатов. Особенности 
методов аддитивных технологий, в частности, метода селективного лазерного сплав-
ления (СЛС), упрощают процесс изготовления изделий сложных форм с необходи-
мой пористостью и минимизируют затраты исходного материала. Однако высокие 
скорости плавления и охлаждения, связанные с особенностями процесса, приводят к 
структурно-фазовым превращениям в материале. Конечное структурно-фазовое со-
стояние материала после СЛС является крайне важным, в том числе и для оценки 
функциональных свойств. Целью данной работы стало исследование структурно-
фазового состояния сплава Ti–Nb, полученного из композитного порошка методом 
СЛС. 

В работе исследовался объемный 3D образец, сформированный методом СЛС 
на установке «ЛУЧ» [1]. Образец был получен из композитного порошка, содержа-
щего 60 мас. % Ti и 40 мас. % Nb [2]. Режим сплавления был следующим: мощность 
лазерного излучения – 200 Вт; диаметр пятна лазерного луча – 0,1 мм; шаг сканиро-
вания – 0,05 мм; толщина насыпки порошка – 0,2±0,05 мм; скорость сканирования 
луча лазера – 0,01 м/с. Для уменьшения пористости получаемого образца после пер-
вого сплавления порошка уже сформированный слой дополнительно обрабатывался 
лазерным лучом на скорости 0,3 м/с. Перед сплавлением каждого следующего слоя 
образец поворачивался на 90º. Толщина полученного 3D образца составила 4,2 мм. 

Исследование структуры и фазового состава продольной и поперечной поверх-
ностей образца методами рентгеноструктурного анализа, растровой электронной 
микроскопии, энергодисперсионного микроанализа проводилось на приборах ДРОН-
7, LEO EVO 50 в ЦКП «НАНОТЕХ», ИФПМ СО РАН. 

Формирование многослойного образца, происходит за счет нанесения отдель-
ных монослоев. То есть структурно-фазовое состояние всего образца напрямую за-
висит от структуры и фазового состава отдельно-взятого монослоя. 

С учетом особенностей и характера поверхности излома можно описать про-
цесс формирования монослоя. При воздействии лазерного луча осуществляется 
плавление порошкового композита, расположенного в верхней части. В верхней 
расплавленной части материала теплоотвод при охлаждении направлен в сторону 
подложки. В обратном направлении от границы со спеченным порошковым матери-
алом происходит кристаллизация с образованием усадочных пор. В нижней части 
высокие скорости охлаждения обеспечивают формирование мелкозернистой струк-
туры с включениями по границам зерен мелких газовых пор. В верхней части, где 
теплоотвод в подложку затруднен, условия охлаждения обеспечивают более равно-
весные условия кристаллизации материала. В результате в верхней части монослоя 
образуется зона со среднезернистой структурой с невысокой пористостью и зернами 
большего размера. На границе между верхней и нижней зонами кристаллизации воз-
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никают крупные округлые поры. Формирование таких зон зависит от условий рас-
плавления порошка, кристаллизации и охлаждения в процессе СЛС. Nb и Ti равно-
мерно распределены по объему образца. 

Метод СЛС позволяет сформировать монослой сплава Ti-Nb из композитного 
порошка с однородным элементным составом, и содержащий зоны среднезернистой 
и мелкозернистой структуры. При проведении СЛС для формирования более одно-
родного микроструктурного состояния по объему образца с заданными геометриче-
скими размерами требуется создание определенных условий охлаждения и кристал-
лизации порошка, при которых весь объем монослоя, а значит и всего изделия, будет 
иметь идентичную микроструктуру с достаточно мелким зерном и незначительной 
пористостью. 

Исследование поверхности излома 3D образца показало, что в его продольном 
сечении размер зерен находится в интервале 5-40 мкм. В поперечном сечении 
наблюдаются зоны вытянутых неравноосных зерен с размерами в интервале 3-30 
мкм и зоны с более равноосными зернами с размерами в интервале 2-15 мкм. Кон-
центрация ниобия изменяется в небольших пределах 36-38 мас. %. 

Ренгтгеноструктурный анализ показал, что структура 3D образца состоит из β-
ОЦК твердого раствора Ti и Nb и неравновесной α''-фазы с орторомбической решет-
кой. Ее появление объясняется неравновесными условиями кристаллизации матери-
ала. 

Таким образом, в результате метода СЛС был получен сплав Ti-Nb из компо-
зитного порошка Ti и Nb в виде многослойного 3D образа с однородным распреде-
лением Ti и Nb. Формирование выраженных зон по сечению образца с мелкозерни-
стой и среднезернистой структурой связано с различными температурно-
временными условиями кристаллизации и охлаждения слоя, расплавленного в про-
цессе СЛС. Среднее содержание ниобия по всему объему многослойного образца 
изменяется в небольших пределах 36-38 мас.%. Сплав Ti-Nb имеет двухфазное со-
стояние, а именно, фазу β-ОЦК твердого раствора Ti и Nb и неравновесную мартен-
ситную α″-фазу. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Российского научного фонда, 

грант № 15-19-00191. 
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В работе изучали влияние термической обработки (ТО) при температурах 

1050–1250ºС на микроструктуру сплавов на основе TiNi. Исследование проводили на 
проволочных образцах из 2 сплавов на основе TiNi полученных разными способами 
- методом индукционной плавки (сплав 1) и методом гарнисажной плавки с вакуум-
ным дуговым переплавом (сплав 2), в результате чего сплавы обладают различным 
содержанием примеси кислорода и, как следствие, разной объемной долей интерме-
таллидных частиц Ti2Ni/Ti4Ni2O. Сплав 1 имеет состав Ti–55,8 масс.% Ni, и содер-
жит 7 % объемной доли частиц фазы Ti2Ni/Ti4Ni2O, а сплав 2 – Ti–55,9  масс.% Ni, и 
14 % объемной доли частиц фазы Ti2Ni/Ti4Ni2O. 

Термическую обработку проводили в вакуумной печи СШВЭ при температу-
рах 1050-1250 ºС в течении одного часа.  

Исследование структуры показало, что после ТО в сплаве 1 происходит рез-
кий рост зерна B2-фазы (рис. 1). После обработки при 1050–1100ºС средний размер 

зерен составляет примерно 
110±115 мкм, при дальнейшем 
увеличении температуры про-
исходит значительный рост 
зерна (рис. 1).  

В сплаве 2 наблюдаются 
аналогичные закономерности в 
формировании крупнозерни-
стой микроструктуры, однако, 
существует два сильных раз-
личия в этом процессе (рис. 1). 
Во-первых, резкое увеличение 
размера зерна в сплаве 2 про-
исходит при более высокой 
температуре, выше 1200ºС. Во-
вторых, средний размер В2-
зерна в сплаве 2 в два раза 

меньше, чем в сплаве 1 при тех же температурах. Это связано с более высоким со-
держанием в сплаве 2 частиц Ti2Ni/Ti4Ni2O и большим их размером. 

Формирование крупнозернистой структуры при температурах выше 1100ºС 
может быть объяснено процессами начала растворения интерметаллидных частиц. 
Препятствовать росту зерна В2 фазы могут как частицы интермателлидов 
Ti2Ni/Ti4Ni2O, так частицы TiNi3, которые также могут присутствовать в сплаве. Од-
нако, поскольку интерметаллидная фаза TiNi3 в исследуемых сплавах не была обна-
ружена, то основным фактором, сдерживающим рост зерна В2-фазы, являются ча-
стицы Ti2Ni.  

В соответствии с диаграммой состояния TiNi, интерметаллид Ti2Ni должен 
растворяться при температуре около 1000ºС при протекании обратной перитектиче-

 
 

Рис. 1. Зависимость среднего размера зерна сплавов  
на основе TiNi от температуры термической обработки 
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ской реакции TiNi+ Ti2Ni →L+TiNi. Существует ряд публикаций, в которых было 
показано, что растворение частиц Ti2Ni в сплавах на основе никелида титана не про-
исходит ниже 1200ºС [1]. В тоже время наши исследования [2] показали, что объем-
ная доля Ti2Ni при нагреве в интервале от 700 до 1100 ºС изменяется в сторону 
уменьшения. Особенно сильное изменение объемной доли Ti2Ni наблюдается в 
сплавах с высоким исходным содержанием этих частиц. В соответствии с перитек-
тической реакцией TiNi+Ti2Ni→L+TiNi частицы фазы Ti2Ni должны полностью пре-
вращаться в жидкую фазу при температуре этой реакции, что неизбежно должно 
приводить к пережогу. Анализ микроструктуры сплава 1 подвергнутого нагреву при 
1050-1250ºС не выявил бесспорных следов образования жидкой фазы. В образцах 
по-прежнему наблюдаются мелкие частицы Ti2Ni, форма которых несколько округ-
лилась по сравнению с внешним видом частиц в сплаве в исходном состоянии, что 
может быть связано как с протеканием перитектической реакции, так и с протекани-
ем диффузионных процессов сфероидизации частиц (рис. 2, а). Других перечислен-
ных выше признаков пережога обнаружено не было.  

 

 
а 

 
б 

Рис. 2. Микроструктура сплавов на основе TiNi после ТО при 1250 ºС:  
а – сплав 1, б  – сплав 2 

 
В сплаве 2 следов образования дендритных структур и пор также не обнаруже-

но. Однако при температурах нагрева выше 1150ºС наблюдаются ярко выраженные 
следы образования жидкой фазы, связанные с изменением морфологии частиц Ti2Ni 
(рис. 2, б). Наиболее ярко и очевидно следы жидкой фазы наблюдаются после ТО 
при 1200-1250ºС: в структуре наблюдаются крупные скопления частиц или их кон-
гломератов, образовавшихся за счет коалесценции. Таким образом, образование 
жидкой фазы наиболее вероятно в сплавах на основе никелида титана с высокой 
объемной долей частиц Ti2Ni/Ti4Ni2O,  расплавление которых в основном способ-
ствует пережогу.  

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного 

проекта № 14-03-31995 мол_а. 
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Цель работы – исследование изменения степени тетрагональности в процессе 

низкотемпературного распада мартенсита закалённой среднеуглеродистой стали и 
установление состава образующегося метастабильного карбида железа. 

Объектом экспериментального исследования являлась конструкционная сталь 
40Х промышленной выплавки. Термическую обработку проводили по режиму: тем-
пература нагрева под закалку – 860 °C, охлаждение в 10 %-ом водном растворе NaCl 
и минеральном масле (далее в соли и масле) и вылеживание при комнатной темпера-
туре или низкотемпературный отпуск при 155 °С. Рентгеноструктурный анализ про-
водили на установке ДРОН–2.0 с использованием Co Kα-излучения, в режиме непре-
рывной съемки дифракционных максимумов. 

 

              
 

Рис. 1. Зависимости изменения c/a (а) и HV (б) от времени вылеживания 
 
В ходе вылеживания закаленных образцов изменение степени тетрагонально-

сти мартенситной решетки происходит в два этапа (рис. 1, а). В начале, на первом 
этапе, происходит ускоренное изменение степени тетрагональности, на втором этапе 
она не меняется (в пределах погрешности использованной методики ≤ 5 %). Сопо-
ставление изменения степени тетрагональности и микротвердости от времени выле-
живания (рис. 1, а, б) показывает, что определяющим процессом, приводящим к из-
менению микротвердости, является уход углерода из пересыщенного твердого рас-
твора. С ростом скорости охлаждения степень тетрагональности решетки закаленной 
стали увеличивается, вследствие уменьшения сегрегации углерода на структурных 
дефектах как аустенита в температурном интервале, предшествующем мартенситно-
му превращению, так и мартенсита в пределах мартенситного интервала при само-
отпуске. После завершения первого этапа, степень тетрагональности решетки мар-
тенсита практически перестаёт меняться независимо от скорости охлаждения при 
закалке.  

С повышением температуры низкого отпуска до 155 °С увеличивается диффу-
зионная подвижность углерода, что приводит к увеличению интенсивности измене-
ния степени тетрагональности на первом этапе распада. Разница в интенсивности 
распада мартенсита образцов, закаленных с разной скоростью охлаждения, исчезает. 
С помощью растрового электронного микроскопа Carl Zeiss серии EVO®MA10 уста-
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новлено, что состав метастабильного ε-карбида, образующегося при низкотемпера-
турном распаде мартенсита описывается формулой Fe2C. 

 
«Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ и  Администра-

ции Тульской области в рамках научного проекта № 15-48-03237 «р_центр_а». 
 
 
 

ФОРМИРОВАНИЕ УПРОЧНЕННОГО СЛОЯ ПРИ ЭЛЕКТРОИСКРОВОЙ 
ЦЕМЕНТАЦИИ 

 
Шевченко О.И., Трекин Г.Е. 

 
НТИ (филиал) УрФУ, г. Нижний Тагил, Россия,  

shevchenko_oleg@mail.ru 
 

Традиционные и хорошо изученные способы цементации такие как: цемента-
ция в твердом карбюризаторе, жидкой среде, а так же газовая цементация, несмотря 
на широкое распространение, имеют ряд существенных недостатков. Основными 
являются: сложность и длительность процесса, высокая температура, приводящая к 
необходимости дополнительной термической обработки, вследствие роста аустенит-
ного зерна. Значительную технологическую сложность представляет процесс хими-
ко-термической обработки крупногабаритных деталей и инструмента деформации. 

В последнее время предпринимаются попытки получения цементированного 
слоя на поверхности деталей с использованием искрового разряда. За основу взят 
процесс электроискрового легирования (ЭИЛ), сущность которого состоит в том, что 
искровой разряд разрушает материал анода, продукты эрозии которого переносятся 
на катод (обрабатываемую деталь). Высокая температура разряда вызывает плавле-
ние частиц электродного материала и их частичное испарение. Пары материала рас-
ширяются, сбрасывают с поверхности частицы анода, которые проходя через газо-
вую среду, внедряются в катод, образуя упрочнённый слой. Под действием искрово-
го разряда катодная область резко разогревается и сразу же охлаждается за счет теп-
лоотвода в изделие. Таким образом, происходит закалка поверхности до повышен-
ной твердости. Не смотря на привлекательность метода, не решенными вопросами 
остаются малая глубина цементированного слоя и не высокая степень цементации. 

Задачей данного исследования является интенсификация диффузионных про-
цессов электроискровой цементации посредством ультразвуковых колебаний (УЗК). 
Резонансная схема, использованная в эксперименте, позволяла выявить воздействие 
ультразвука в областях узлов и пучностей колебаний стоячей волны. 

Фазовый анализ упрочненных слоев показал максимальное влияние УЗК в 
областях близких к узлу колебаний стоячей волны. Существенно увеличивается ин-
тенсивность линий цементита и аустенита, хорошо выявляется мартенситный дублет 
(рис.1). Содержание углерода в мартенсите, оцененное по соотношению c/a состави-
ло 0,78 % масс. Металлографические исследования показали, что на поверхности 
образца, подвергнутого цементации методом ЭИЛ, можно выделить четыре харак-
терные зоны: 1 – верхняя зона – «островковое» покрытие с повышенной шерохова-
тостью поверхности; 2 – сплошной «белый» («не травящийся») слой, с микротвердо-
стью HV100 до 0.8 ГПа; 2 – диффузионный слой; 3 – основной металл. 

Степень развития диффузионных процессов может быть оценена по протя-
женности переходной зоны ∆,мм (рис.2). Значения параметра ∆ максимальны в обла-

mailto:shevchenko_oleg@mail.ru


139 
 

стях пучности стоячей волны, и увеличиваются до 0,02 мм при измельчении струк-
турных составляющих подложки. В узле колебаний и при проведении процесса без 
УЗК значения ∆ близки.  

 

 
Рис.1. Участки дифрактограмм цементированного слоя (в области узла (1), пучности (2)  

колебаний стоячей волны, без УЗК (3)) и структура переходного слоя 
 

 
 

Рис.2. Содержание углерода на поверхности образца (С, % масс) и протяженность переход-
ной зоны (∆,мм) между покрытием и основным металлом в зависимости от режима 

 
Таким образом, способ электроискровой цементации эффективен для обработ-

ки поверхностей крупногабаритных изделий и, в отличие от традиционной химико-
термической обработки, является финишной операцией. Характеристики упрочнен-
ного слоя (степень цементации и глубина) могут быть расширены при ведении про-
цесса в поле ультразвуковых колебаний. Резонансная схема эксперимента позволила 
установить влияние характерных областей стоячей ультразвуковой волны на пара-
метры цементированного слоя. Наибольшее увеличение степени цементации обна-
ружено в области узла колебаний стоячей ультразвуковой волны, где циклические 
растяжения и сжатия способствуют увеличению доли избыточных фаз. Степень раз-
вития диффузионных процессов, определяющая глубину цементированного слоя и 
размеры переходной зоны, в свою очередь максимальна в области пучности УЗК, где 
под действием колебаний наблюдается наибольшее динамическое смещение частиц 
подложки. Дисперсность структурных составляющих основного металла также уве-
личивает глубину упрочненного слоя. В сочетании с ультразвуковым воздействием 
она достигает значений 0,10±0,02 мм. 
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Осуществлен поиск оптимального режима водокапельного регулируемого 

охлаждения валка диаметром 600 мм из стали 9ХФ в специализированной установке, 
обеспечивающей регулируемую закалку с помощью периодического включения - 
выключения форсунок [1]. 

Варьируемые параметры охлаждения:  
•  время работы охлаждающей установки до первого отключения τперв  

0,17…0,33 ч (10…20 мин); 
•  суммарное время отключений τотогр. 0,05…0,67 ч (3…40 мин), во время кото-

рых происходит отогрев поверхностных слоев валка; 
•  суммарное время циклических включений τцикл. охл. 0,08…0,5 ч (5…30 мин); 
•  время последнего охлаждения τпослед. 0,11…1,00 ч (7…60 мин); 
•  количество циклов отключений (отогревов) nцикл.  3…9.  
Разрабатываемый режим регулируемой закалки валков должен обеспечивать  

свойства не хуже тех, что получаются при закалке в масло: глубина закаленного слоя 
35…55 мм, максимальные растягивающие осевые напряжения в конце закалки не 
более 480…570 МПа, максимальная величина отношения интенсивности напряже-
ний к пределу текучести (критерий Губера-Мизеса) изменяется в диапазоне 
0,84…0,96. 

Для выбора оптимального режима водокапельного охлаждения использовался 
симплекс-метод [2], реализованный с помощью модуля «поиск решения» в програм-
ме MS EXCEL 2010. 

Целевая функция – глубина закаленного слоя (1), которую необходимо макси-
мально увеличить. 

 

hз.с. = 82,8 + 5,9τперв – 1,8τотогр. + 0,67τцикл.охл. + 0,7τпослед .– 0,006nцикл, мм       (1) 
 

Ограничивающие ее функции: величина осевых напряжений (2), (не должна 
превышать 540 МПа) и отношение интенсивности напряжений к пределу текучести 
(3) не более 0,96. 

 

σz = –180 + 1188 τперв – 163 τотогр. + 563 τцикл. охл. + 451 τпослед. – 10,8·nцикл,    МПа,     (2) 
σi/σт = 0,98 – 0,042τперв – 0,015 τотогр. + 0,016τцикл. охл. + 0,0003τпослед..      (3) 

 
С помощью симплекс-метода были определены следующие параметры соот-

ветствующие оптимальному режиму: 
•  время первого охлаждения 0,33 ч (20 мин), 
•  время отогревов 0,016 ч (1 мин), 
•  время циклических охлаждений 0,05 ч (3 мин),  
•  время последнего охлаждения 0,11 ч (7 мин), 
•  количество отогревов 3. 
Работа охлаждающей установки представлена циклограммой (рис. 1). 
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Рис. 1. Циклограмма работы охлаждающей установки по оптимальному режиму 

 
Глубина закаленного слоя  валка из стали 9ХФ после регулируемой закалки со-

ставляет 54 мм, осевые напряжения в центре валка по окончании охлаждения 
195 МПа, условие критерия Губера-Мизеса выполняется, максимальное его значение 
за весь цикл термообработки  0,96 (рис. 2).   

 
Рис. 2. Структура и напряжения при закалке валка из стали 9ХФ  

1 – осевые напряжения, 2 – интенсивность напряжений, 3 – предел текучести 
 

Методом математического программирования рассчитан оптимальный режим 
регулируемой закалки валка диаметром 600 мм из стали 9ХФ: увеличена глубина 
закаленного слоя на 30%, уменьшены осевые напряжения в 2,7 раза при допустимом  
значении критерия Губера –Мизеса.  
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Модель дислокационной пластичности, включающая уравнения для динамики 
и кинетики дислокаций, была предложена в работах [1,2]. Для многих металлов в 
условиях интенсивных динамических воздействий доминирующим механизмом пла-
стичности становится механическое двойникование. Двойники, в отличие от дисло-
каций, являются сложными трехмерными образованиями и все особенности двойни-
кования материала не исчерпываются скалярным параметром их объемной доли. Для 
более полного количественного описания структуры задвойникованного материала 
необходимо также учитывать аспектное отношение формирующихся двойников, их 
ориентацию, долю задвойникованных зерен и др. Среди множества имеющихся в 
литературе моделей пластичности большая часть имеет феноменологическую при-
роду [3]. Те модели, которые явно конкретизируют механизмы пластической дефор-
мации, преимущественно посвящены описанию ГПУ-металлов (Mg, Ti и их сплавы) 
[4] в квазистатических условиях деформирования. 

В работах [5,6] была предложена модель механического двойникования, явля-
ющаяся развитием модели дислокационной пластичности и содержащая только один 
дополнительный параметр – энергию дефекта упаковки. Эта модель показала хоро-
шее качественное и количественное соответствие экспериментальным данным по 
объемной доле двойников при динамическом нагружении ГЦК и ОЦК металлов [5]. 
В данной работе мы проводим более детальные микроструктурные исследования 
двойников в образцах нержавеющей стали 12Х18Н10Т, подвергнутых ударно-
волновому нагружению в диапазоне скоростей ударника от 146 м/с до 450 м/с.  

 
Микроструктурные исследования. Исследования предварительно ударно-

нагруженных образцов стали 12Х18Н10Т проводились на микроскопе Axio-
Observer-Z1-M. Серия экспериментов по ударному нагружению была выполнена 
Ю.И. Мещеряковым с сотрудниками [7] на газовой пушке. В этих экспериментах 
стальной ударник толщиной 1.8 мм соударялся с мишенью толщиной 5мм. Особен-
ности двойникования материала при скоростях ударника 229м/c и 298м/с были де-
тально изучены нами в работе [5]. Рассмотрение более широкого диапазона скоро-
стей соударения позволяет обнаружить новые закономерности процесса двойнико-
вания при разных амплитудах ударной волны и доработать модель двойникования 
[5,6] для учета наблюдаемых особенностей. 

В таблице  представлены данные о средней ширине двойников <h> и числе 
двойников в одном зерне Nd для различных скоростей ударника Vimp. Также приведе-
ны средний размер зерна материала D и рассчитанная при помощи конечно-
разностного численного кода CRS [8] амплитуда ударной волны amplσ . 
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     Vimp, м/с      <h>, мкм      <Nd> D, мкм 
amplσ ,ГПа 

     146      3.6      3   55.7 3 

     229      0.9      6   62.1 4.6 

     246      0.78      7   63.5 4.9 

     298      0.66      10   63.5 5.9 

    450      1.1      9   43.6 8.9 

 
Особо обращает на себя внимание в несколько раз большая средняя ширина 

двойников при малых скоростях деформации, что энергетически не выгодно. Веро-
ятно, ключевым фактором здесь является наличие в материале областей, ослаблен-
ных упругими полями микротрещин или других концентраторов внутренних напря-
жений. Это позволяет предположить, что при достаточно низких напряжениях двой-
ники зарождаются только в таких областях и затем существенно утолщаются. При 
повышении внешних напряжений начинает активироваться все большее число мест 
возможного зарождения двойников и, начиная с некоторого значения напряжения, 
этот фактор перестает играть заметную роль. В этом случае ослабленные области 
могут провоцировать рост отдельных крупных двойников, ширина которых (до не-
скольких десятков микрометров) во много раз превышает среднее значение. Введе-
ние дополнительных отрицательных членов для энергии двойника, описывающих 
поля внутренних концентраторов напряжений, позволяет учесть этот эффект в моде-
ли пластичности, расширив ее на больший диапазон условий деформирования. 

 
Работа поддержана грантом РФФИ 16-31-60051 и Минобрнауки РФ в рамках 

проектной части государственного задания ЧелГУ (3.1334.2014/К). 
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Ультрадисперсные структуры деформационного происхождения, формирую-
щиеся в чистых материалах, могут иметь принципиально различную термическую 
стабильность. Например, в железе однородная субмикрокристаллическая (СМК) 
структура характеризуется низкой скоростью роста зерна при нагреве, а структура 
смешанного типа, содержащая мало- и высокоугловые границы, существенно менее 
стабильна [1]. СМК структура в никеле при нагреве [2] ведет себя подобно структуре 
смешанного типа в железе. Следует отметить, что формирование СМК структуры в 
железе происходит в условиях непрерывного деформационного упрочнения [3], а в 
никеле – в условиях преобладания динамического возврата [2]. Таким образом, 
структурообразующие релаксационные процессы, формирующие СМК структуру, 
определяют ее термическую стабильность. Ультрадисперсная структура в меди фор-
мируется в условиях динамической рекристаллизации (ДР) [4]. В работе исследован 
рост зерна в динамически рекристаллизованной меди при отжиге.  

Исследована бескислородная медь марки М0б (99.97%Cu), деформированная 
сдвигом под давлением при комнатной температуре. Угол поворота наковальни со-
ставлял 45 градусов и 5 оборотов. В первом случае  деформация заканчивается в 
условиях, соответствующих появлению первых ДР зерен размером 0.3-0.4 мкм в де-
формированной матрице, т.е. образуется частично ДР структура. Во втором случае 
ДР развивается во всем объеме материала и формируется полностью ДР структура 
со средним размером зерна 0.2 мкм. Деформированные образцы отжигали при 100°С 
с выдержкой от 1 до 10 часов, при 150, 200, 300 и 400°С с выдержкой от 3 минут до 
1 часа. На основании структурных исследований методами оптической и просвечи-
вающей электронной микроскопии были построены кинетические зависимости роста 
зерна. 

При всех температурах отжига независимо от того, в какой степени при де-
формации протекала ДР, субмикронный размер зерна сохранить не удается.  

Наиболее сильная разнозернистость наблюдается после отжига при 100°С пол-
ностью ДР структуры. Средний размер статически рекристаллизованного зерна до-
стигает 20–25 мкм. Размеры элементов структуры нерекристаллизованной матрицы 
остаются неизменными (0.3–0.2 мкм), ее объемная доля после отжига продолжи-
тельностью 10 ч снижается до 10%. В частично ДР структуре такой отжиг также 
обеспечивает 90% рекристаллизованной структуры, но размер рекристаллизованных 
зерен заметно меньше (5-15 мкм). Рекристаллизация при 150°С завершается за 1 час. 
Наиболее крупное статически рекристаллизованное зерно (dcp = 26 мкм) наблюдается 
в исходно ДР структуре, в то время как в частично ДР структуре формируется суще-
ственно более мелкое зерно – dcp=9 мкм. Тенденция ускоренного роста зерна в пол-
ностью ДР структуре меди сохраняется при 200 и 300°С. При этом средний размер 
статически рекристаллизованного зерна составляет 15 мкм в полностью ДР  и 10 
мкм в частично ДР структуре.  Однако по завершении рекристаллизации при 400°С 
средний размер зерна в исходно полностью ДР материале оказывается меньшим (8-
10 мкм), чем в частично ДР меди (10–12 мкм) за счет большего количества мелких 
(до 4 мкм) зерен. 
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В железе субмикрозернистая рекристаллизованная структура сотового типа 
была получена посредством низкотемпературной рекристаллизации СМК структуры, 
которая протекала в соответствие с кинетикой нормального роста зерна [5]. Вслед-
ствие неоднородности распределения деформационных дефектов в ДР структуре ки-
нетический закон нормального роста зерна при низкотемпературной статической ре-
кристаллизации меди не выполняется. Низкотемпературная рекристаллизация разви-
вается как рост отдельных центров, и ее полнота может оцениваться по доле рекри-
сталлизованной структуры. 

Размер зерна при статической рекристаллизации определяется соотношением 
скорости зарождения и скорости роста. ДР создает зародыши рекристаллизации, ко-
торые начинают расти в процессе отжига без инкубационного периода, и при темпе-
ратуре 100-150°С, когда термоактивируемые зародыши отсутствуют, или их количе-
ство невелико, размер рекристаллизованного зерна определяется только скоростью 
роста. (Температура начала статической рекристаллизации в исследованной меди 
после умеренной деформации 120°С). При более высоких температурах отжига за 
счет термоактивированного зарождения плотность центров рекристаллизации резко 
возрастает и размер зерна уменьшается. 

Таким образом, деформация в условиях ДР приводит к формированию наибо-
лее крупнозернистой и размерно неоднородной структуры при низкотемпературной 
статической рекристаллизации, и напротив, обеспечивает более мелкозернистую 
структуру после статической рекристаллизации при 400°С.  

 
Работа выполнена в рамках государственного задания ФАНО России (тема 

«Кристалл» №01201463333) при поддержке проекта УрО РАН №15-17-2-11. Элек-
тронно-микроскопическое исследование выполнено в ЦКП «Испытательный центр 
нанотехнологий и перспективных материалов» ИФМ УрО РАН. 
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Рост интереса к исследованию движения дислокаций в динамической области 
связан с важностью понимания процессов, происходящих при высокоскоростной об-
работке либо под действием  ударных нагрузок [1], в частности, создаваемых корот-
коволновым лазерным излучением огромной мощности, а также при использовании 
сварки взрывом. В 2011 году группой исследователей был получен сплав на основе 
железа и кобальта, обладающий гигантской магнитострикцией, который может стать 
основой для создания датчиков и микромеханических устройств нового поколения, 
контролируемых магнитным полем. Поскольку используемые в микросистемотехни-
ке  материалы перестали быть чисто электронными и широко используются как кон-
струкционные, большое значение приобретают их механические свойства, которые в 
значительной степени определяются движением дислокаций и их взаимодействием с 
различными структурными дефектами кристалла. В свою очередь наличие гигант-
ской магнитострикции оказывает влияние на взаимодействие дислокаций с другими 
дефектами структуры, а, следовательно, и на механические свойства кристаллов. 

Выражение для силы торможения дислокации точечными дефектами имеет вид 
[2,3] 
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где интегрирование производится по всему импульсному пространству, Ln – объем-
ная концентрация дислокационных петель, 2 2 2( ( ))x zp v pδ ω−  –   это δ - функция Дира-

ка, 2 2 2( )z zp с pω = ∆ +  - закон дисперсии дислокационных колебаний.  
Вклад магнитоупругого взаимодействия в формирование спектральной щели, 

согласно [4], определяется выражением  
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где MB  – константа магнитоупругого взаимодействия; b  – модуль вектора Бюр-
герса;  m – масса единицы длины дислокации; 0M gMω = ; g  – гиромагнитное отно-
шение; 0M   – намагниченность, Cθ  – температура Кюри. Параметры 0ε  и Sc  опре-
деляют спектр магнонов в ферромагнетике с анизотропией типа легкая ось, когда 
магнитное поле направлено вдоль оси анизотропии: 2 2

0( ) Sk c kε ε= +  ( k  – волновой 
вектор).  

В случае кристаллов с гигантской магнитострикцией вклад магнитоупругого 
взаимодействия в формирование спектральной щели оказывается самым существен-
ным, т.е. М∆ = ∆ , поэтому в кристаллах такого типа и величина щели, и величина си-
лы торможения дислокации дислокационными петлями зависит от магнитных харак-
теристик конкретного вещества. Например, для гадолиния, согласно данным работы 
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[4], вклад магнитоупругого взаимодействия по порядку величины составляет 
12 -1

М 10 s∆ = , то есть в этом металле он является  доминирующим.  
Воспользовавшись результатами работ [2,3],  получим выражение для силы 

торможения  движущейся краевой дислокации неподвижными дислокационными 
петлями со средним радиусом  а в ферромагнетиках с гигантской магнитострикцией  

2

2
M3(1 )

L
L

n b acF π µ
γ

=
− ∆

                                                       (3) 

Здесь  µ   –   модуль сдвига, γ   –   коэффициент Пуассона.  Из полученного 
выражения следует, что сила торможения в исследуемом случае действительно не 
зависит от скорости дислокационного скольжения, т.е. имеет место сухое трение 
дислокаций. 

Проведенный анализ позволяет оценить вклад рассматриваемого механизма 
диссипации  в величину предела текучести. Выполним численную оценку этого 
вклада для гадолиния ( 102, 2 10 Paµ = ⋅ , 0, 25γ = 33 10 m/sc = ⋅ ). Значение концентрации 
петель и их размеров возьмем из работы [5]. Для   23 31,7 10 mLn −= ⋅  и   95 10 ma −= ⋅
(доза 4 dpa) получим  41MPaLτ = . Поскольку предел текучести гадолиния равен 182 
MPa, его увеличение за счет рассмотренного  механизма составляет 22%. 

В облученных кристаллах резко возрастает количество точечных радиацион-
ных дефектов. Их коллективное взаимодействие с дислокацией также вносит вклад в 
формирование спектральной щели, величина которого определяется следующим вы-
ражением 

( )1/32
0def d

d

c cn
b l

c∆ = ≈ ,                                          (4) 

где  dl  – среднее расстояние между точечными дефектами, случайным образом рас-
пределенными  в объеме кристалла, 0dn  –  безразмерная концентрация этих дефек-
тов,  χ – параметр несоответствия дефекта. 

При высокой концентрации точечных дефектов вклад  торможения дислокации 
петлями в величину предела текучести облученного материала равен 

2
0

2 2 1/3
0(1 ) ( )

L
L

d

n b a
n
µσ

γ χ
=

−
                                              (5) 

Как следует из полученного выражения, этот вклад зависит не только от кон-
центрации петель, но и от концентрации точечных дефектов: увеличение  концен-
трации этих дефектов приводит к увеличению размеров спектральной щели, а, сле-
довательно, к уменьшению силы торможения дислокации петлями.  

Численные оценки показывают, что для облученной стали 08Х18Н10Т увеличе-
ние предела текучести, обусловленное исследуемым механизмом, составляет около 
20 %. 
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В настоящей работе проведено изучение особенностей формирования струк-

турно-фазовых состояний и повышения физико-механических свойств поверхности 
технически чистого титана ВТ1-0 при комплексном электровзрывном легировании 
(ЭВЛ) с использованием порошковых навесок и последующей электронно-пучковой 
обработке (ЭПО). Комплексное ЭВЛ включало в себя науглероживание поверхности 
совместно с порошковыми навесками соединений с высокими физико-механи-
ческими свойствами, а именно, диборида титана TiB2, карбида кремния SiC и оксида 
циркония ZrO2. Комплексное легирование проводили для повышения микротвердо-
сти и износостойкости поверхности обработки. Электронно-пучковую обработку по-
верхности образцов осуществляли на установке «Соло» Института сильноточной 
электроники Сибирского отделения РАН при различных значениях плотности энер-
гии пучка (45, 50 и 60 Дж/см2), длительности импульсов (100 и 200 мкс) и их числа 
(10 и 20 имп.). Частота импульсов во всех случаях составляла 0,3 Гц.  

Структуру упрочненных слоев исследовали с использованием методов свето-
вой, электронной сканирующей и просвечивающей дифракционной микроскопии, 
рентгеноспектрального микроанализа, оптической интерферометрии и рентгенофа-
зового анализа. Упрочнение поверхности оценивали по уровню микротвердости и 
износостойкости. 

Исследования показывают, что упрочнение обусловливается, прежде всего, 
мелкодисперсными частицами вторых фаз (карбидных, боридных и других), распре-
деленными в вязкой металлической матрице. Импульсный характер ЭВЛ обусловли-
вает неоднородность строения и структуры обработанной поверхности, в зоне 
легирования сохраняются области структурно-свободных легирующих элементов, 
например, углерода (в форме графита). В сформированной плазменной струе 
конденсированные частицы продуктов взрыва и порошковых навесок располагаются 
в тылу струи и поэтому достигают облучаемой поверхности, когда она уже оплав-
лена или даже после ее кристаллизации. Такие частицы формируют на облучаемой 
поверхности развитый рельеф, что может ограничивать область практического 
использования ЭВЛ и вызывает необходимость осуществления дальнейшей 
модификации зоны обработки.  

Электронно-пучковую обработку с использованием низкоэнергетических силь-
ноточных электронных пучков осуществляли в импульсно-периодическом режиме. 
При этом увеличивается время нахождения поверхностного слоя в расплавленном 
состоянии, гомогенизируется его элементный состав, а также сохраняются закалоч-
ные эффекты, приводящие к формированию субмикро- и наноразмерной структуры.  

Сканирующая электронная микроскопия показала (рис. 1), что на поверхности 
ЭВЛ титана формируется неоднородное по толщине тонкое покрытие, образованное 
частицами продуктов взрыва углеродных волокон и частиц порошков.  
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Поверхность обработки характеризуется неоднородным распределением леги-
рующих элементов. Так, например, после науглероживания с использованием по-
рошка карбида кремния выявлены участки, обогащенные как атомами кремния, так и 
атомами углерода. Последующая ЭПО приводит к уменьшению ее шероховатости, 
объединению покрытия с нижележащей зоной легирования.   

Электровзрывное наугле-
роживание титана с использо-
ванием порошка диборида ти-
тана позволяет более чем в 14 
раз увеличить микротвердость 
поверхности обработки при об-
щей толщине упрочненного 
слоя 65 мкм. При использова-
нии навески порошка карбида 
кремния микротвердость увели-
чивается более чем в 10 раз при 
общей толщине упрочненного 
слоя 65 мкм. При использова-
нии навески порошка оксида 
циркония микротвердость также 
увеличивается в 10 раз, однако 
глубина упрочнения составляет 
только 45 мкм.  

После ЭПО повышается 
износостойкость поверхности 
обработки и снижается ее ко-

эффициент трения. Так, при легировании с использованием порошка диборида тита-
на и при последующей ЭПО при поверхностной плотности энергии 60 Дж/см2; дли-
тельности импульсов 100 мкс, их количестве 10 имп., износостойкость повышается в 
8,2 раза, а коэффициент трения уменьшается 1,2 раза по отношению к показателям 
исходного материала. При этом глубина упрочненного слоя составляет 100 мкм, а 
максимум микротвердости достигается не на поверхности, а в объеме зоны упрочне-
ния. Аналогичные эффекты наблюдаются при использовании порошковых навесок 
карбида кремния и оксида циркония. Установлено, что наибольший эффект упроч-
нения как после ЭВЛ, так и после ЭПО достигается при легировании поверхности с 
использованием порошковой навески диборида титана.  
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Рис. 1. Морфология поверхности титана после науг-
лероживания с порошковой навеской TiB2. СЭМ. 

Изображение получено во вторичных (а, в) и в обрат-
но отраженных (б, г) электронах.  
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Сплав Ti6Al4V является самым массовым конструкционным титановым спла-
вом, который используется для изготовления штамповок, поковок, листов, элементов 
силовых конструкций самолетов. 

Примеси (углерод, кислород, азот) являются самыми сильными твёрдорас-
творными упрочнителями титана. Среднее содержание кислорода в применяемых 
титановых сплавах составляет не более 0,2 вес.%, углерода и азота – 0,05 вес.%. Из-
менение содержания примесей влияет на комплекс механических свойств. Однако 
исследований по установлению влияния различных концентраций примесей на ста-
бильность вторых фаз ранее не проводилось, поэтому целью данной работы является 
исследовать влияние содержания примесей на термостабильность вторых фаз двух-
фазного сплава Ti6Al4V. 

Материалом для исследования служили промышленные прутковые полуфаб-
рикаты с диапазоном концентрации углерода (0,005 ÷ 0,05) вес.%,  кислорода (0,18 ÷ 
0,21) вес.%. Объёмная доля вторых фаз выше температуры начала интенсивного ро-
ста β-зерна, которая в данных исследованиях в соответствии с производственной 
практикой принималась за температуру полиморфного превращения (Тпп) оценива-
лась с помощью оптического микроскопа методом пробных закалок путём подсчёта 
пересечения частиц с узлами сетки. 

В ходе исследования установлено, что во всех исследуемых случаях, при за-
калке с температур выше принятой Тпп, объёмная доля вторых фазсоставляет ≈ 1% и 
менее. 

Результаты исследования показали, что наибольшей термической стабильно-
стью вторые фазы обладают при наибольшем исследуемом содержании углерода и 
кислорода. Так, при (0,04 ÷ 0,05) вес.% углерода частицы вторых фаз стабильны 
вплоть до температур Тпп + 12 ˚С. При концентрации углерода в диапазоне (0,005 ÷ 
0,03) вес.% частицы вторых фаз наблюдаются в структуре исследуемых образцов до 
температур Тпп + (2÷7) ˚С. 

Влияние кислорода на термостабильность вторых фаз является аналогичным 
влиянию углерода, так, при (0,2 ÷ 0,21) вес.% кислорода наблюдается максимальная 
стабильность частиц (до температур Тпп + 12 ˚С). понижение концентрации кислоро-
да до (0,18 ÷ 0,19) вес.% приводит к снижению термостабильности вторых фаз до 
температур Тпп + (2÷7) ˚С. 

Таким образом, установлено, что повышение концентрации примесей внедре-
ния увеличивает термическую стабильность вторых фаз в сплаве Ti6Al4V. 
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В работе приводятся результаты применения aтомно-силовoй микроскопии 
(АСМ) [1-3] для исследований микроструктуры нержавеющей стали 40Х13 (0,4 %C, 
0,6 %Si, 0,55 %Mn, 12,5 %Cr) в состоянии поставки и после закалки (нагрев до 
1050 0С, 2 час, охлаждение на воздухе) и отпуска (нагрев до 6000 С, 3 час, охлажде-
ние с печью).  

 

 
а     б    в 

Рис. 1. 3D - АСМ - изображения поверхности стали 40Х13:  
а – состояние поставки; б –закалка; в – отпуск 

 
Для определения геометрических параметров структурных элементов стали 

(рис. 1) использовали метод АСМ «Grand Analysis». В этом случае каждый струк-
турный элемент на поверхности, пересекаемый секущей плоскостью (Z = constant), 
интерпретируется как отдельная зона в виде окружности. Одновременно в информа-
ционной строке в интерфейсе программы отображаются координаты центра зерна 
вдоль осей: Х и Y.  

В работе показано, что применение АСМ создает новые возможности для де-
тальных структурных исследований сверхпроводящих материалов на разных мас-
штабных уровнях, и выявлять границы раздела элементов стали, не уступая методу 
просвечивающей электронной микроскопии. 

 
Работа выполнена в рамках Программы фундаментальных исследований Госу-

дарственной академии наук в 2015-2020 гг. и Программы «Научный фонд им. Д.И. 
Менделеева Томского государственного университета» в 2015-2016 гг. 
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Поиск новых закономерностей в изменении физико-механических свойств ме-
таллов и сплавов после различных внешних энергетических воздействий является 
одной из важнейших проблем металловедения. Изменение свойств необходимо для 
получения сбалансированного комплекса характеристик конструктивной прочности 
сплавов с использованием энергосиловых воздействий, таких как  обработка давле-
нием и термическая обработка сплавов. В настоящее время использование трехмер-
ных изображений и рельефа профиля высот, полученных методом атомно-силовой 
микроскопии (АСМ), открыло новые возможности для исследований структуры по-
верхностей различных материалов на микро и нанометровых масштабах [1-3]. 

В работе приводятся результаты применения АСМ для исследований микро-
структуры нержавеющей стали 40Х13 (0,4 %C, 0,6 %Si, 0,55 %Mn, 12,5 %Cr) после 
термообработки. Данная сталь после закалки имеет хорошую коррозионную стой-
кость с температуры, которая способна обеспечить полное растворение карбидов. 
Образцы в форме двойной лопатки с размерами рабочей части 50×10×2 мм были вы-
резаны электроискровой резкой из горячекатаного листа в состоянии поставки. За-
калка проводилась после гомогенизации при Т = 1050 ºС в течение 3 часов путем 
быстрого охлаждения на воздухе. Высокий отпуск проводили от температуры 600 ºС 
с выдержкой в течение 3 часов и охлаждением с печью. Для структурного анализа 
использовали оптическую микроскопию (Neophot 21) и атомно-силовую микроско-
пию (Solver PH47-PRO, изготовленный ЗАО «Нанотехнология-МДТ», Зеленоград, 
Россия) [4]. Программное обеспечение прибора Solver PH47-PRO, конструкция, а 
также тип используемого кантилевера позволяют использовать разные режимы 
атомно-силового анализа поверхности твердых тел и наблюдать всевозможные осо-
бенности структуры, на изучаемых поверхностях.  

На рис. 1а показана микроструктура стали 40Х13 в состоянии поставки. Ана-
лиз АСМ – изображений показал, что сталь имеет зернистую структуру, состоящую 
из ферритной матрицы, зернистого перлита и с крупными и мелкими частицами кар-
бида (Сr, Fe)23C6 [5]. В крупных ферритных зернах карбиды встречаются, как прави-
ло, вблизи или по границам зерен. Зерна феррита имеют полиэдрическую форму 
средний размер которых составил ~ 7 мкм. Твердость в исходном состоянии соста-
вила ~ 238 HV. 

После закалки образуется структура, состоящая из мартенсита, небольшого ко-
личества карбидов и остаточного аустенита (рис. 1б). Анализ АСМ – изображений 
показал, что матрица представляет собой мартенсит, в основном игольчатый, но мо-
гут встречаться отдельные кристаллы, имеющие форму пластин неправильной фор-
мы. Ширина таких пластин, измеренная в поперечном направлении, составила от 100 
нм до 3 мкм. Твердость после закалки увеличилась и составила ~ 606 HV. 

На рис. 1в представлены изображения структуры стали после отпуска. При та-
ком отпуске происходит распад мартенсита на феррито-карбидную смесь и выделе-
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ние карбидов типа Ме23С6. Структура стали становится гетерогенной, ферритная 
матрица обедняется хромом, в результате чего образуется сорбит отпуска. При такой 
температуре отпуска происходит заметное укрупнение карбидных частиц в феррит-
ной матрице. Форма частиц - правильная, округлая или слегка вытянутая, а размер в 
поперечном направлении не превышал 1 мкм.  

 

     
а    б    в 

Рис. 1. АСМ - изображения топографии поверхности стали 40Х13:  
а – состояние поставки; б – закалка; в – отпуск 

 
Таким образом, в настоящей работе показано использование АСМ для иссле-

дований микроструктуры  высокохромистой стали после различных видов термиче-
ской обработки. По сравнению с оптической микроскопией АСМ позволяет суще-
ственно расширить диапазон «невидимого» разрешения, исследовать структуру ма-
териала на микро-  и наноуровнях [1-3]. 

 
Работа выполнена в рамках Программы фундаментальных исследований Госу-

дарственной академии наук в 2015-2020 гг. и Программы «Научный фонд им. Д.И. 
Менделеева Томского государственного университета» в 2015-2016 гг. 
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В настоящее время одним из направлений развития технологий водо-водяных 

энергетических реакторов (ВВЭР) является создание перспективных атомных энер-
гетических установок (АЭУ) с корпусом реактора (КР) интегрального типа. Для из-
готовления фланцевых частей корпусов таких АЭУ необходимо иметь заготовки из 
корпусной стали с толщиной стенки под термическую обработку 660–670 мм и ре-
гламентированным комплексом механических характеристик, а именно, категорией 
прочности на уровне КП-40 или КП-45 в сочетании с критической температурой 
хрупкости не выше минус 10°С по всему сечению. До настоящего времени ни одна 
из сталей для корпусов реакторов, как отечественных, так и зарубежных, не обеспе-
чивала указанный уровень свойств в таких толщинах. 

Ранее проведенные исследовательские работы показали, что требуемые 
свойства в заданных толщинах заготовок может обеспечить сталь марки 15Х2МФА-
А мод. Б для АЭУ типа ВВЭР, созданная в ЦНИИ КМ «Прометей» [1]. Однако эти 
работы были проведены только на модельной поковке в виде плиты толщиной 660 
мм. Заготовка же фланцевой части корпуса реактора под термическую обработку 
имеет форму обечайки и иные массогабаритные характеристики, нежели модельная 
поковка в форме плиты, а, следовательно, и другие характеристики теплоотвода от 
поверхности заготовки. В связи с этим существовал технический риск неполучения 
требуемого уровня механических характеристик при проведении термической 
обработки. Именно по этой причине при освоении производства заготовок больших 
толщин, как правило, присутствует стадия изготовления натурной опытной поковки 
и исследования качества металла и механических характеристик в различных ее 
частях. 

Получение однородных механических свойств в заготовках больших толщин 
является достаточно сложной задачей, решение которой связано как с выбором 
марки стали для их изготовления, так и с обеспечением при закалке диапазона 
скоростей охлаждения, в котором формируется однородная бейнитная структура во 
всем объеме. При закалке толстостенных заготовок формируется сложный характер 
температурных полей в результате неравновесных фазовых превращений, 
сопровождающихся выделением теплоты образования различных фаз при 
нестационарных граничных условиях конвективного теплообмена с закалочной 
средой, что может явиться причиной получения неоднородных механических 
свойств по сечению заготовки. 

В настоящее время использование современных компьютерных технологий [2-
4] позволяет осуществить оценку характера температурных полей и неоднородности 
получаемой структуры и механических характеристик, дать на их основе 
обобщенное описание кинетики протекания и пространственного распределения 
фазовых превращений при закалке в объеме крупногабаритной заготовки, а также 
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оценить надежность обеспечения требуемого уровня механических характеристик 
при проведении термической обработки. 

Для оценки надежности обеспечения требуемого уровня механических 
характеристик с участием СПбПУ было выполнено компьютерное прогнозирование 
структурообразования при закалке по всему объему заготовки фланцевой части КР 
интегрального типа из стали 15Х2МФА-А мод. Б. Прогнозирование осуществлялось 
с использованием информационной базы, адаптированной к заводу-изготовителю 
заготовки – ОМЗ-Спецсталь. Выполненный компьютерный анализ показал 
возможность изготовления поковки такой толщины с заданными свойствами на 
ОМЗ-Спецсталь. 

По результатам компьютерного прогнозирования было принято решение об из-
готовлении под контролем ЦНИИ КМ «Прометей» первой в мире заготовки фланце-
вой части толщиной 660-670 мм в опытно-штатном варианте, минуя стадию изготов-
ления и исследования опытной натурной поковки. Заготовка была изготовлена в 
условиях ОМЗ-Спецсталь (рис. 1). Исследование механических характеристик и 
структуры в различных ее частях подтвердило результаты компьютерного прогнози-
рования в части получения требуемых механических характеристик и их однородно-
сти при проведении закалки. 
 

 
 
 
 
Рис. 1.Закалка опытно-штатной заго-
товки фланцевой части КР интеграль-
ного типа (сталь 15Х2МФА-А мод. Б, 
толщина заготовки под термическую 
обработку 670 мм) 
 
 
 
 

 

Таким образом, компьютерное прогнозирование, выполненное на стадии осво-
ения производства крупногабаритных поковок большой толщины, позволило обес-
печить изготовление заготовки фланцевой части корпуса реактора интегрального 
типа инновационной толщины, минуя стадию изготовления и исследования опытной 
поковки, что существенно снизило экономические затраты и риски при производ-
стве. 
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В настоящее время в России для изготовления корпусов реакторов (КР) ВВЭР 

как ледокольного, так и стационарного типа, применяется сталь марки 15Х2МФА-А 
мод. А, которая имеет беспрецедентно высокую стойкость к эксплуатационным воз-
действиям - высоким нейтронным потокам и повышенным температурам [1,2]. 

Стоит отметить, что КР – это наиболее ответственный и, при этом, незаменяе-
мый в течение всего срока службы, элемент реактора типа ВВЭР, определяющий 
безопасность эксплуатации атомных энергетических установок (АЭУ) при всех ра-
бочих и аварийных режимах. Между тем, безопасность КР в течение всего срока его 
эксплуатации (60 лет с возможностью пролонгации для современных АЭУ) обеспе-
чивается не только требуемыми механическими и эксплуатационными свойствами 
применяемой для его изготовления стали, но и металлургическим качеством поко-
вок, однородностью и изотропностью свойств по их объему. 

Для изготовления корпусов стационарных атомных энергетических реакторов 
используются крупногабаритные цилиндрические поковки типа «обечайка» диамет-
ром около 5-ти метров с толщиной стенки до 660 мм, изготавливаемые из слитков 
массой до 290 тонн. Для корпусов АЭУ ледокольного типа – поковки как цилиндри-
ческой, так и ступенчатой формы диаметром 2,5 ÷ 3,5 метра с толщиной стенки в 
наиболее толстостенной части от 330 до 480 мм. Наиболее массивные из них изго-
тавливаются из слитков массой от 140 до 290 тонн. 

Технологический процесс производства таких поковок представляет собой 
многоступенчатую систему. Каждый этап этой системы вносит свой вклад в обеспе-
чение качества отдельной поковки и в конечном итоге – всего изделия. При этом 
термическая обработка является завершающей операцией, при которой происходит 
формирование требуемого сочетания механических характеристик металла и его со-
противления хрупкому разрушению. 

Необходимым условием получения гарантированного качества крупногабарит-
ных поковок является формирование однородных механических свойств по всему 
объему после термической обработки. Обеспечить это условие возможно лишь в 
случае образования однородной бейнитной структуры во всем объеме поковки при 
проведении закалки. Достижение этого, в свою очередь, зависит от степени одно-
родности химического состава металла, его зеренной структуры и распределения 
скоростей охлаждения при закалке по ее объему. Скорость охлаждения в каждой 
точке закаливаемой поковки, кроме теплофизических свойств стали, определяется 
температурно-зависимым коэффициентом конвективной теплоотдачи, значения ко-
торого зависят от технических параметров конкретного закалочного оборудования. 

В работе проведена оценка гарантированного уровня механических характери-
стик и исходной критической температуры хрупкости (ТК0) металла крупногабарит-
ных поковок типа «обечайка» из стали 15Х2МФА-А мод. А для корпусов реакторов 
типа ВВЭР стационарных и ледокольных АЭУ. Рассмотрены факторы, влияющие на 
уровень механических характеристик и исходной критической температуры хрупко-
сти в крупногабаритных поковках. Показано, что помимо легирующей композиции, 
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гарантированный уровень механических характеристик металла и ТК0 поковок в зна-
чительной степени зависит от металлургических технологий их производства, в 
частности, от технических возможностей применяемого для их термической обра-
ботки нагревательного и закалочного оборудования. 

Анализ механических свойств металла промышленных поковок для корпусов 
ледокольных и стационарных реакторов показал, что требуемое сочетание прочно-
сти и сопротивления хрупкому разрушению для крупногабаритных поковок из стали 
15Х2МФА-А мод. А может гарантированно обеспечиваться только в случае, когда 
их закалка производится в вертикальном положении, а закалочное оборудование 
обеспечивает скорости охлаждения не менее ~(0,5÷0,1)°С/с в теплоинерционной 
зоне термообрабатываемых поковок. При этом термическое оборудование (нагрева-
тельные печи) должно обеспечивать равномерный нагрев под закалку и отпуск с 
точностью поддержания температуры во время технологических выдержек не более 
±5°С. Дополнительным и обязательным условием гарантированного получения тре-
буемых механических свойств, а также их однородности по объему термообрабаты-
ваемых поковок, является осуществление контроля за температурно-временными 
параметрами термической обработки с помощью нескольких контактных термопар, 
установленных на поверхность нагреваемых поковок. 
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Для изготовления высокотемпературных установок нефтехимических и нефте-

перерабатывающих предприятий широко применяют жаропрочные жаростойкие же-
лезоникелевые сплавы системы Х25Н35. Рабочие температуры такого оборудования 
находятся в интервале 800-1200 °С. Известно, что эксплуатационные свойства спла-
вов Х25Н35 определяются наличием в их структуре в литом состоянии упрочняю-
щей сетки дисперсных фаз карбидного или интерметаллидного типа. Исследования 
последних лет показали, что тип, характер распределения и количественное соотно-
шение упрочняющих фаз в сплавах рассматриваемой группы существенно изменя-
ются в зависимости от температурно-временных параметров эксплуатации. 

В литом состоянии основными структурными составляющими сплавов Х25Н35 
являются: пересыщенный твердый раствор аустенита γ-Fe–Ni–Cr, карбиды на основе 
хрома CrmСn и ниобия NbmCn [1, 2]. 
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Установлено, что после испытаний на длительную прочность при 900 °С в те-
чение 3136 ч карбиды ниобия трансформируются в интерметаллидную фазу системы 
Ni–Nb–Si. Экспериментальные результаты рентгеноспектрального микроанализа и 
рентгеновской дифрактометрии, полученные с использованием просвечивающей 
электронной микроскопии, позволили идентифицировать это соединение как G-фазу 
стехиометрического состава Nb6Ni16Si7 с ГЦК-решеткой и параметром 1,118 нм [3]. 

При исследовании фазового состава металла центробежнолитой трубы, отрабо-
тавшей в составе пиролизной установки 8 циклов по 500 ч с расчетной температурой 
внутренней стенки от 925 °С в начале цикла и до1025 °С – в конце цикла, G-фазы не 
было обнаружено по всей толщине стенки трубы. Однако в трубах пиролизных уста-
новок производства водорода, отработавших более 30 тысяч часов в температурном 
интервале 800–850 °С, обнаружены как G -фаза, так и карбид ниобия. 

Полученные результаты исследований позволили предположить, что образова-
ние G-фазы в структуре сплавов Х25Н35 происходит в интервале температур 800-
900 °С. 

Для подтверждения температурной области образования G-фазы в структуре 
сплавов Х25Н35, а также с целью определения возможной обратимости фазового 
превращения NbmCn→G-фаза в рабочем интервале температур в работе был выпол-
нены экспериментальные исследования. С помощью рентгеновского дифрактометра, 
оснащенного высокотемпературной камерой, в температурном интервале 700-
1150 °С исследовано изменение фазового состава литого сплава. Установлено, что в 
температурном интервале 800-900 °С карбиды ниобия в структуре литого сплава 
трансформируются в интерметаллидную G-фазу. При дальнейшем нагреве сплава в 
область температур выше 1000 °С происходит обратное превращение G-фазы в кар-
бид ниобия. 

Исследование также показало, что после предварительной выдержки исходно 
литого сплава при температурах выше 1000 °С последующий нагрев в область тем-
ператур 800-900 °С не приводит к образованию G-фазы. Так, например, сплав 
Х25Н35 с исходной литой структурой был выдержан при 1150 °С в течение 1 ч и за-
тем охлажден со скоростью 4 К/мин до температуры 900 °С, при которой выдержан 
также в течение 1 часа и охлажден со скоростью 20 К/с до комнатной температуры. 
Структурно-фазовый и локальный элементный анализы показали, что присутствую-
щие в сплаве после указанной термической обработки дисперсные частицы пред-
ставляют собой карбиды хрома и карбиды ниобия. 

Если в предыдущем случае сплав после предварительного высокотемператур-
ного нагрева ступенчато охлаждали до 900 °С, при которой делали промежуточную 
выдержку, то в следующем эксперименте было проведено два последовательных 
нагрева от комнатных температур до температур сначала – выше 1000 °С и затем – в 
область температур возможного образования G-фазы. Сплав первый раз нагревали 
до 1150 °С, выдерживали в течение 2 ч и охлаждали со скоростью 20 К/с до комнат-
ной температуры, затем второй раз нагревали до 900 °С с выдержкой 2 ч и охлажде-
нием со скоростью 20 К/с до комнатной температуры. Исследование структуры 
сплава после повторного нагрева до 900 °С не выявило присутствия G-фазы. 

Анализ результатов выполненных экспериментов позволяет заключить, что в 
исходно литом сплаве системы Х25Н35 при нагреве до температур 800-900 °С обра-
зуется G –фаза за счет перехода NbmCn→G. Однако после предварительной высоко-
температурной выдержки сплава при 1150 °С последующее снижение температуры 
до 800–900 °С или его повторный нагрев в эту область температур не приводят к об-
разованию в структуре G-фазы. Таким образом, предварительная кратковременная 
высокотемпературная обработка сплава Х25Н35 предотвращает образование интер-
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металлидной G-фазы в его структуре при последующей эксплуатации в области тем-
ператур 800–900 °С. Это позволяет управлять фазовым составом и структурой Fe–
Cr–Ni аустенитных жаропрочных сплавов в условиях эксплуатации. 
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В настоящее время срок эксплуатации ядерно-энергетических установок, в ос-
новном, определяется ресурсом материалов внутрикорпусных устройств (ВКУ), ра-
ботающих в экстремальных условиях нейтронного облучения, агрессивной коррози-
онной среды и высоких температур. Проблема состоит в том, что макроскопические 
эффекты деградации структуры (распухание, охрупчивание, ползучесть и т.д.), в 
действительности, возникают из-за микроструктурных изменений, таких как рост 
вакансионных пор и дислокационных петель, формирование мелкодисперсных вто-
ричных фаз и радиационно-индуцированной сегрегации. Вследствие малой размер-
ности для исследования этих изменений требуются высокоразрешающие и высоко-
локальные методы, такие как просвечивающая электронная микроскопия (ПЭМ) в 
сочетании с рентгеноспектральным микроанализом (РСМА).   

В ЦНИИ КМ «Прометей» разработаны новые аустенитные материалы для 
ВКУ, однако, для их внедрения необходима оценка радиационной стойкости. При 
использовании традиционной технологии образцов-свидетелей, облучаемых в ре-
альных реакторах со скоростью набора дозы около 20 сна в год, данные по радиаци-
онной стойкости будут получены лишь через десятки лет.          

Альтернативным вариантом является имитация радиационного повреждения 
при облучении ионами в ускорителях. При этом эксплуатационный цикл имитирует-
ся за десятки часов, то есть скорость набора дозы на 4-5 порядков выше по сравне-
нию с нейтронным облучением в условиях эксплуатации. Однако при этом процессы 
радиационного повреждения инициируются лишь в приповерхностном слое толщи-
ной около 2 мкм. Поскольку имитационное облучение различается по типу высоко-
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энергетических частиц и по скорости набора дозы, для переноса полученных данных 
на условия облучения, типичные для реактора, необходим тщательный подбор тем-
пературы и скорости облучения в ускорителе. Исследования структурно-фазового 
состояния образцов необходимы для коррекции режимов испытаний. Однако приго-
товить тонкую фольгу для ПЭМ-исследований традиционными методами из поверх-
ностного слоя облученного ионами образца весьма сложно, к тому же вследствие 
больших градиентов дозы по толщине облученного слоя (свыше 109 сна/м) затруд-
нено построение дозовых зависимостей наблюдаемых микроструктурных измене-
ний. Использование методики прецизионного препарирования сфокусированным 
ионным пучком на растровом двулучевом электронно-ионном микроскопе позволяет 
приготовить из приповерхностного облученного слоя тонкую фольгу, плоскость ко-
торой параллельна траектории ускоренных ионов. Это позволяет провести исследо-
вание структурных изменений по всей глубине облученного слоя. 

На образцах стали марки 08Х18Н10Т-ВИ и новых аустенитных материалов, 
облученных ионами никеля с энергией 3 МэВ на ускорителе ЭПГ-20 (ФЭИ, г. Об-
нинск), разработана технология изготовления микрообразцов для ПЭМ-
исследований с использованием микроскопа FEI Quanta 200 3D FEG. Разработана и 
опробована методика определения объемной плотности вакансионных пор и их рас-
пределения по размерам. Проведен элементный и фазовый анализ вторичных фаз, 
сформировавшихся в облученном слое. Получены профили распределения инжекти-
рованных ионов, позволяющие проводить контроль дозовых режимов облучения. 

Полученные результаты позволили скорректировать температурно-дозовые 
режимы имитационного облучения для дальнейшей оценки радиационной стойкости 
аустенитных материалов для ВКУ. 

 
 
 

КЛАПАН С ИСПОЛНИТЕЛЬНЫМ ЭЛЕМЕНТОМ ИЗ СПФ 
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В совместной лаборатории перспективных материалов и технологий (ВГТУ, 

ИТА НАН Беларуси) разработан автоматический термозапорный клапан с TiNi ис-
полнительным элементом, регулирующий поступление воды и срабатывающий при 
достижении определенной критической температуры. 

Разработанный термозапорный клапан позволяет: 
- использовать термочувствительный элемент не один раз, а «многоразово», 

что является экономически эффективным; 
- конструкция клапана не имеет сложных механизмов и сборку можно осуще-

ствить без специальных навыков и оборудования;  
- за счет TiNi элемента запорный клапан прекращает подачу воды, если её кри-

тическая температура достигнет определённого значения, в нашем случае 48 ÷ 50 °С.  
Изначально термозапорный клапан имел конструкцию, описанную в работе [1]. 

Однако в связи с расположением исполнительного TiNi элемента по оси симметрии 
втулки 2 усложнилась его сборка. Поэтому был разработан клапан (рис. 1), в кото-
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ром TiNi элемент расположен перпендикулярно направлению перемещения штока 
13 и установлен неподвижно в пазах перепускной втулки.  

Работа термозапорного клапана описана в работе [2,3].  
 

 
 

Рис. 1. Клапан. положение «открыто».  
1 – винтовая крышка; 2 – втулка; 3 – корпус; 4 – TiNi элемент; 5 – шарик; 6 – перепускная 

втулка; 7 – винт; 8 – кольцо; 9 – крышка; 10 – ниппель; 11- кольцо; 12 – ниппель; 13 – шток 
 
Поскольку на механические и функциональные свойства никелида титана су-

щественно влияет его термообработка, то предварительно были проведены исследо-
вания по выбору режимов задания формы TiNi элементу и термической обработки. 
Образцы элемента подвергали термической обработке при различных температурах 
с временем выдержки 30 минут и последующей закалке в воду. Оценивая данные 
полученные с помощью ДСК кривых (рис. 2) видно, что исполнительный элемент 
запорного клапана, срабатывает при температурах 40 ÷ 50 °С, после термической об-
работки TiNi элемента в диапазоне от 450 до 500 °С.   

 

 
 

Рис.2. Зависимость теплового потока от температуры образца никелида титана  
после термообработки при 600°С (1), 550°С (2), 500°С (3), 480°С (4), 450°С (5) и 400°С (6) 

 в течение 30 минут с последующей закалкой 
 
Для окончательного выбора термообработки исполнительного элемента, об-

разцы испытывали на трехточечный изгиб на разрывной машине ИП 5158-5 (рис. 3). 
Из анализа полученных данных выбран наиболее оптимальный режим задания 

формы: нагрев до 500 °С, выдержка 1 час и последующая закалка в воде. Та кой ре-
жим обработки обеспечивает минимальное напряжение в образце, которое соответ-
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ствует фазовому пределу текучести, т.е. осуществляется переход от упругой дефор-
мации к пластической. 

 
 

Рис. 3. Кривые напряжение – деформация TiNi элемента. Температура отжига:  
1 – 400 ˚С; 2 – 450 ˚С; 3 – 500 ˚С; 4 – 550 ˚С. Время термообработки 1 час 
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Одним из основных способов повышения износостойкости и долговечности 
инструмента является процесс осаждения пиролитических карбидохромовых 
покрытий (ПКХП). 

Значительное сокращение времени осаждения ПКХП достигается, когда между 
катодом и анодом возбуждается тлеющий разряд (ТР).  

ТР оказывает влияние на свойства образованных слоев и плотность покрытий, 
а также приводит к снижению энергетического барьера протекания химических 
реакций на границе раздела «газ-металл» и ускорению диффузионных процессов в 
растущем слое. В зависимости от удельной мощности разряда изменяется как 
скорость, так и характер диффузионного насыщения [1, 2]. 

Наилучшими свойствами обладают ПКХП, осажденные на подложку 
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отрицательного потенциала (катод). Это объясняется тем, что при использовании ТР 
в парогазовой смеси происходит ионизация атомов хрома, за счет чего положи-
тельный ион хрома устремляется к отрицательно-заряженной подложке. При этом 
получаются покрытия более высокого качества, обладающие лучшим сцеплением с 
подложкой и повышенной коррозионной стойкостью. 

Известно, что оптимальным комплексом физико-механических свойств 
обладают ПКХП с горизонтально-слоистой структурой [2, 3]. 

Кратковременное зажигание ТР в процессе осаждения приводит к фор-
мированию в покрытии горизонтальных однородных темных прослоек 
параллельных поверхности подложки, визуально не отличающихся от покрытий, 
полученных по безразрядной технологии. 

Таким образом, толщина прослоек зависит от длительности импульсов ТР  и 
понижается с уменьшением длительности импульса. 

Следовательно, если подавать импульсы с определенной периодичностью, 
поддерживая рост широких слоев, возможно осаждение ПКХП с более высокой 
скоростью осаждения и наиболее эффективное использование МОС.  

Для изучения влияния импульсов ТР на поверхность подложки использовали 
метод косого шлифа. Косой шлиф позволяет расширить визуальное восприятие по-
верхности, подвергшейся воздействию ТР, и определить наличие химических эле-
ментов по слоям покрытия. 

Сравнение покрытий, осажденных при воздействии импульсов ТР в 
оптимальном режиме и в условиях радиационного нагрева подложки без применения 
ИТР, показывает, что скорость осаждения и коэффициент использования МОС в 
первом случае в 5,5 раза выше. 

Преимущества технологии осаждения ПКХП при импульсном воздействии ТР 
заключаются в следующем: 

- предварительная очистка и активация поверхности подложки; 
-  улучшение качества и адгезии осаждаемых слоев, и как следствие, 

повышение защитных и механических свойств ПКХП; 
- ускорение процесса осаждения и повышение коэффициента использования 

исходного МОС за счет ионизации парогазовой смеси в пространстве реактора. 
Недостатки: 
- применение дорогостоящего вакуумного оборудования; 
- длительность процесса; 
- использование азотной ловушки («сухой лед»); 
- сложность ведения процесса осаждения ПКХП 
Таким образом, процесс осаждения ПКХП является управляемым [3], а 

применение ТР дает возможность предварительной очистки поверхности 
покрываемого изделия от окисных и других загрязнений, ускорение и улучшение 
процесса осаждения за счет ионизации газовой среды и активации поверхности, на 
которую происходит осаждение [1], при этом получается покрытие более высокого 
качества. 
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ПРОВОЛОЧНЫХ ОБРАЗЦАХ НИКЕЛИДА ТИТАНА 
 

1,2Рубаник В.В., 1,2Рубаник В.В. мл., 1Лесота А.В., 3Шадурский А.В. 
 

1ГНУ «Институт технической акустики НАН Беларуси» 
2УО «Витебский государственный технологический университет» 

3УО «Полоцкий государственный аграрно-экономический колледж» 
 

Управление процессом реализации эффекта памяти формы в протяженных об-
разцах возможно за счет использования различных механизмов нагрева материала, 
теплопередачи ультразвукового воздействия, электрического тока и др. В зависимо-
сти от геометрии образца и параметров внешнего воздействия эффект памяти может 
развиваться одновременно или поочередно на его различных участках. Это может 
приводить к изменению поведения проволоки и траектории движения ее элементов, 
тем самым расширяя круг технических задач, решение которых осуществимо за счет 
использования ЭПФ. 

Исследование проводили на проволочном образце никелида титана эквиатом-
ного состава диаметром 2 мм и длинной 40 см. В образце были сформированы  
участки длиной в 1 см разного  диаметра: 0,7 мм, 1,25 мм, 1,5 мм и 1,7 мм. Общее 
сопротивление проволочного образца составляло 1,8 Ом. При проведении экспери-
мента на проволочный TiNi образец подавали постоянный электрический ток от 4,6 
А до 10 А при этом с помощью тепловизора NEC TN9100 регистрировали темпера-
туру на поверхности образца с точностью ±2ºС. 

Установлено, что при токовом нагреве температура вдоль проволочного образ-
ца переменного сечения неравномерна (рис.1) и зависит от диаметра соответствую-
щего участка и величины пропускаемого тока (рис.2). С уменьшением диаметра про-
волочного образца увеличивается температура соответствующей области в образце. 
Например, при силе тока в 4,6 А на участке диаметром 2 мм температура составляет 
47ºС,  в то время как на участке диаметром 0,7 мм соответственно 105 ºС.  
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Рис. 1. Распределение температуры вдоль 
проволочного образца переменного сечения 

Рис.2. Зависимость температуры участков 
проволочного TiNi образца от диаметра при 
различной силе тока 

 
Скорость изменения температуры со временем для участков проволоки разного 

диаметра одинакова, однако за счет того, что максимальная температура нагрева при 
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постоянном токе на участках разного диаметра различна, то за одинаковое время 
участки нагреваются до разной температуры (рис.3). К примеру, при токовом нагре-
ве 3 А за 20 с температура участка диаметром 1,25 мм равна 32ºС, а на участке диа-
метром 1,7 мм только 27ºС. 
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Рис. 3.  Зависимость температуры от времени токового нагрева  

в проволочном образце никелида титана на участках различного диаметра 
 
Также проводили исследования времени реализации эффекта памяти формы 

при токовом нагреве в зависимости от диаметра образца переменного сечения. Для 
этого участки проволочного образца TiNi разного диаметра были деформированы 
изгибом. Затем образец нагревали за счет пропускания электрического тока и реги-
стрировали время, за которое происходит полное восстановление первоначальной 
формы образца (табл.5). Установлено что при одинаковой силе тока на участках 
меньшего диаметра реализация ЭПФ происходит быстрее. К примеру, во втором 
опыте участок диаметром 1,25 мм восстанавливает исходную форму за 6 с, в то вре-
мя как участок диаметром 1,7 мм при меньшей величине деформации за 20 с. Таким 
образом, задавая различный диаметр проволочного образца, можно задавать разную 
скорость реализации эффекта памяти формы на разных его участках.  

 
Таблица 5. Зависимость восстановления деформации от времени  

для различных диаметров проволочного образца 
 

№ d, mm ε, % I, A t, c 

1 

0,7 2.5 13 1 
1,25 4.1 13 4 
1,5 3.4 13 7 
1,7 2.7 13 10 

2 

0,7 2,5 9,7 2 
1,25 5,6 9,7 6 
1,5 5,3 9,7 14 
1,7 4,8 9,7 20 

 
Установлено, что последовательную реализацию обратного термоупругого 

превращения в исполнительных элементах из нитинола при токовом нагреве воз-
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можно осуществлять, задавая различный диаметр проволочного образца, на котором 
будет реализован ЭПФ. В зависимости от геометрии образца и параметров внешнего 
воздействия эффект памяти может развиваться одновременно или поочередно на его 
различных участках. Это может приводить к изменению поведения проволоки и тра-
ектории движения ее элементов, тем самым расширяя круг технических задач, реше-
ние которых осуществимо за счет использования ЭПФ. 
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Ортодонтические дуги из сплава никелида титана (TiNi) применяются в стома-

тологии с 1977 г. и к настоящему времени наиболее широко представлены в орто-
донтии благодаря эффекту сверхупругости – способности восстанавливать значи-
тельные деформации (6÷8 %) в изотермических условиях. 

В ГНУ «ИТА НАН Беларуси» совместно с ЗАО "Медицинское предприятие 
«Симург» (г. Витебск, Беларусь) разработан способ задания формы для ортодонти-
ческих дуг из TiNi сплава с одновременным нанесением биоинертного покрытия 
нитрида титана. Целью работы являлось исследование и сравнительный анализ 
функциональных свойств ортодонтических TiNi дуг, полученных как по стандартной 
технологии термического задания формы, так и по способу, разработанному автора-
ми настоящей работы [1]. 

Для проведения исследований использовали проволочные образцы диаметром 
0,5 мм из медицинского сплава никелида титана Ti-50,8 ат.% Ni (табл. 1). 

 
Таблица 1. Технологические режимы обработки проволочных TiNi дуг 

 

 Номер режима 
Режим поставки 1 
Термообработка при 550 °С в течение 15 мин с закалкой в воду 2 
Ионно-плазменное осаждение TiN покрытия с одновременным за-
данием формы 3 

Зарубежный аналог производства «Morelli» (Бразилия) 4 
 
Механические характеристики проволочных TiNi дуг, определенные по разгру-

зочным кривым деформирования по схеме трехточечного изгиба (рис. 1), дают пред-
ставление о развиваемых дугой усилиях при ортодонтическом лечении.  

В работах [2, 3] обоснованы наиболее важные для практического применения 
функциональные характеристики сверхупругих дуг: главное усилие σc – напряжение, 
соответствующее точке на середине разгрузочного плато; коэффициент сверхупру-
гости Rse – определяемый отношением тангенса угла наклона упругого участка (Е) к 
тангенсу угла наклона разгрузочного плато (tg φu); параметры разгрузочного плато 
(Δσ, Δε). 
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а     б 

Рис. 1. Диаграмма деформирования на изгиб проволочных TiNi дуг  
при температурах 18±1 °C (а) и 36±1 °С (б) 

 
Исследование функциональных свойств ортодонтических дуг из TiNi сплава 

выявило существенные различия в кинетике обратимых мартенситных превращений 
в зависимости от способа задания формы и состояния исходной проволоки. Разрабо-
танный авторами данной работы способ характеризуется наиболее оптимальным 
комплексом функциональных свойств (табл. 2): величиной главного усилия σc=413 
МПа, что существенно ниже усилий импортных TiNi дуг; максимальным коэффици-
ентом сверхупругости Rse=8, а также узким гистерезисом мартенситных превраще-
ний, температуры которых легко достижимы в бытовых условиях.  

 
Таблица 2. Функциональные свойства проволочных TiNi дуг 

 

T, °C 

Тех-
ноло-
гиче-
ский 

режим 

σм, 
МПа 

Е, 
ГПа 

Δσ, 
МП

а 

Δε, 
% 

tg 
φu, 

ГПа 
Rse 

σc±10%, 
МПа 

σmax, 
МПа 

εmax, 
% 

εres,
% 

18±1 

1 962 41,8 297 4,35 6,8 6,15 739±73,9 1036 6,12 0,02 
2 824 41,2 352 4,75 7,4 5,57 526±52,6 893 6,22 0,07 
3 749 42,8 508 5,48 9,3 4,6 384±38,4 909 6,22 0,06 
4 950 41,3 356 3,63 9,8 4,21 698±69,8 1040 5,18 0,02 

36±1 

1 1061 40,5 218 3,83 5,7 7,11 909±90,9 1186 6,15 0,01 
2 849 39,9 218 4,1 5,3 7,53 639±63,9 919 6,25 0,04 
3 960 41,6 246 4,74 5,2 8 413±41,3 1017 6,1 0,02 
4 954 47,7 217 3,52 6,2 7,69 728±72,8 957 5,04 0,08 

 
Указанные преимущества позволяют рекомендовать режим задания формы из-

делию из TiNi сплава с одновременным осаждением покрытия нитрида титана к ис-
пользованию на начальных этапах ортодонтического лечения с комфортными и без-
опасными для пациента усилиями. 
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Целью данной работы являлось исследование влияния количества исходных 

компонентов (х и у) в системе «xNa3AlF6–NaN3–yNaBF4» на конечный синтезирован-
ный продукт. 

Для исследования зависимостей Т,U,pH =  f (х) и Т,U,pH =  f (у) были выбраны 
следующие условия: давление азота в реакторе – 4 МПа, плотность исходной шихты 
– насыпная (δ = 0,34), диаметр образца D = 30 мм. 

Результаты по синтезу нитридной композиции AlN-ВN в системах «хNa3AlF6-
NaN3-NaBF4» и «Na3AlF6-NaN3-уNaBF4» в зависимости от содержания х и у, пред-
ставлены в таблицах 1 и 2.  

 
Таблица 1. Результаты исследования зависимости Т,U,pH = f (хNa3AlF6) при получении нит-

ридной композиции AlN-ВN в системе «хNa3AlF6-NaN3-NaBF4» 
 

№ Содержание 
хNa3AlF6, моль 

Тем-ра горения,  
Т, °С 

Скорость горения,  
U, см/с pH 

1 1 1000 0,50 8 
2 2 950 0,50 9 
3 3 900 0,50 10 
4 4 800 0,50 10 

 
Таблица 2. Результаты исследования зависимости Т,U,pH = f (уNаBF4) при получении нит-

ридной композиции AlN-ВN в системе «Na3AlF6-NaN3-уNaBF4» 
 

№ Содержание уNaBF4, 
моль 

Тем-ра горения,  
Т, °С 

Скорость горения,  
U, см/с pH 

1 1 1000 0,50 8 
2 2 1000 0,50 8 
3 3 1000 1,00 8 
4 4 1100 1,00 8 

 
Из представленных в таблице 1 данных видно, что с увеличением содержания 

Na3AlF6 в смеси «Na3AlF6+NaN3+NaBF4» температура горения снижается, скорость 
горения постоянна, кислотно-щелочной баланс промывной воды повышается с 8 до 
10. Из представленных в таблице 2 данных видно, что с увеличением содержания 
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NaBF4 в смеси «Na3AlF6+NaN3+NaBF4», скорость и температура горения возрастают, 
кислотно-щелочной баланс промывной воды постоянен и равен 8.  

Рентгенофазовый анализ конечного продукта проводили с помощью дифракто-
метра ARL X'trA-138. Дифрактограммы конечных промытых продуктов синтеза си-
стемы «xNa3AlF6-NaN3-yNaBF4» с разным соотношением х и у в системе представле-
ны на рисунке 1. 

Результаты рентгенофазового анализа продуктов горения системы «xNa3AlF6-
NaN3-yNaBF4», свидетельствуют о наличии нескольких фаз: AlN, BN и Na3AlF6, при 
следующем соотношении: 

- при x = 1 моль и у = 1 моль: АlN = 32 %, BN = 20 %, Na3AlF6 = 48 %; 
- при x = 3 моль и у = 1 моль: АlN = 30 %, BN = 20 %, Na3AlF6 = 50 %. 
- при х = 1 моль и у = 3 моль: АlN = 25 %, BN = 23 %, Na3AlF6 = 52 %. 
Результаты рентгенофазового анализа говорят о том, что увеличение Na3AlF6 

или NaBF4 в исходной шихте «Na3AlF6 + NaN3 + NaBF4» практически не влияет на 
соотношение фаз в конечном продукте. Температуры горения (800-1100 °С) не до-
статочны для образования чистого конечного продукта состоящего из AlN и BN, но 
все-таки в конечном продукте образуется примерно 50% нитридной композиции 
AlN-BN, остальные 50% целевого продукта представляют собой побочный продукт 
Na3AlF6. 

 

 
а 

 
б 

 
в 

 
Рис. 1. Дифрактограммы конечных промытых продуктов синтеза  

системы  «xNa3AlF6-NaN3-yNaBF4» с разным соотношением компонентов:  
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а) х = 1 моль; у = 1 моль; б) х  = 3 моль, у = 1 моль;  в) х  = 1 моль, у = 3 моль 
 
Исследование размера и морфологии порошков нитридных композиций прово-

дилось с помощью растрового электронного микроскопа JSM-6390A фирмы «Jeol». 
Установлено, что форма частиц нитридной композиции, синтезированной в системе 
«хNa3AlF6-NaN3-уNaBF4» при х = 1 моль и у = 1 моль имеет неправильную форму и 
средний размер частиц 90-140 нм. Форма частиц нитридной композиции, синтезиро-
ванной в системе «хNa3AlF6-NaN3-уNaBF4» при х = 3 моль и у = 1 моль имеет непра-
вильную форму и средний размер частиц 90-140 нм. Форма частиц нитридной ком-
позиции, синтезированной в системе «хNa3AlF6-NaN3-уNaBF4» при х = 1 моль у = 
3 моль имеет неправильную форму и средний размер частиц 100-150 нм. Такой ком-
позиционный порошок можно классифицировать как тонкодисперсный (субмикро-
кристалический) порошок. 

 
 

ФОРМИРОВАНИЕ ПОСЛОЙНОЙ НЕОДНОРОДНОСТИ ТЕКСТУРЫ И 
СТРУКТУРЫ В ГОРЯЧЕКАТАНЫХ ФЕРРИТНЫХ СТАЛЯХ 

 
Перлович Ю.А., Исаенкова М.Г., Доброхотов П.Л., Столбов С. Д. 

 
НИЯУ МИФИ, Москва, Россия 

pldobrokhotov@mephi.ru 
 
Известно [1], что горячекатаные материалы характеризуются существенной 

послойной неоднородностью структуры и текстуры, обусловленной как варьирова-
нием температуры по сечению листа в процессе его прокатки, так и перераспределе-
нием элементного состава деформируемого материала. Развитие слоев с разной пре-
имущественной кристаллографической ориентацией зерен относительно внешних 
направлений пластины в существенной степени предопределяет функциональные 
свойства таких листов. Выявление причин развития послойной структурной и тек-
стурной неоднородности, а также установление закономерностей формирования 
структуры, текстуры и свойств горячекатаных листов ферритной высокопрочной 
стали 55ХН2МА-Ш явилось целью данной работы. Возможность управления такой 
послойной неоднородностью позволит целенаправленно изменять свойства изделия 
и стабилизировать режимы процесса его изготовления. 

Исследования проводились на дифрактометрах Bruker D8 Discover и ДРОН-3 
производства «Буревестник». При обработке полученных данных использовано как 
собственное программное обеспечение, так и программы фирмы Bruker. Восстанов-
ление функции распределения ориентаций (ФРО) по частичным прямым полюсным 
фигурам (ППФ) проведено с использованием программы «LABOTEX». Построение 
ФРО использовано для последующего расчета обратных полюсных фигур (ОПФ).  

В работе использован также метод построения обобщенных прямых полюсных 
фигур (ОППФ) [2], позволяющий рассматривать субструктурное состояние зерен – 
мелкодисперсность структуры и микроискажения кристаллической решетки – в за-
висимости от их преимущественной ориентации.  

В процессе рентгеновского исследования обнаружена послойная неоднород-
ность исследуемых листов. При съемке прямых полюсных фигур для поверхностных 
и внутренних слоев листа обнаружено, что текстура внешнего слоя характеризуется 
компонентой {011}<111>, тогда как во внутреннем слое (на половине толщины ли-
ста) наблюдается двухкомпонентная текстура {001}<011> и {111}<011> (рис. 1).  
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Закономерности перехода текстуры внешнего слоя в текстуру внутренних сло-
ев в горячекатаных листах изучены при использовании экспрессной рентгеновской 
методики, заключающейся в регистрации отражений (002) и (222) от последователь-
ных слоев листа для сечения, перпендикулярного его поперечному направлению. На 
всех этапах изучения послойной неоднородности также измерены структурные ха-
рактеристики и микротвердость материала с нормального направления. 

 

 
 

Рис. 1. ППФ {011} листа из стали 55ХН2МА-Ш после горячей прокатки  
для внешнего (а) и внутреннего (б) слоев 

 
Ответственным за возникновение в горячекатаной стали послойной неодно-

родности является выдвинутый ранее [1] механизм, связанный с процессом динами-
ческого деформационного старения (ДДС) и активизирующийся в условиях реализа-
ции градиента повышенных температур деформации. Перераспределение примесных 
атомов внедрения в матрице, происходящее вследствие ДДС, приводит к изменению 
механизма деформации. Вместо типичного для пластической деформации ОЦК ме-
таллов скольжения дислокаций по системам {011}<111> или {112}<111>, блокиру-
ющегося повышенной концентрацией примесных атомов, активизируется коллек-
тивное переползание дислокаций. Таким образом, переориентация зерен при прокат-
ке происходит в соответствии с переползанием дислокаций, что обусловливает фор-
мирование текстуры с нетипичной для ОЦК металлов плоскостью прокатки {011}. 
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В процессе горячей деформации металлов, помимо изменения геометрических 
размеров, формируется их текстурное состояние. Причем данная текстура, при по-
следующих обработках (отжигах, деформациях), через механизмы наследственно-
сти, оказывает существенное влияние на ориентационно-зависимые свойства готово-
го изделия. Вследствие, этого возникает задача получения взаимоувязанной инфор-
мации об эволюции текстурного состояния в процессе структурных и фазовых пре-
вращений. 

Причина возникновения текстуры – это деформация в стесненных условиях, 
вследствие скольжения дислокаций по системам, имеющим максимальную актив-
ность. Реальная схема деформации при прокатке является достаточно сложной. При 
холодной прокатке напряженное состояние упрощенно можно рассматривать как 
растяжение вдоль направления прокатки (НП) и сжатие по нормали (НН) к плоско-
сти листа, таким образом, что максимальные касательные напряжения лежат под уг-
лом 45° к НП. Основные отличия горячей прокатки  (ГП) от холодной заключаются в 
существенно большей толщине полосы и действии трения между валками и поверх-
ностью полосы. В различных слоях полосы при ГП могут реализоваться разные 
напряженные состояния.  

При ГП на формирование текстуры могут оказывать влияние не только процес-
сы деформации, но и процессы рекристаллизации. В работе [1] показано, что связь 
между деформационными и рекристаллизационными ориентировками может быть 
представлена как строго кристаллографическая и, соответственно, описана через 
формирование специальных границ. 

Данная работа была посвящена изучению закономерностей формирования тек-
стуры в металлах с ОЦК (Fe–3%Si, Mo) и ГЦК (Al, γ-фаза в сталях)  решетками при 
ГП со степенью деформации более 70 %  по всей толщине полос. Исследование тек-
стуры проводилось с помощью растровых электронных микроскопов ZEISS Cross 
Beam AURIGA и Jeol JSM-6490 LV с приставкой EBSD HKL Inca и системой анализа 
Oxsford Instruments. 

В результате текстурного анализа образцов установлено, что в центральных 
слоях всех образцов текстура состояла из дискретных наборов стабильных ориенти-
ровок (таблица), соответствующих текстуре холодной прокатки [2]. В поверхност-
ных слоях Fe-3%Si и Al текстура состояла из наборов дискретных ориентировок, со-
ответствующих текстуре сдвига [2]. Отличие в текстурном состоянии центрального 
и поверхностного слоев являлось результатом определенного напряженного состоя-
ния. На текстуру поверхностного слоя существенное влияние оказывала величина 
трения. В «жестких» материалах (Мо, аустенит) трение было минимальным, то есть 
разница в напряженных состояниях поверхностного и центрального слоев была не-
значительной. Для «мягких» материалов (Fe-3%Si, Al), величина трения значительно 
выше (происходит «прилипание» металла к валкам). Можно предполагать, что реа-
лизуется напряженное состояние, приводящее к деформации сдвигом [2]. 
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Современные методы ориентационной микроскопии, основанные на дифрак-
ции обратно рассеянных электронов (EBSD), позволяют разделить текстуру на де-
формационные и рекристаллизационные фракции. Ориентировки  рекристаллизации 
повторяют деформационные компоненты (таблица).  

Формирование подобного рода многокомпонентных текстур, где присутствуют 
как деформационные, так и рекристаллизационные ориентировки, может быть объ-
яснено исходя из гипотезы, что подвижными в рекристаллизационных процессах яв-
ляются кристаллографически обусловленные  границы, формирующиеся между ста-
бильными деформационными ориентировками. 

   
Таблица. Деформационные (Д) и рекристаллизационные (Р) ориентировки  

в структуре металлов после ГП, выявленные методом EBSD 
 

С
ло

й Образец /  
ориентировка 

Fe-3%Si (ОЦК) Mo (ОЦК) Al (ГЦК) γ-фаза (ГЦК) 

Д Р Д Р Д Р Д Р 

П
ов

ер
хн

ос
тн

ы
й 

(110)[001] + + - - - - + + 
{110}<112> + + - - - - + + 
{112}<111> + + - - - - + + 
{110}<111> + + - - - - + + 
(100)[010] - - - - + + + + 
(001)[110] - - + + + + - - 

{112}<110> - - + + + + - - 
{111}<112> - - + + + + - - 
{111}<110> - - + + + + - - 

Ц
ен

тр
ал

ьн
ы

й 

(110)[001] - - - - + + + + 
{110}<112> - - - - + + + + 
{112}<111> - - - - + + + + 
{110}<111> - - - - + + + + 
(100)[010] - - - - + + + + 
(001)[110] + + + + - - - - 

{112}<110> + + + + - - - - 
{111}<112> + + + + - - - - 
{111}<110> + + + + - - - - 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке постановления № 211 Прави-

тельства Российской Федерации, контракт № 02.А03.21.0006 и в рамках государ-
ственного задания Министерства образования и науки РФ, проект 
№11.1465.2014/К. 
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В работе исследовали влияние легирования водородом на механические и пла-

стические свойства, характер разрушения поликристаллов высокоазотистой аусте-
нитной стали Fe–19Cr–22Mn–1.5V–0.6N–0.2C (мас. %) при статическом растяжении. 
Исходные образцы стали закаливали от 1100 °С в воду, после закалки сталь имела 
структуру преимущественно аустенита (5 % феррита). Образцы электролитически 
наводороживали в 1N растворе H2SO4 с добавлением CH4N2S при плотности тока 50 
мA/cм2 и продолжительности наводороживания (tнавод) – 2, 10 и 40 ч. Механические 
испытания проводили при комнатной температуре методом одноосного растяжения 
со скоростью 5.6×10-4 с-1.  

Изучение кривых течения исследуемой стали до наводороживания показало, 
что пластическая деформация развивается в одну линейную стадию с пределом те-
кучести σ0.2 = 586 МПа, пределом прочности σB = 1084 МПа и удлинением ε = 20 %. 
При легировании водородом характер кривых течения изменяется слабо. Наводоро-
живание продолжительностью 2 ч. приводит к уменьшению значений предела теку-
чести и предела прочности исследуемой стали до σ0.2 = 568 МПа и σB = 989 МПа. 
Дальнейшее увеличение tнавод до 10 и 40 ч. слабо влияет на величину предела текуче-
сти σ0.2 = 563 МПа (tнавод= 10 ч.) и σ0.2 = 559 МПа (tнавод= 40 ч.) по сравнению с 
tнавод=2 ч., но способствует существенному понижению предела прочности до σB = 
902 МПа (tнавод=10 ч.) и 838 МПа (tнавод=40 ч.) по сравнению с состоянием без водо-
рода и после наводороживания tнавод=2 ч.  

Насыщение исследуемой стали водородом сопровождается существенным 
снижением значений ε в сравнении с исходным состоянием. После tнавод = 2 ч удли-
нение ε составляет 17 %, после tнавод=10 ч. – 14 % и после tнавод = 40 ч. – 11 %.   

Расчет коэффициента охрупчивания KH = [(ε0 – εH)/ ε0]×100 % (ε0 и εH – 
удлинение до и после наводороживания) показал, что KH с увеличением 
продолжительности наводороживания возрастает и составляет 15, 30 и 45 % после 
tнавод = 2, 10 и 40 ч. соответственно. Значения коэффициента деформационного 
упрочнения Θ = dσ/dε с увеличением tнавод до 10 ч. не изменяется (2800 МПа), а 
после tнавод=40 ч. наблюдали повышение Θ до 3140 МПа. 

Обнаружено, что легирование водородом сопровождается сменой характера 
разрушения стали от преимущественно интеркристаллитного к преимущественно 
транскристаллитному и приводит к образованию хрупкого слоя на поверхности об-
разцов, толщина которого увеличивается со временем наводороживания до 1.5 мкм, 
3.5 мкм и 6 мкм после tнавод=2, 10 и 40 ч. соответственно. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке стипендии Президента РФ 

(СП-160.2016.1). Работа выполнена с использованием оборудования ЦКП «Нано-
тех» (ИФПМ СО РАН, Томск). 
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Метеорит Челябинск выпал 15 февраля 2013 года на Южном Урале и был клас-

сифицирован, как обыкновенный хондрит, тип LL5 S4 W0. Метеорит Челябинск 
имеет силикатную матрицу, в которой наблюдаются металлические включения и 
сульфиды железа. Более подробно  минералогический состав ранее описан в работах 
[1]. Вещество метеорита Челябинск состоит из нескольких структурных типов - ли-
тологий, определяемых визуально [2]. В зависимости от степени ударного метамор-
физма авторы работы [3] выделяют слабо деформированную светлую и ударно-
переплавленную темную области. В темной области присутствуют две зоны – серая 
с переплавленными силикатами и черная с переплавленными сульфидами. Целью 
данной работы является определение металлографических скоростей охлаждения 
фрагментов метеорита Челябинск в различных литологиях. 

Образцы были изготовлены из нескольких фрагментов данного метеорита, со-
держащих в структуре темную и светлую литологии. После стандартной металло-
графической подготовки образцы травились 2%-ным раствором HNO3 в спирте. Ис-
следования микроструктуры проводились на оптическом микроскопе Axiovert 40 
MAT и электронном микроскопе FE-SEM ∑IGMA VP с использованием приставок 
EDS и EBSD. 

Метеоритный металл представляет собой сплавы Fe–Ni–Co с различным со-
держанием никеля и кобальта. Выделяют следующие фазы и структуры: камасит α-
Fe (Ni, Co), содержание Ni варьируется от 4% до 7,5%; тэнит γ-Fe(Ni, Co), содержа-
ние Ni от 7,5% до 50%; тетратэнит γ’ – соединение FeNi с упорядоченной структурой 
L10; мартенсит α2 и плессит (α + γ) с различной морфологией. Все вышеперечислен-
ные фазовые и структурные составляющие были выявлены в исследуемых фрагмен-
тах метеорита Челябинск.  

Образцы со светлой литологией характеризуется большим количеством метал-
лических зерен с зональным тэнитом, структура которого формируется в процессе 
медленного охлаждения (порядка нескольких градусов в миллион лет) и имеет раз-
личное содержание Ni в периферийной и центральной части зерна. Такой градиент 
по Ni принято называть «М-профиль». В зависимости от содержания Ni можно вы-
делить [4] до семи структурных зон. В диапазоне концентраций от 30 до 42 вес.% Ni 
наблюдается двухфазная область (α2 + γ’), предположительно формирующаяся в ре-
зультате спинодального распада. Округлые светлые частицы тетратэнита γ’ распола-
гаются в темной матрице камасита α-Fe(Ni, Со) (рис. 1, а). С уменьшением скорости 
охлаждения размер частиц тетратэнита увеличивается, на этом основана методика 
определения металлографической скорости охлаждения ниже 400 °С [5]. Средний 
размер высоконикелевых частиц в исследуемом фрагменте метеорита Челябинск со 
светлой литологией составил 146 нм, что соответствует металлографической скоро-
сти охлаждения 6 °С/млн. лет. В образцах с темной литологией в серой зоне присут-
ствует значительное количество газовых пор, образовавшихся вследствие усадочных 
процессов при кристаллизации ударного расплава. Внутри газовых пор были обна-
ружены дендриты, состоящие преимущественно из тэнита γ-Fe(Ni, Co) [6].  

mailto:jeka_bru@list.ru


176 
 

Экспериментальные работы на сплавах Fe–Ni [7 – 9] показали, что расстояние 
между вторичными осями дендритов обратно пропорционально скорости охлажде-
ния (R) в кристаллизационном интервале. В работе [10] предложено следующее со-
отношение между R в °C/с и расстоянием d в мкм: R = 5.3 × 105 d−2.9. 

Существует и другое соотношение для сплавов Fe–Ni и Fe–P в широком диапа-
зоне скоростей охлаждения, зависимость линейна в двойных логарифмических ко-
ординатах [8] и имеет аналитический вид: L = 60∙V−0.32, где L, мкм – расстояние меж-
ду вторичными осями дендрита или размер ячеек, V, °С/с – скорость охлаждения в 
кристаллизационном интервале. 

Оценка скоростей охлаждения по дендритной структуре серой зоны темной ли-
тологии в обыкновенном хондрите Челябинск LL5 (рис. 1, б) произведена с исполь-
зованием двух разных формул. При среднем расстоянии между вторичными осями 
дендритов 28 мкм с использованием расчетных формул [10] и [8] скорость охлажде-
ния составляет 33 °С/с и 10,6 °С/с соответственно. 

Скорости охлаждения, рассчитанные по двум разным формулам, находятся в 
пределах одного порядка. Возможно, различия связаны с тем, что вышеперечислен-
ные формулы описывали ситуацию для определенных концентраций никеля и серы, 
отличных от тех, что имеют место в хондрите Челябинск. Все полученные результа-
ты скоростей охлаждения согласуются с известными ранее данными для других ме-
теоритов.  

 

  
а                                                           б 

Рис. 1. Электронная микрофотография фрагментов метеорита Челябинск: а) светлая литоло-
гия, двухфазная область (α2 + γ’); б) серая зона темной литологии, дендриты в газовых порах 

 
 
В данном исследовании получены две металлографические скорости охлажде-

ния: первая – при медленном остывании во время формирования родительского тела 
и вторая – в результате кристаллизации расплава после ударного события. 
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Целью данной работы явилось на основе анализа литературных данных и соб-
ственных исследований установить влияние предварительной (наведенной) дефор-
мации на характеристики восстановления формы интерметаллида TiNi. 

В данной работе был исследован классический сплав с эффектом памяти фор-
мы (ЭПФ) на основе никелида титана Ti–50,6 % (ат.) Ni (промышленный сплав ТН1). 

Сплав Ti–50,6 % (ат.) Ni использовали для исследования в виде проволоки, ко-
торая была получена теплым волочением. Образец сплава перед испытанием под-
вергли отжигу в вакууме при t = 650 °С и провели травление в смеси кислот: 1HF + 
3HNO3 + 6H2O2 в течение 7 минут для снятия поверхностного окисленного слоя. В 
последующем произвели измерения внутреннего трения, которые показали, что об-
разец находится в однофазном состоянии (М). 

Для измерения ЭПФ в сплаве TiNi использовали установку, работающую по 
принципу обратного крутильного маятника, разработанную на кафедре ФММ Тул-
ПИ [1]. 

Образец подвергали деформации кручением (от 1 до 7 %) при комнатной тем-
пературе  𝑇комн = 25 °С. Затем производился нагрев образца до 170 ºС со скоростью 
1°С/мин с последующим охлаждением до комнатной температуры. 

По полученным экспериментальным данным строили графики зависимостей 
𝛾(Т), по которым определяли критические точки начала и конца прямого и обратно-
го мартенситного превращения (МП), а также характеристики формовосстановления. 
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178 
 

На рисунке 1 представлены две кривые восстановления формы при нагреве и 
охлаждении.  

 

 
Рис. 1. Зависимость деформации от температуры при ( 𝜸пред = 𝟐%) 

 

 
 

Рис. 2. Зависимость деформации от температуры при ( 𝜸пред = 𝟔%) 
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При нагреве формовосстановление начинается с 85 °С и заканчивается 
при 120 °С. Интенсивное формовосстановление наблюдается в интервале от 105 до 
120 °С. При дальнейшем нагреве образца от 120 до 160 °С формовосстановление 
прекращается.  

При охлаждении образца обратное формовосстановление начинается с 80 °С и 
заканчивается при 65 °С. В дальнейшем формовосстановление не наблюдается. 

Вид зависимостей γ(Т) объясняется тем, что при нагреве происходит обратное 
МП (ОМП) в результате которого в интервалах температур  𝐴н′  − 𝐴к′   кристаллы мар-
тенсита исчезают и превращаются в аустенит, а при охлаждении происходит прямое 
МП (ПМП) в результате которого в интервалах температур  𝑀н

′  − 𝑀к
′   начинают за-

рождаться и растут кристаллы мартенсита. 
Аналогичный характер зависимостей  𝛾(Т) при нагреве и охлаждении наблю-

дается и при других степенях предварительной деформации. 
На рисунках 3 и 4 обобщены результаты измерений, полученных при различ-

ных степенях деформации (𝛾пред).  
 

  
 

Рис. 3. Зависимость упругой деформации 
(𝛾упр) от предварительной деформации 

(𝛾пред)  
● – экспериментальные данные 

▄ – литературные данные [2] 
 

Рис. 4. Зависимость восстановленной дефор-
мации (𝛾восст) от предварительной деформа-

ции (𝛾пред) 
 ● – экспериментальные данные 

▄ – литературные данные [2] 
 

 
Из рисунка 3 видно, что с увеличением степени предварительной деформации 

(𝛾пред) упругая увеличивается (𝛾упр) по линейному закону, что соответствует литера-
турным данным полученным на сплаве Ti–50,7 % (ат.) Ni [2]. Максимальное значе-
ние 𝛾упр составляет 2,3 % (при 𝛾пред = 7 %). Это свидетельствует о том, что материал 
обладает эффектом сверх упругости, который характерен для сплавов с ЭПФ, в от-
личие от сталей в которых 𝛾упр не превышает 0,2 %. 

Обнаруженное повышение 𝛾восст при росте 𝛾пред объясняется увеличением доли 
мартенситных (или аустенитных) кристаллов, благоприятно ориентированных по 
отношению к внешней нагрузке.  

Таким образом, показано, что исследованный сплав демонстрирует формовос-
становление как при нагреве, так и при охлаждении. Установлено, что величина вос-
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становленной деформации при нагреве увеличивается по линейному закону до 4,8 % 
с повышением 𝛾пред, а упругая деформация возрастает до 2,3 % ( при 𝛾пред = 7 %). 
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Во всем объеме ежегодного производства сталей аустенитные коррозионно-

стойкие стали (АКСС) составляют значительную долю. АКСС обладают хорошей 
коррозионной стойкостью, механическими свойствами и технологичностью. Однако 
в хлоридных растворах они обладают склонностью к питтинговой коррозии.  Кроме 
того, при нагреве в область 550–800°С в них по границам зерен выделяются карбиды 
типа Cr23C6, при этом скорость процесса выделения определяется содержанием угле-
рода. Стабилизация титаном сталей с азотом не устраняет их склонности к МКК, так 
как в них возможно образование нитридов хрома Сr2N. В этой связи для предотвра-
щения МКК в АКСС требуется понижать содержание углерода  ниже 0,03 % [1].  

Оценки затрат общества, связанных с коррозией, показывают, что они состав-
ляют в развитых странах 2–4% от ВВП в год. Часть этих затрат неизбежна, но можно 
значительно сократить потери за счет более эффективного использования той ин-
формации, которой мы располагаем, и, согласно одной из оценок [2], около 15% 
коррозионных затрат относятся к этой категории. Прогнозирование коррозионных 
свойств сталей – один из таких путей для решения данной проблемы. 

Целью работы является установление корреляционной зависимости потенциала 
питтингообразования Епо от химического состава АКСС, легированных азотом и уг-
леродом в пределах равновесного содержания, и оценка возможности ее использова-
ния для высокоазотистых сталей, наряду с показателем MARC [3]. 

Исследования АКСС, химический состав которых приведен в табл. 1, проводи-
ли после горячей прокатки и последующей закалки от 1050°С. 

Для испытаний использовали образцы размером 100×10×1 мм. Исследования 
питтинговой коррозии (ПК) проводили по ГОСТ 9.908-85 на приборе VoltaLab 10-
PGZ100 с программным обеспечением VoltaMaster 4 в 3,5%-ном водном растворе 
хлорида натрия (NaCl) комнатной температуры в электрохимической ячейке с хлор-
серебряным (Ag/AgCl) электродом сравнения. 
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Таблица 1. Химический состав исследованных сталей 
 

№ 
п/п 

Марка стали 
Содержание элементов, масс. % * 

ЕМ Епо, В 
C Mn Si Cr Ni Mo N Cu 

1 02Х16Н10ГМ2 0,018 1,38 0,51 16,12 10,17 2,04 0,037 - -16,6 0,29 
2 04Х18Н8ГД 0,040 1,42 0,39 18,30 8,15 - 0,043 0,1 -15,3 0,18 

3 05Х16Н4Г6Д2 0,050 6,15 0,35 16,15 4,1 - 0,085 1,65 -12,3 0,07 

4 08Х15АГ10Д2 0,08 9,78 0,32 14,5 0,16 - 0,163 1,62 -9,8 -0,02 

5 06Х15АГ9НМ2 0,06 9,20 0,32 14,8 0,95 1,68 0,166 - -11,2 0,05 
6 03Х17АГ7Н4 0,028 7,21 0,38 16,90 4,19 0,09 0,162 0,03 -15,0 0,19 

7 09Х15АГ9НД2 0,094 8,98 0,34 15,35 1,16 0,10 0,133 1,66 -11,3 0,07 

8 09Х16АГ9Н2Д2 0,092 8,61 0,23 16,13 1,73 0,06 0,169 2,15 -13,4 0,04 

9 02Х16Н10ГМ2Д 0,015 1,18 0,30 16,48 10,10 2,04 0,035 0,38 -16,5 0,27 
10 06Х18Н8ГД 0,062 0,84 0,34 18,04 8,04 0,19 0,035 0,28 -15,0 0,21 

11 07Х16Г8Н4Д2 0,071 7,54 0,32 16,10 4,07 0,18 0,085 1,78 -13,9 0,10 

12 01Х14Г10Д2 0,013 10,19 0,421 13,85 0,232 0,0016 0,150 1,93 -12,0 -0,01 
 
*- остальное Fe 
 
Полученные в результате электрохимических исследований значения потенци-

алов питтингообразования (Епо) приведены в табл. 1. Установление зависимостей Епо 
от параметров химического состава сталей: % С, N, (C+N), Cu, Si, Cr, Mo, а также 
эквивалента феррито- и мартенситообразования Eф и Ем, учитывающих совместное 
влияние элементов, показало, что они достаточно достоверно аппроксимируются 
линейными уравнениями, но наибольшая степень достоверности (R2 = 0,86) получена 
для зависимости «Епо – Ем» (рис.1). В табл. 1 приведены также значения никелевого 
эквивалента мартенситообразования (Ем), рассчитанные по уравнению Я.М. Потака 
и Е.А. Сагалевич [4]: 

 
𝐸𝑀 = 20 − (Cr + 1,5Ni + 0,7Si + 0,75Mn + Км(C + N) + 0,6Mo + V

+ 1,1W + 0,2Co + 0,2Cu + 1,9Ti − 0,1Al), % 
(1) 

 
Используя уравнение (1), полу-

чили корреляционную зависимость 
Епо от химического состава сталей, 
содержащих углерод и азот в иссле-
дованном интервале концентраций:  
Епо = –  0,0436 

Eпо = −0,0436 × [20 −
(Cr + 1,5Ni + 0,7Si + 0,75Mn +

Км(C + N) + 0,6Mo + V + 1,1W +
0,2Co + 0,2Cu + 1,9Ti − 0,1Al)] −

0,469,В   
(2) 

Таким образом, полученное рас-
четным путем на основе проведенных 

электрохимических исследований уравнение (2) предлагается использовать для про-
гнозирования питтингостойкости АКСС, в значительной степени подверженных 
этому виду разрушения на практике. 

 

 
Рис. 1. Аппроксимация значений Епо линейной 

зависимостью от аргумента Eм 
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Показано, что данная аппроксимация не дает удовлетворительных результатов 
для прогнозирования питтингостойкости сталей со сверхравновесным содержанием 
азота (ВАС), и требует дополнительных исследований большого количества соста-
вов сталей, выплавленных по одной технологии.  
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Обработка металлов высоким гидростатическим давлением является  одним из 

наиболее перспективных методов получения новых функциональных материалов, в 
частности, наноматериалов, демонстрирующих уникальные физические свойства [1]. 
Гидростатическая обработка позволяет получать материалы, сочетающие высокую 
прочность с высокой пластичностью.  Известно, что кристалл, подвергнутый силь-
ному гидростатическому сжатию, проявляет нелинейные упругие свойства [2, 3]. 
Однако при практически используемых гидростатических давлениях в большинстве 
случаев деформации, созданные дефектом в кристалле, малы по сравнению с дефор-
мациями всестороннего сжатия давлением. В этом случае описание внутренних 
напряжений в гидростатически сжатом кристалле сводится к обычной линейной тео-
рии упругости с перенормированными упругими модулями. В частности, дислока-
ции и точечные дефекты описываются обычным образом с заменой геометрических 
параметров дефектов их значениями в гидростатически сжатых кристаллах [3]. Вы-
сокое гидростатическое давление не создает силу, действующую на дислокацию, од-
нако изменяет величину взаимодействия дислокаций как между собой, так и с то-
чечными дефектами. Воспользовавшись моделью, предложенной в работах [4-8], 
приходим к выводу, что высокое гидростатическое давление  оказывает существен-
ное влияние на спектр дислокационных колебаний: с увеличением давления увели-
чивается спектральная щель, созданная коллективным воздействием дефектов на 
дислокацию, в результате чего сила динамического торможения становится функци-
ей давления. В области независимых столкновений дефекта с дислокацией сила тор-
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можения возрастает сильнее, чем в области коллективного взаимодействия, а об-
ласть динамической неустойчивости дислокационного движения уменьшается. Уве-
личение силы торможения приводит к росту величины деформирующих напряже-
ний. Численные оценки, выполненные для алюминия, молибдена, магния и воль-
фрама, показали, что при давлении 910 Pa  рост примесного вклада в напряжение 
может составлять 10% и более.  
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За счет создания специальных условий в сплавах с термоупругими мартенсит-

ными превращениями (МП), например, термомеханических обработок, способству-
ющих возникновению внутренних дальнодействующих полей в материале, можно 
вызвать двусторонний эффект памяти формы (ДЭПФ) [1]. Использование материа-
лов с ДЭПФ в современной технике дает возможность упростить конструкцию 
устройств, а также сократить количество составных частей, подверженных поломке. 
Однако, материалы с ДЭПФ не находят широкого практического применения, т. к. 
демонстрируют малые обратимые деформации и имеют низкую циклическую устой-
чивость параметров данного эффекта, по сравнению с односторонним ЭПФ. Поэто-
му целью данной работы является на монокристаллах Co35Ni35Al30, ориентированных 
вдоль [001]-направления, создать условия для проявления ДЭПФ и исследовать его 
циклическую стабильность. Кристаллы CoNiAl, испытывающие B2-L10 МП, являют-
ся перспективным материалами, вследствие высокой стойкости к окислению и ши-
рокого интервала рабочих температур от 200 до 573 К [2,3].  

Монокристаллы Co35Ni35Al30 выращивали по методу Бриджмена. Образцы от-
жигали 1613 К/8,5 ч и закаливали в воду комнатной температуры, а затем старили 
при 673 К/0,5 ч без нагрузки и под сжимающей нагрузкой 100 МПа вдоль [011]-
направления. Подробно методика эксперимента представлена в [3].  

Закаленные кристаллы имеют двухфазное состояние: В2-матрица содержит ча-
стицы γ-фазы микронного размера с объемной долей около 2 %. Старение при 
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673 К/0,5 ч без и под нагрузкой приводит дополнительно к выделению в В2-матрице 
сферических частиц размером до 3 нм и вытянутых вдоль <111>-направления частиц 
ε-Co с ГПУ структурой размером до 20 нм. В состаренных без нагрузки кристаллах 
наблюдается четыре кристаллографических варианта частиц ε-Co, а старение под 
нагрузкой способствует ориентированному росту частиц ε-Co вдоль одного кристал-
лографического направления типа <111>. 

Установлены условия для проявления ДЭПФ в закаленных и состаренных мо-
нокристаллах Co35Ni35Al30. В закаленных и состаренных без нагрузки монокристал-
лах ДЭПФ наблюдается только после дополнительных термомеханических трениро-
вок. Например, тренировка в условиях сверхэластичности при сжатии (100 циклов 
нагрузка/разгрузка при Т=293 К с максимальной обратимой деформацией 6 %) при-
водит к появлению ДЭПФ в закаленных [001]-кристаллах Co35Ni35Al30. Максималь-
ная величина ДЭПФ составляет εДЭПФ=(-3,1±0,3) % при минимальных сжимающих 
напряжениях |σвш|=1 МПа, необходимых для закрепления образца в захватах маши-
ны (рис. 1). Физической причиной появления ДЭПФ в закаленных кристаллах явля-
ется создание внутренних дальнодействующих полей напряжений за счет деформа-
ционного наклепа вблизи частиц γ-фазы. Данное состояние не обладает достаточной 
циклической стабильностью ДЭПФ. Увеличение числа циклов охлаждение/нагрев до 
100 приводит к смещению температуры начала прямого МП Ms=256 К в сторону 
низких температур на 20 К и уменьшению обратимой деформации в 1,5 раза по 
сравнению с 1 циклом (рис. 1).  

 

 

 
 
 
Рис. 1. Зависимость «деформация-
температура» при охлаждении/нагреве 
под действием сжимающих напряжений 1 
МПа для закаленных [001]-кристаллов 
Co35Ni35Al30 

 
В состаренных под нагрузкой [001]-кристаллах созданы условия для проявле-

ния ДЭПФ без дополнительных тренировок (рис. 2а). Величина ДЭПФ составляет 
εДЭПФ = (+2,2±0,3) % и имеет положительный знак. Это связано с тем, что внутренние 
дальнодействующие поля напряжений при ориентированном расположении частиц, 
приводят к росту вариантов мартенсита, которые увеличивают размеры образца 
вдоль [001]-направления. С увеличением внешних сжимающих напряжений дефор-
мация превращения уменьшается и при |σвш| = 30 МПа становится равной нулю, т. е. 
противоположно направленные внутренние и внешние напряжения становятся рав-
ны друг другу. Величину 30 МПа можно принять за значение внутренних полей 
напряжений.  При |σвш| > 30 МПа растут варианты мартенсита под действием  внеш-
них сжимающих напряжений и размеры образца уменьшаются (рис. 2а). В состарен-
ных под нагрузкой [001]-кристаллах термоциклирование через интервал прямых и 
обратных МП под действием противодействующих сжимающих напряжений |σвш| = 
250 МПа не оказывает существенного влияния на температуру Ms = 210 К и величи-
ну ДЭПФ (рис. 2 б).  
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Рис. 2. Зависимость «деформация-температура» при охлаждении/нагреве под действием 
сжимающих напряжений 1 и 250 МПа (а); 1 МПа (б) для состаренных 673 К/0,5 ч под 

нагрузкой [001]-монокристаллов Co35Ni35Al30 

 
Таким образом, определены условия наблюдения ДЭПФ с величиной обрати-

мой деформации εДЭПФ=(-3,1±0,3) % в закаленных и εДЭПФ=(+2,2±0,3) % в  состарен-
ных 673 К/0,5 ч под нагрузкой [001]-монокристаллах Co35Ni35Al30. Продемонстриро-
вана высокая циклическая стабильность ДЭПФ в состаренных под нагрузкой [001]-
кристаллах Co35Ni35Al30 при ориентированном росте наноразмерных частиц.   

 
Работа выполнена при поддержке Программы «Научный фонд им. Д. И. Мен-

делеева Томского государственного университета».  
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Медно-никелевые сплавы характеризуются высокими механическими свой-
ствами, что позволяет применять их в различных областях техники: для изготовле-
ния деталей приборов точной механики, разменных монет, медицинского инстру-
мента, специальных изделий в морском судостроении. Благодаря особым электро- и 
теплофизическим свойствам  медно-никелевые сплавы составляют также специаль-
ную группу материалов электротехнического назначения. Кроме того, эти сплавы 
нашли широкое применение для производства разнообразных изделий бытового 
назначения (столовые приборы), а также  в ювелирно–художественной отрасли [ 1 ].  

В последнем случае привлекает внимание применение этих материалов благо-
даря возможности нанесения на поверхность подобных изделий покрытий из благо-
родных металлов (серебрение, золочение и т.п.). Использование подобных декора-
тивных покрытий позволяет, с одной стороны,  придать изделию приятный потреби-
тельский цвет, а с другой, обеспечить повышенную стойкость против коррозионного 
воздействия внешней среды. 

mailto:vrbaraz@mail.ru


186 
 

Вместе с тем применение благородных металлов для указанных целей имеет 
очевидные ограничения (дефицит этих материалов, их высокая стоимость), поэтому 
вполне актуальной является проблема, связанная с заменой драгоценных металлов 
на покрытия из менее дорогих материалов, позволяющие, однако, сохранить необхо-
димые эстетические и потребительские свойства. 

В настоящей работе рассматривается возможность получения на медно-
никелевом сплаве типа мельхиор (МН19) износостойких покрытий на основе нитри-
дов металлов переходной группы – титана и циркония. Пленка нитрида тита-
на/циркония наносилась ионно-плазменным методом, суть которого заключалась в 
распылении материала мишени (соответственно титановая или цирконивая пласти-
на) за счет бомбардировки ее поверхности ионами рабочего газа (азота), образую-
щимися в плазме тлеющего разряда. Для напыления использовалась промышленная 
установка "Булат", давление в рабочей камере составляло р = 0,25 Па. Обработка 
проводилась при 500°С. 

Для оценки микротвердости покрытий была использована методика, описанная 
в [2], позволяющая даже в случае получения тонкого поверхностного слоя диффе-
ренцировать микротвердость как основы, так и самого покрытия. Полученные дан-
ные приведены в таблице, в которой   для случая обработки мельхиора с получением 
покрытия из нитридов TiN и ZrN были использованы образцы, которые напылялись 
в течение соответственно 20 и 70 мин. 

Видно, что микротвердость покрытия HVпокр (нитрида) почти в 4-5 раз превы-
шает микротвердость материала-основы HVосн (мельхиора) и почти в 3 раза твер-
дость композиции HVкомп (покрытие + основа).  

Таким образом, проведенные измерения микротвердости нитридных покрытий 
показали, что при такой обработке формируется весьма  твердый поверхностный 
слой. Вывод достаточно ожидаемый, поскольку известно [3], что нитриды на основе 
переходных металлов, представляющие собой типичные фазы внедрения, обладают 
высокой твердостью.  

 
Таблица.   Микротвердость нитридных покрытий сплава МН19 

 

Тип нитрида Толщина слоя, 
мкм HVосн  HVкомп HVпокр  

TiN 1,5 80 205 640 
ZrN 4,0 80 195 560 

 
Заключение 
Показано, что указанный метод напыления с получением нитридных соедине-

ний на основе титана и циркония дает возможность на медных сплавах систем Cu–Ni  
получать тонкий (1,5–5,5 мкм) высокотвердый защитный слой, по цвету имитирую-
щий эффект золочения. 

Полученные результаты могут представлять интерес при изготовлении юве-
лирно–художественных изделий, отличающихся разнообразным колоритом и повы-
шенной механической сохранностью (износостойкостью). 
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Соединение Nb3Al имеет температуру плавления 2060 °C и относительно низ-

кую плотность (7,29 г/см3), что позволяет рассматривать данное соединение и спла-
вы на его основе в качестве нового жаропрочного материала. Кристаллическая ре-
шётка интерметаллида Nb3Al упорядочена по типу А15, что ведёт к довольно высо-
кой его хрупкости при комнатной температуре. 

В открытой печати немного сведений, касающихся различных свойств интер-
металлида Nb3Al и сплавов на его основе. Поэтому, целью данной работы явилось 
определение некоторых физических и механических свойств компактных образцов 
Nb3Al, полученных различными методами порошковой металлургии (искровое 
плазменное спекание и прессование + вакуумное спекание).  

Исходный порошковый полуфабрикат Nb3Al получали гидридно-кальцевым 
методом [1]. Показано, что данным способом можно получить гомогенный порошок 
интерметаллида Nb3Al (~100 % фазы Nb3Al типа А15) с относительно низким уров-
нем газообразующих примесей (0 < 0,4, N < 0,1, C < 0,1 % масс.). 

Консолидацию порошка осуществляли искровым плазменным спеканием 
(ИПС) при 1550 °C и методом гидростатическое прессование + вакуумное спекание 
при 1900 °C. Была замечена особенность: в процессе консолидации происходит не-
которое испарение алюминия, в результате чего из исходного гомогенного порошка 
Nb3Al (~6,45 % масс. Al) формируется сплав с двухфазной структурой Nb3Al + твёр-
дый раствор алюминия в ниобии Nb(Al) с меньшей концентрацией алюминия. 

В ранее выполненной работе [2] для сплава Nb3Al с содержанием ~ 10 % масс. 
Nb(Al) был определён температурный коэффициент линейного расширения в интер-
вале температур от комнатной до 1550 °C, который составил 12,48∙10-6 град-1. 

В рамках настоящей работы оценивали предел прочности при одноосном сжа-
тии, а также удельное электросопротивление сплава Nb3Al + Nb(Al) при комнатной 
температуре. Образцы для испытаний на сжатие получали ИПС, для определения 
удельного электросопротивления – по схеме прессование + вакуумное спекание. 
Плотность полученных образцов, определённая методом гидростатического взвеши-
вания, в относительном выражении близка к 100 %. 

Образцы Nb3Al после ИПС, по данным рентгенофазового анализа, содержали 
85% масс. Nb3Al и 15 % масс. Nb(Al), после вакуумного спекания – 80 % масс. Nb3Al 
+ 20 % масс. Nb(Al). Отличие в фазовом составе образцов, полученных различными 
методами порошковой металлургии, связано с более высокой температурой вакуум-
ного спекания (1900 °C) по сравнению с температурой спекания при ИПС (1550 °C). 

Испытания на сжатие (цилиндрические образцы ø6 и высотой 9 мм) проводили 
на универсальной испытательной машине Zwick Z250 при комнатной температуре. 
Скорость деформирования составила έ = 10-3, с-1. Удельное сопротивление образцов 
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(бруски квадратного сечения 50×5×5 мм) измеряли четырехзондовым методом в по-
тенциостатическом режиме с помощью потенциостата Solartron 1285F при 25 °С.  

 
Ниже представлены результаты испытаний. 
 

σв
сж, МПа ρ, Ом·см 
1700 5·10-5 

 
При механических испытаниях образцы разрушались хрупко. Прочность на 

сжатие имеет довольно большую величину, которая превзошла ранее полученный 
результат в 1330 МПа [3]. Данного эффекта удалось добиться за счёт использования 
другого режима консолидации. 

Удельное электросопротивление сплава Nb3Al + 20 % масс. Nb(Al) выше, чем 
для чистых алюминия и ниобия (2,69·10-6 Ом·см, при 20 °C и 13,1·10-6 Ом·см, при 
18°C соответственно [4]). 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (проекты  №13-03-

12117 офи_м,  №16-33-50018 мол_нр).  
 

Список литературы 
 

1. Свойства интерметаллида Nb3Al, полученного гидридно-кальциевым методом / А. В. 
Касимцев, С. Н. Юдин, А. И. Логачёва, Т. А. Свиридова // Неорганические материалы, - 
2015. - №1. – Т. 1, С. 49 – 56. 

2. Определение температурного коэффициента линейного расширения сплава на основе 
интерметаллида Nb3Al / Юдин С.Н., Касимцев А.В., Свиридова Т.А., Каргин Ю.Ф., Ти-
тов Д.Д. // VI Международная конференция «Деформация и разрушение материалов и 
наноматериалов». Сборник материалов. – М.: ИМЕТ РАН, 2015. – С. 691 – 692. 

3. Прочность гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al, полученного искровым плаз-
менным спеканием / Юдин С.Н., Касимцев А.В., Свиридова Т.А., Московских Д.О. // 
XV Международная научно-практическая конференция: «Научное обозрение физико-
математических и технических наук в XXI веке». – М.: Prospero, 2015. - №3 (15). – С. 76 
– 80. 

4. Таблицы физических величин. Справочник. Под ред. акад. И.К. Кикоина. – М.: Атомиз-
дат, 976. – 1008 с. 

 
 
 

КОНТРОЛЬ СТРУКТУРЫ И МАГНИТНЫХ СВОЙСТВ  
МАГНИТОМЯГКИХ ПРОВОДНИКОВ МЕТОДОМ  
МАГНИТОИМПЕДАНСНОЙ СПЕКТРОСКОПИИ 

 
Моисеев А.А., Немирова В.А., Васюхно Н.В., Деревянко М.С., Семиров А.В. 

 
Иркутский государственный университет, Иркутск, Россия,  

nemirovarvara@mail.ru 
 

В последнее время для анализа магнитной структуры магнитомягких провод-
ников стал использоваться эффект магнитоимпеданса, заключающийся в изменении 
комплексного электрического сопротивления при изменении внешнего магнитного 
поля [1]. Зависимость толщины скин-слоя от частоты f переменного тока позволяет 
применить эффект магнитоимпеданса для послойного детектирования, как магнит-
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ной структуры проводника, так и процессов его структурной релаксации. Использо-
вание частотной зависимости импеданса в магнитном поле для анализа атомной и 
магнитной структур сплава рассматривалось ранее [2]. Для увеличения информатив-
ности метода магнитоимпедансной спектроскопии было предложено использовать 
компонентный анализ импеданса [3]. Ввиду аксиальной симметрии цилиндрическо-
го проводника представляет интерес исследовать частотные зависимости импеданса 
и его компонент в циркулярном магнитном поле. 

Исследования проведены на отрезке аморфного магнитомягкого провода со-
става Co66Fe4Nb2.5Si12.5B15 диаметром 170 мкм и длиной 30 мм. Намагниченность 
насыщения провода составляла MS = 3.2·105 A/м, константа магнитострикции λS =  
2·10-7, удельное электросопротивление ρ = 8·10-7 Ом·м. 

Для изменения структуры образца, применялась изотермическая выдержка на 
воздухе (мягкая термообработка (МТО)) в течение 100 часов при температурах 
100 0С, 150 0С и 200 0С. Для исследований влияния подмагничивающего тока на ча-
стотные зависимости действительной Z΄ и мнимой Z΄΄ компонент импеданса исполь-
зован автоматизированный измерительный комплекс магнитоимпедансной спектро-
скопии на базе прецизионного анализатора импеданса Agilent 4294A. Измерения 
проводились при действующем значении переменного тока 1 мA в частотном диапа-
зоне  
10-3 ÷ 102 MГц и воздействии постоянного подмагничивающего тока IDC ~ ±60 мA. 

МТО, при максимальной исследованной температуре 200 0С, несущественно 
влияет на низкочастотные индукционные петли магнитного гистерезиса и рентгено-
дифрактограмму (рис.1). 

 

 
 
Рис.1. а) рентгенодифрактограмма; б) индукционные петли гистерезиса на частоте 2 кГц 
аморфного провода состава Co66Fe4Nb2.5Si12.5B15: 1 – в исходном состоянии, 2 – после термо-
обработки при 200 0С в течение 100 часов 
 

В свою очередь, магнитоимпедансные характеристики демонстрируют значи-
тельную чувствительность к МТО. В исходном состоянии относительные изменения 
действительной компоненты импеданса ΔZ΄ в циркулярном магнитном поле дости-
гают 80% на частотах свыше 1 МГц. В результате МТО аналогичные изменения ΔZ΄ 
значительно снижаются и уже не превышают 50% (рис.2а). Такое изменение может 
быть связанно со структурной релаксацией аморфного провода вследствие МТО. 
При воздействии температуры дефекты вытесняются из центральной части провода 
ближе к его поверхности. Перераспределение дефектов приводит к изменению маг-
нитной структуры, и как следствие изменению магнитной проницаемости. О вытес-
нении дефектов из центральной части в приповерхностную область свидетельствуют 
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и относительные частотные зависимости мнимой компоненты импеданса ΔZ΄΄. Как 
видно на рисунке 2б, в результате МТО наблюдается уменьшение диапазона значе-
ний мнимой компоненты с 85% до 45% на частотах до 1 МГц, что соответствует 
толщинам скин-слоя более 10 мкм. 

Изменение магнитного поля с циркулярного на аксиальное значительно влияет 
на относительные изменения компонент импеданса. На рисунке 2 частотные зависи-
мости ΔZ΄ и ΔZ΄΄ (кривые 2, 2*) получены в аксиальном магнитном поле напряжен-
ностью 1,4 Э, что соответствует напряженности циркулярного магнитного поля на 
поверхности исследуемого провода, создаваемого подмагничивающим током силой 
60 мА.  

 

 
Рис.2. Частотные зависимости относительных изменений а) действительной компоненты 
импеданса 00 '/)''(' ZZZZ Н −=∆ ; б) мнимой компоненты импеданса 00 ''/)''''('' ZZZZ Н −=∆ : 1 – в 
циркулярном магнитном поле, 2 – в аксиальном магнитном поле, «*» – образец после термо-
обработки при 150 0С в течение 100 часов 
 

Исследования частотных зависимостей компонент импеданса цилиндрических 
магнитомягких проводников в цикулярном магнитном поле способствуют получе-
нию дополнительной информации о термоиндуцированных структурных превраще-
ниях, тем самым расширяют область применения и повышают чувствительность ме-
тода магнитоимпедансной спектроскопии. 

 
Список литературы 

 
1. Г.В. Курляндская, Н.Г. Бебенин, В.О. Васьковский. Гигантский магнитный им-

педанс проволок с тонким магнитным покрытием // ФММ. 2011. №2. С. 136-158. 
2. А.В. Семиров, А.А. Моисеев, Д.А. Букреев, В.О. Кудрявцев, Г.В. Захаров, А.А. 

Гаврилюк, А.Н. Сапожников. Магнитоимпедансное детектирование структурной 
релаксации аморфных ферромагнитных сплавов. // Дефектоскопия, 2010, № 12, 
с. 26-31. 

3. А.В. Семиров, А.А. Моисеев, В.О. Кудрявцев, Д.А. Букреев, Н.П. Ковалева, Н.В. 
Васюхно. Компонентный анализ комплексного сопротивления магнитомягкого 
провода состава CoFeNbSiB с неоднородной магнитной структурой. // ЖТФ, 
2015, Т. 85, вып. 5, с. 137-141. 

 
  



191 
 

ВЛИЯНИЕ ПЕРЕХОДНЫХ МЕТАЛЛОВ НА ПОКАЗАТЕЛИ  
СВЕРХПЛАСТИЧНОСТИ В СПЛАВАХ СИСТЕМЫ Al-Mg 

 
Кищик А.А., Лобачев В.В., Котов А.Д., Михайловская А.В. 

 
НИТУ «МИСиС», Москва, Россия 

aza-357@rambler.ru 
 

В настоящее время алюминиевые сплавы широко используются в промышлен-
ности. Сплавы алюминия отличаются малой плотностью, повышенной (по сравне-
нию с чистым алюминием) коррозионной стойкостью и высокими технологическими 
свойствами: высокой тепло- и электропроводностью, жаропрочностью, прочностью 
и пластичностью [1]. Сплавы системы Al–Mg имеют хорошие показатели сверхпла-
стичности, но достаточно высокие температуры ее проявления, около 530–550 оС  
при скорости деформации порядка 10-3 с-1, например, для сплава АА5083, который 
сейчас активно используется для получения деталей сверхпластической формовкой.  
Повышение скорости деформации и снижение температуры возможно реализовать 
при достижении микрозеренной структуры (менее 10 мкм) [2]. Работа посвящена 
анализу закономерностей влияния переходных металлов на структуру и сверхпла-
стичность сплавов системы Al–Mg.  

 

 
а 

 
б 

Рис. 1. Структура листов после отжига при 540 оС 20 минут сплава 3 (а) и сплава 5 (б) 
 
Сплавы легировали для создания 

структуры с бимодальным распределени-
ем частиц разных фаз по размерам: со 
средним размером 50 нм и 1 мкм. Листы 
получали с использованием традицион-
ной для промышленности термомехани-
ческой обработки, включающей гомоге-
низационный отжиг и прокатку при 
420оС и комнатной температуре.  

Размер зерна в исследованных 
сплавах после рекристаллизационного 
отжига при 0,97 от Тпл имитирующего 
микроструктуру перед началом сверх-
пластической деформации  составил 4–10 
мкм (рис. 1).  

 

 
              1       2       3       4       5       6 

Сплав № 
 
Рис. 2. Средний размер зерна в сплавах 
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Для определения показателей сверхпластичности были проведены два типа 
испытаний: со скачковым повышением скорости деформации и при постоянной ско-
рости деформации. По результатам испытаний со скачковым повышением скорости 
деформации строили зависимости напряжения течения (рис. 3, а) и показателя m 
(рис. 3, б) от скорости деформации. В сплавах с меньшим средним размером зерна 
снижается напряжение течения и увеличиваются скорости деформирования. Сплавы 
имеют относительные удлинения в пределах 400–500 % при скоростях 5×10–3 – 
1×10–2 с–1 (рис. 3, в). 

 
а 

 
б 

 
в 

 
 
Рис. 3. Зависимость напряжения течения от 
скорости деформации (а), зависимость 
показателя m от скорости деформации (б) и 
кривые растяжения листов исследуемых 
сплавов при оптимальной скорости 
деформации (в) 

Проведены испытания на определение механических свойств исследуемых 
сплавов. По результатам испытаний можно отметить, что механические свойства 
сплавов на очень высоком уровне и превосходят сплавы той же системы, применяе-
мые сейчас в промышленности. К примеру, сплав АА5083, активно используемый 
для сверхпластической формовки, по пределу текучести  уступает исследуемым 
сплавам в 1,5 раза, а предел прочности меньше на 100 МПа.  

Коррозионную стойкость оценивали по стандарту ASTMG 110–92. Все экспе-
риментальные сплавы обладают хорошей коррозионной стойкостью: потемнения 
поверхности образцов после вылеживания в коррозионно-агрессивной среде и сни-
жения величины механических свойств при испытаниях на одноосное растяжение не 
происходит.  

 
Работа выполнена при поддержке автономной некоммерческой образователь-

ной организации высшего профессионального образования «Сколковский институт 
науки и технологии» 
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На сегодняшний день большой объем научных работ посвящен разработке тех-
нологий получения изделий, отвечающих высоким как технологическим, так и эко-
номическим требованиям. Одним из эффективных способов изготовления тонко-
стенных деталей при мало – и среднесерийном производстве является сверхпласти-
ческая формовка (СПФ). Это вызвано необычными свойствами сверхпластичных ма-
териалов: очень высокая равномерная пластическая деформация без образования 
шейки. В режиме сверхпластичности можно осуществить такие технологические 
процессы, которые характеризуются большой трудоёмкостью, либо считаются во-
обще неосуществимыми из-за хрупкости или из-за высокого сопротивления дефор-
мации. Благодаря использованию метода СПФ можно значительно снизить массу 
конструкций, получить цельные полые изделия с глубоким и сложным рельефом за 
одну технологическую операцию. СПФ позволяет уменьшить количество стыков и 
швов в изделиях, что повышает их качество и уменьшает вес. СПФ обладает рядом 
технологических преимуществ по сравнению с традиционными процессами листо-
вой штамповки такими, как сокращение затрат на инструмент (до 10 раз), короткие 
сроки изготовления оснастки и увеличение коэффициента использования металла. 

Для реализации сверхпластической формовки необходимы листы, имеющие 
микрозеренную структуру с размером зерна менее 10 мкм, и чем меньше этот пара-
метр, тем выше показатели сверхпластичности. Технологии получения микрозерен-
ной структуры разработаны для разных групп алюминиевых сплавов (2ХХХ, 5XXX, 
7XXX серий), но наиболее широкое применение в транспортном машиностроении, 
приборостроении и других отраслях промышленности за рубежом нашли листы 
сплава AA5083 (США) [1] или его аналога ALNOVI-1 (Япония) [2]. Недавно разра-
ботанный и внедренный в производство компанией ALCOA Россия сплав 1565ч [3] 
обладает более высокими прочностными характеристиками при сохранении хоро-
шей свариваемости, коррозионной стойкости и технологичности и является перспек-
тивным для получения сверхпластичных листов. Цель данного исследования – ана-
лиз и оптимизация технологических операций для получения микрозёренной струк-
туры в листах в сплаве 1565ч, обеспечивающих увеличение эффективности сверх-
пластической формовки и повышение механический свойств. Наиболее простой и 
универсальный способ получения мелкого зерна - рекристаллизационный отжиг по-
сле холодной пластической деформации. Гетерофазная структура обеспечивает про-
текание рекристаллизации из большого числа центров и ограничение роста рекри-
сталлизованного зерна. Для увеличения числа центров рекристаллизации сплавы 
должны содержать крупные частицы вторых фаз (около 1 мкм) [4]. 

В данной работе проведено исследование влияния режимов гетерогенизацион-
ного отжига в интервале температур 130–230 оС и времени выдержки 6–24 часа пе-
ред холодной прокаткой на размер зерна после рекристаллизационного отжига. По-
казано, что при комбинация гетерогенизационного отжига с холодной прокаткой 
позволяет получить структуру с размером зерна около 8 мкм (рис. 1), относительное 
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удлинение 230-270% при скорости сверхпластической деформации (СПД) 1×10-3c-1 и 
температуре 450 оС (рис. 2). 

 

  
 

Рис. 1. Микроструктура полученного листа 
после рекристаллизационного отжига  при 

450 оС 20 мин. 

Рис. 2. График зависимости напряжения те-
чения от деформации при скорости СПД 

1×10-3c-1 и температуре 450 оС 
 

Также проведено исследование влияния размера зерна на механические свой-
ства листов и оптимизация существующей технологии получения промышленных 
листов из сплава 1565ч толщиной 3 – 5 мм. Выявлено, что для достижения наиболь-
шего относительного удлинения при одноосном растяжении необходимо достиже-
ние равноосной микроструктуры с минимальным средним размером зерна. Для по-
лучения листов с вышеописанными параметрами необходима технология, содержа-
щая в себе высокие степени холодной деформации на конечном этапе в сочетании с 
кратковременным высокотемпературным отжигом или длительным гетерогенизаци-
онным.  

 
Работа выполнена при поддержке Министерства образования и науки РФ в 

рамках государственных заданий на 2014–2016 гг. 
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Определение параметров уравнения Колмогорова–Джонсона–Мейла–Аврами 
(КДМА) проведено для изотермического бейнитного превращения в среднеуглеро-
дистой низколегированной стали 50ХМФА. Данная сталь используется в аэрокосми-
ческой, машиностроительной отраслях для ответственных тяжело нагруженных де-
талей. Сталь содержит: 0,5 % C; 1,0 % Cr; 0,9 % Mo; 0,45 % Ni; 0,12 % V; 0,8 % Mn; 
0,25 % Si; <0,15 % P, S. 

Исследование кинетики распада переохлажденного аустенита проведено на ди-
латометре Linseis L78 «R.I.T.A.». Цилиндрические образцы диаметром 3…4 мм и 
длиной 10 мм нагревали до температуры аустенитизации tγ = 925 °С, выдерживали в 
течение 15 мин., а затем охлаждали со скоростью 30 °С/с до температур изотермиче-
ских выдержек при  300, 330, 360, 390 °С.  

Для описания изотермической кинетики бейнитного превращения использова-
лось уравнение Колмогорова–Джонсона–Мейла–Аврами (КДМА): 

Р = 1 – exp(–k*τn)                                                    (1)  

где Р – объемная доля образованной фазы; τ – время изотермической выдержки, с; k, 
n – температурно-зависимые параметры уравнения. 

Для исследуемой стали по экспериментальным данным установлена немоно-
тонная зависимость коэффициентов уравнения (1) n и –ln(k) от времени (рис. 1, 2). 

 

  
Рис. 1. Зависимость показателя степени n  

от времени; сталь 50ХМФА 
Рис. 2. Зависимость логарифма коэффи-

циента k от времени; сталь 50ХМФА 

Увеличение коэффициентов уравнения (1) n и –ln(k) происходит от начала изо-
термического бейнитного превращения и длится около 300 … 400 секунд. После до-
стижения максимума наблюдается уменьшение коэффициентов. Погрешность опре-
деления коэффициентов уравнения (1) n и –ln(k) немонотонно изменяется во време-
ни. Максимальная погрешность наблюдается в начале бейнитного превращения 
(объемная доля 1 … 5 %). Минимальная погрешность соответствует 35 … 45% бей-
нитного превращениям. Далее погрешность увеличивается.  

Визуальное совпадение графиков изменения коэффициентов n и –ln(k) (уравне-
ние (1)) от логарифма времени и значение коэффициента корреляции rn–ln(k) = 0,9957 
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приводит к заключению, что между значениями  n и –ln(k) существует зависимость, 
близкая к линейной (рис. 3). Это дает возможность несколько видоизменить уравне-
ние (1), сведя его к однопараметрическому, зависящему только от коэффициента n 
(уравнение 2): 

 
P = 1 – exp(–exp(α*n(t, τ) + β)*τn(t,τ))                            (2) 

 

 
 

Рис. 3. Зависимость коэффициента  ln(k) от показателя степени n уравнения КДМА;  
температура изотермической выдержки 330 °С 

 
Коэффициент n имеет, помимо температурной, также временную зависимость. 

В дальнейшем планируется разработать аналитическое описание кинетики распада 
переохлажденного аустенита при непрерывном охлаждении с учетом данного фак-
тора. 

 
 

ФАЗОВЫЙ СОСТАВ, СТРУКТУРА И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА  
ЛЕГИРОВАННОЙ ВОДОРОДОМ СТАЛИ 08Х18Н9Т ПОСЛЕ  

ДЕФОРМАЦИИ ПРОКАТКОЙ 
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Методами рентгеноструктурного, рентгенофазового и манитофазового анализа, 
просвечивающей электронной микроскопии, дифракции обратнорассеянных элек-
тронов, микроиндентирования и одноосного растяжения исследовали фазовый со-
став, структуру и механические свойства легированной водородом стали 08Х18Н9Т 
после деформации прокаткой. Образцы (пластины 10×15×1 мм) электролитически 
насыщали водородом при комнатной температуре в 1N растворе серной кислоты 
(H2SO4) с добавлением тиомочевины (CH4N2S) в течение 5 часов при плотности тока 
200 мА/см2. Прокатку проводили при комнатной температуре непосредственно по-
сле наводороживания с обжатием (ε) на 25, 50, 75 и 90 %. Одноосное статическое 
растяжение образцов, в форме двойных лопаток  проводили при комнатной темпера-
туре со скоростью 4.2×10-4 с-1. 
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Прокатка, с предварительным введением водорода и без него, приводит к из-
мельчению структуры до ультрамелкозернистого состояния. Структура приобретает 
ориентированный характер, деформация реализуется дислокационным скольжением 
и механическим двойникованием, происходит формирование полос локализованного 
течения различного масштаба, а также реализуется наведенное деформацией γ-α'-
фазовое превращение. Объемная доля α'-фазы нелинейно возрастает при увеличении 
степени обжатия (рис. 1 а). Введение водорода перед прокаткой способствует обра-
зованию ε-мартенсита в структуре стали и увеличению доли α'-фазы по сравнению с 
состоянием после прокатки без наводороживания (рис. 1 б). 

 

  
а б 

Рис. 1. Объемное содержание α'-фазы в структуре стали 08Х18Н9Т после прокатки  
без наводороживания (а) и с предварительным наводороживанием (б). 

 
Фрагментация структуры, фазовые превращения, накопление дефектов кри-

сталлического строения сопровождается повышением микротвердости, предела те-
кучести и прочности, снижению пластичности стали по сравнению с исходным со-
стоянием. Введение водорода перед деформацией слабо влияет на микротвердость 
стали, но приводит к уменьшению предела текучести и прочности и увеличению 
пластичности при растяжении. 

 

Работа выполнена при финансовой поддержке стипендии Президента  
(СП-419.2015.1). 
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Методами просвечивающей и сканирующей электронной микроскопии, одно-

осного растяжения исследовали влияние исходной ориентации оси растяжения и ре-
жима наводороживания на стадийность пластического течения, механические свой-
ства, механизмы деформации и разрушения <144>, <001> и <113> монокристаллов 
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стали Гадфильда (Fe–13Mn–1.3C, мас. %). Образцы электролитически наводорожи-
вали в 10% растворе NaCl с добавлением аммония роданистого при плотности тока 
10 мA/cм2 и продолжительности наводороживания  0.5–25 ч. После наводорожива-
ния образцы подвергали одноосному статическому растяжению со скоростью 5×10-4 
с-1. 

Наводороживание продолжительностью до 1 часа вызывает усиление ориента-
ционной зависимости критических скалывающих напряжений τкр в монокристаллах 
стали Гадфильда τкр<144> < τкр<113> < τкр<001>: в закаленном состоянии разница τкр для 
<144> и <001> ориентации составляла 20 МПа, а после наводороживания в течение 1 
часа – 45 МПа. С увеличением продолжительности насыщения ориентационная за-
висимость становится слабее (как в закаленном состоянии). Зависимость напряже-
ний τкр от ориентации кристалла вызвана ориентационной зависимостью величины 
расщепления полных дислокаций a/2<110> на частичные дислокации Шокли 
a/6<211> в поле внешних напряжений (за счет различия в факторах Шмида для ве-
дущей и ведомой дислокаций Шокли). Легирование водородом приводит к пониже-
нию равновесной энергии дефекта упаковки стали, и, как следствие, при наводоро-
живании до 1 часа эффекты расщепления дислокаций в поле напряжений проявля-
ются сильнее, а с увеличением времени наводороживания независимо от ориентации 
кристалла величина расщепления остается высокой настолько, что с атомами внед-
рения взаимодействуют частичные Шокли или сильно расщепленные полные дисло-
кации. Это сопровождается изменением характера дислокационной структуры <001> 
и <113> монокристаллов, после наводороживания в структуре появляются элементы 
планарного скольжения, в то время как в закаленном состоянии структура представ-
ляет собой однородное распределение дислокаций с тенденцией к образованию яче-
ек. Также при наводороживании становится возможным вязкое движения водорода с 
дислокациями и дефектами упаковки, так что скопления из атомов водорода могут 
экранировать их поля напряжений и подавлять ориентационную зависимость напря-
жений τкр. 

На первой стадии пластического течения (удлинение менее 20%) при растяже-
нии <113> монокристаллов, которая определяется скольжением в одной системе 
(основной механизм деформации) и образованием невысокой плотности микродвой-
ников деформации (дополнительный механизм упрочнения), наводороживание в те-
чение 0.5–2 часов приводит к уменьшению линейной плотности двойниковых гра-
ниц и увеличению средней толщины двойниковых ламелей, а увеличение времени 
наводороживания до 5–15 часов, напротив, способствует увеличению плотности 
двойниковых границ, формированию пакетов с двойниками толщиной 10-60нм. Об-
разование невысокой объемной доли тонких двойников деформации слабо влияет на 
скорость деформационного упрочнения <113> монокристаллов на стадии развития 
преимущественно скольжения, но способствует хрупкому разрушению стали при 
наводороживании в течении 15 часов. При деформации более 20% в <113> монокри-
сталлах происходит изменение основного механизма деформации от скольжения к 
двойникованию, а легирование водородом способствует уменьшению степени де-
формации, при которой происходит этот переход, микролокализации сдвига и пре-
обладанию одной системы двойникования в <113> монокристаллах. 

Легирование водородом не приводит к изменению основных закономерностей 
деформации и упрочнения <144> монокристаллов стали Гадфильда. В монокристал-
лах, легированных водородом, коэффициент упрочнения на стадии одиночного 
двойникования снижается до θI = 390 МПа в сравнении с закаленными кристаллами 
θI = 610 МПа, на кривой течения наблюдаются динамические эффекты – срывы 
нагрузки, которые подтверждают данные структурных исследований о микролока-
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лизации сдвига на этой стадии упрочнения, при этом упрочнение на стадии множе-
ственного двойникования слабо зависит от времени наводороживания. Наводорожи-
вание <144> монокристаллов стали Гадфильда до 25 часов не приводит к заметному 
изменению пластичности (как это наблюдалось в <113> ориентации). 

Наводороживание <001> монокристаллов, которые в закаленном состоянии 
деформируются преимущественно скольжением в нескольких системах (с образова-
нием ячеистой дислокационной структуры), способствует развитию двойникования. 
Таким образом, после 5 часов наводороживания оба этих механизма деформации 
определяют пластическое течения этих кристаллов. Активация двойникования пре-
имущественно в одной системе при легировании водородом сопровождается увели-
чением пластичности <100> кристаллов по сравнению с закаленным состоянием. 

Наводороживание способствует усилению вклада хрупкой составляющей и по-
явлению вторичных микротрещин на поверхностях излома монокристаллов, а также 
вызывает формирование немногочисленных микро- и макротрещин на поверхности 
деформированных образцов вблизи зоны разрушения при продолжительном наводо-
роживании (более 10 часов). Формирование тонких двойников деформации (как до-
полнительного скольжению механизма) препятствует аккомодации сдвига при 
скольжении и способствует разрушению <113> монокристаллов стали Гадфильда 
при наводороживании в течение 15 часов, в то время как микролокализация сдвига 
преимущественно в одной системе при деформации двойникованием в остальных 
ориентациях делает их устойчивыми к водородному охрупчиванию по используе-
мым в работе режимам. 

Таким образом, наводороживание не изменяет основных закономерностей и 
механизмов деформации монокристаллов стали Гадфильда, но приводит к измене-
нию морфологических особенностей структуры и определяет появление ориентаци-
онной зависимости эффектов водородного охрупчивания.  

 
Работа выполнена при поддержке РФФИ (15-38-20056). Исследования прове-

дены с использованием оборудования ЦКП «Нанотех» (ИФПМ СО РАН, Томск). Ав-
торы благодарны профессору Ю.И. Чумлякову за монокристаллы, предоставленные 
для исследования. 
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Для изготовления ответственных деталей для авиа- и космической промыш-

ленности необходимы сплавы, детали из которых можно было бы получать сверх-
пластической формовкой. Высокие показатели сверхпластичности у сплавов на ос-
нове алюминия обеспечиваются наличием микрозерненной (МЗ) структуры [1-2]. 
Основной принцип формирования МЗ структуры в алюминиевых сплавах основан 
создании гетерогенной структуры с частицами вторых фаз различной дисперсности. 
Дисперсные частицы образуются, благодаря способности переходных металлов, та-
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ких как Mn, Cr, Zr, Sc образовывать с алюминием аномально пересыщенный твер-
дый раствор при кристаллизации, в процессе распада которого при последующей 
термической и деформационной обработке формируются дисперсоиды размерами 5–
100 нм, препятствующие миграции межзеренных границ, и как следствие росту зе-
рен при высокотемпературном отжиге и во время сверхпластической деформации [3-
4]. Крупные частицы размерами более 1 мкм служат местами предпочтительного за-
рождения зерен при рекристаллизации, тем самым, увеличивая количество зароды-
шей новых зерен и обеспечивая меньший размер зерна [5]. В настоящее время нет 
сплавов типа «авиаль» на основе системы Al–Mg–Si, для которых разработана тех-
нология получения сверхпластичного листа. При этом сплавы этой группы обладают 
хорошим комплексом механических свойств и способностью самозакаливаться при 
охлаждении на воздухе с температуры горячей обработки давлением, что исключает 
коробление сложнорельефных изделий, полученных сверхпластической формовкой. 
Цель исследования – получение сверхпластичного листа сплава на основе системы 
Al–Mg–Si, дополнительно легированных переходными элементами, образующими 
как дисперсоиды, так и крупные частицы эвтектического происхождения.  

За основу взят сплав АА6013 системы Al–Mg–Si с добавками переходных ме-
таллов в различных комбинациях. Сплавы обработаны по нескольким режимам, 
включающим гомогенизационный отжиг, горячую, холодную прокатку и гетероге-
низацию. Анализ микроструктуры на различных этапах обработки показал, что, об-
разующаяся в процессе кристаллизации эвтектика фрагментируется и сфероидезиру-
ется при термомеханической обработке (рис. 1). В результате в холоднокатаном со-
стоянии в структуре наблюдали частицы размером около 1 мкм (рис. 1 б) и объемной 
долей около 7 %, которые обеспечивают формирование более мелкого зерна после 
рекристаллизации в сравнение с промышленным сплавом АА6013, содержащим зна-
чительно меньшее количество крупных эвтектических частиц (рис. 2). Однако, зе-
ренная структура остается нестабильной при высокотемпературной деформации и 
сплав имеет низкие показатели сверхпластичности.  

 

 
а 

 
б 

Рис. 1. Микроструктура сплава AA6013, легированного Fe и Ni  
в гомогенизированном (а) и деформированном (б) состояниях (СЭМ) 

 
Дополнительно измельчить зерно и обеспечить сверхпластичность сплаву поз-

воляют небольшие добавки дисперсоидообразующих элементов; дисперсные части-
цы стабилизируют зеренную структуру при сверхпластической деформации. По ре-
зультатам испытаний сплавов на растяжение с постоянными скоростями деформа-
ции установлено,  что листы нового сплава проявляют сверхпластичность в интерва-
ле температур (420–500) oС при скоростях  (1· 10-3–1·10-2) с-1 с удлинением (400 – 
450) % (рис. 2). 
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Рис. 2.  Кривые растяжения разработанного сплава при постоянных скоростях  

деформации и температуре 460 oС 
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    Использование мартенситных превращений при охлаждении служит основ-

ным методом упрочнения сталей при термической обработке. Протекание деформа-
ционных мартенситных превращений (ДМП) за последние полвека приобретает всё 
более широкое распространение для повышения прочностных свойств, а иногда и 
всего комплекса механических свойств, в сталях различного функционального и 
структурного классов. Примером таких сталей служат ТРИП (ПНП)-стали, в кото-
рых развитие ДМП обеспечивает рекордно высокие значения сочетания прочност-
ных, пластических и вязких свойств, или МСС стали, которым метастабильный 
аустенит в качестве структурной составляющей придаёт также высокий комплекс 
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механических свойств. В нержавеющих аустенитных сталях переходного класса этот 
эффект также используется при наклёпе для упрочнения. Особую группу материалов 
составляют МАС  с высокой контактной прочностью, предназначенные для работы в 
условиях механических видов изнашивания (кавитационного, абразивного, эрозион-
ного), в которых под действием изнашивающих нагрузок формируется структура 
мартенсита деформации, обеспечивающая высокую прочность и износостойкость 
рабочей поверхности. 

Для разработки состава износостойких сталей с метастабильным аустенитом и 
режимов их термической обработки принципиальное значение имеет как положение 
температуры Мн , так и кинетика мартенситного превращения, которое развивается 
при охлаждении ниже температуры Мн Температура Мн служит одной из важнейших 
расчетных характеристик, поскольку она должна находиться ниже минимальной 
температуры эксплуатации стали во избежание охрупчивания вследствие образова-
ния даже небольшого количества углеродистого мартенсита охлаждения. С другой 
стороны, для реализации ПНП-эффекта важно, чтобы температура Мд находилась 
выше температуры эксплуатации детали, чтобы было термодинамически возможным 
образование мартенсита при нагружеиии.  

По мнению В.Д.Садовского [1] применительно к  углеродистым сталям с 0,2 – 
0,8 % С, наиболее точной  является формула А.А.Попова, в соответствии с которой 
уменьшение содержания марганца на 1 % в стали с 1 % С повышает температуру Мн 
на 50°С,  а уменьшение концентрации углерода на 0,1 % — на 32°С [1]. Для компен-
сации уменьшения количества основного аустенитообразующего элемента – марган-
ца – износостойкие МАС необходимо легировать хромом, который также снижает 
мартенситную точку, но действие его в этом направлении примерно вдвое слабее [1].  

Оказалось, что  эта формула достаточно адекватно описывает положение тем-
пературы   Мн в  хромомарганцевых сталях переходного класса, содержащих 0,6 – 1,0 
% С, при небольшой корректировке коэффициентов влияния хрома и марганца с 
учётом из взаимного влияния совместно с углеродом.   Подставив   в  формулу   
А.А.Попова  найденные   нами   экспериментальные зависимости   значений   коэф-
фициентов   влияния    марганца   и   хрома   на   положение    мартенситных точек 
для содержания углерода 0,6; 0,8 и 1,0 % в работе получили аналитические выраже-
ния для определения температуры Мн (°С) хромомарганцевых углеродистых сталей: 
В работе с помощью магнитометрического метода и рентгеноструктурного анализа 
получили данные о кинетике мартенситных превращений в этих сталях с различным 
уровнем дефектов упаковки аустенита [2]. 

На основе учёта кинетических и структурных  особенностей мартенситных 
правращений углеродистые  хромомарганцевые  стали   переходного класса можно 
условно разделить на три группы: стали с относительно низкой (0,5—0,6 % С), про-
межуточной  (0,7—0,9 % С)  и высокой (≥1,0 % С) ЭДУ аустенита. Для сталей пер-
вой группы характерна вялая кинетика   образования   мартенсита   охлаждения   и   
интенсивное развитие   ДМП,  для    сталей третьей группы, наоборот,  активная ки-
нетика  мартенситного превращения при охлаждении сочетается с малой интенсив-
ностью образования мартенсита деформации. 

 
1. Садовский  В.Д., Фокина Е.А. Остаточный аустенит в закалённой стали. М.: Наука, 

1986. 112 с. 
2. Филиппов М.А., Луговых В.Е., Студенок Е.С., Попцов М.Е. Особенности кинетики 

мартенситных превращений сталей переходного класса на основании. углеродистого 
марганцевого аустенита при охлаждении и деформации. Физика металлов и металлове-
дение. 1988, т. 66, вып. 3, с. 579-584.  
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Разработка, изучение и использование композитных наночастиц, нанопроволок 
и плоских наноструктур представляют собой обширные области на переднем крае 
развития современных нанотехнологий. Эти наноструктуры вызывают большой ин-
терес [1,2], благодаря электронным, магнитным и оптическим свойствам, которые 
зависят от размера, формы, химического состава, типа кристаллической решётки и 
наличия дефектов. Неоднородность фазового состава композитных наночастиц при-
водит к появлению остаточных упругих деформаций и напряжений, вызванных 
несоответствием параметров кристаллической решетки и коэффициентов теплового 
расширения. Согласно существующим теоретическим моделям [3-8], в сплошных 
наночастицах типа «ядро-оболочка» возможны различные механизмы релаксации 
напряжений несоответствия, включающие образование дислокаций несоответствия 
вокруг ядра, призматических и скользящих дислокационных петель в оболочке, 
трещин в ядре или в оболочке, отслоение ядра от оболочки и смещение ядра из цен-
тра наночастицы. 

Как правило, в теоретических моделях, посвященных определению критиче-
ских условий появления призматических петель в наноструктурах, не рассматрива-
ется сам механизм образования петель и, соответственно, не учитываются энергети-
ческие барьеры, связанные с их зарождением. В настоящее время имеются прибли-
женные и точные расчеты критических условий образования круговых и прямо-
угольных призматических дислокационных петель (ПДП) [3-8], которые, однако, не 
дают общей картины релаксации напряжений несоответствия в нанообъектах. По-
скольку образование прямоугольных ПДП не обязательно ведет к формированию 
круговых ПДП, и, с другой стороны, формирование круговых ПДП не обязательно 
проходит по механизму расширения и замыкания изначально прямоугольных ПДП, 
образование тех и других может рассматриваться, в первом приближении, как два 
независимых способа релаксации напряжений в композитных наноструктурах. По-
этому данная работа посвящена более детальному анализу начальной стадии релак-
сации напряжений несоответствия в композитных наноструктурах.  

Сравнение механизмов релаксации напряжений несоответствия (зарождение 
круговой или прямоугольной ПДП) проводилось путем сравнения зависимостей 
критической толщины оболочки hc от несоответствия f. Эти зависимости наиболее 
интересны с практической точки зрения, поскольку могут служить ориентиром при 
выращивании оболочек наночастиц или нанопроволок. 

Применительно к системе широкозонных полупроводников GaN/β-Ga2O3, экс-
перименты по выращиванию слоев GaN на плоских подложках β-Ga2O3 дают вели-
чины несоответствия 026,01 ≈f  (2,6%) [9] и 047,02 ≈f  (4,7%) [10]. Исходя из полу-
ченных зависимостей критической толщины оболочки нанопроволоки или наноча-
стицы от параметра несоответствия можно сказать, что при 026,01 =f возможно об-
разование только круговых ПДП, тогда как при 047,02 =f  возможно образование и 
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прямоугольных, и круговых ПДП, причем круговые ПДП могут быть образованы 
путем расширения прямоугольных петель, а не только коалесценцией вакансий. 

Для плоских наноструктур (подложка-пленка, пленка-подложка-пленка) опре-
делены толщины пленок hс и параметры несоответствия f, при которых возможно: 1) 
зарождение лишь прямолинейных дислокаций, 2) зарождение лишь прямоугольных 
ПДП, 3) образование прямолинейных дислокаций на границе подложка-пленка через 
расширение прямоугольных ПДП со свободной поверхности. Двухслойные пласти-
ны более устойчивы к зарождению прямоугольных ПДП и прямолинейных дислока-
ций, чем трехслойные. Это связано с тем, что в двухслойной пластине существует 
дополнительный способ релаксации напряжений несоответствия – это макроскопи-
ческий изгиб пластины, который приводит к уменьшению уровня напряжений несо-
ответствия в двухслойной пластине по сравнению с трехслойной, поэтому дислока-
циям выгоднее образовываться в трехслойных пластинах. 

Если рассматривать систему широкозонных полупроводников GaN/β-Ga2O3, то 
оказывается, что при 026,01 =f  возможно образование только прямолинейных дис-
локаций, а при 047,02 =f  возможно образование как прямоугольных ПДП, так и 
прямолинейных дислокаций. 

Таким образом, был произведен теоретический анализ моделей релаксации 
напряжений несоответствия в композитных наноструктурах (наночастицах, нано-
проволоках, двух- и трехслойных пластинах) путем зарождения круговых и прямо-
угольных призматических дислокационных петель, прямолинейных дислокаций 
несоответствия. Определены критические параметры наносистемы, влияющие на 
образование дефектных структур. Проведено сравнение наноструктур, в частности 
наноструктур GaN/β-Ga2O3, на основе предпочтительности зарождения дефектов 
(круговых и прямоугольных ПДП, прямолинейных дислокаций). Показано, что трех-
слойные пластины наименее устойчивы к образованию ПДП. Наночастицы более 
устойчивы к зарождению круговых и прямоугольных ПДП, по сравнению с нано-
проволоками. Самой устойчивой к образованию ПДП наноструктурой является 
двухслойная пластина. 

 
Работа поддержана Российским научным фондом (грант РНФ № 14-29-

00086). 
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Возрастающий интерес к интерметаллидным сплавам на основе TiAl обуслов-

лен возможностью их применения в качестве легких и прочных конструкционных 
материалов, работающих при повышенных температурах. К настоящему времени 
установлено, что наилучшим сочетанием свойств обладают сплавы, состоящие из 
смеси γ-TiAl и α2-Ti3Al [1,2]. На их основе были разработаны сплавы, дополнительно 
легированные ниобием и молибденом, получившие название сплавы TNM. Однако, 
широкое применение этих сплавов в промышленности ограничивается низкой тех-
нологической пластичностью при комнатной температуре. Целью работы является 
развитие научных основ наноструктурирования интерметаллидов. Ожидается, что 
применение методов интенсивной пластической деформации и формирование уль-
трамелкозернистой (УМЗ) структуры позволит снизить температуру хрупко-вязкого 
перехода, повысить пластичность при комнатной температуре и устранить недостат-
ки присущие сплавам на основе TiAl.  

 В работе исследовались два сплава на основе TiAl различного хим.состава 
(TNM-B1 -42.3Al; 3,98 Nb; 0.96Mo; 0,1 B и ATУ- 44,97 Al; 1,28Nb; 1.7Cr; 0.2B% вес.) 
Для измельчения зеренной структуры был использован метод интенсивной пласти-
ческой деформации (ИПД), который базируется на применении больших деформа-
ций в условиях высоких давлений и низких гомологических температур. Перед де-
формацией была проведена осадка при температуре 8500С на 30%. ИПДК обработку 
образцов с исходным диаметром 10 мм и толщиной 2,5 мм проводили под давлением 
0,5 ГПа при температуре 850°С. Отжиги ИПДК образцов были проведены в диапа-
зоне температур 150–10000С, с шагом 500С и выдержкой в течение 30 минут. 

Установлено, что в результате деформации методом ИПДК в обоих сплавах 
формируется УМЗ структура.  В образцах сплава TNM-B1 образовалась бимодаль-
ная структура, в которой присутствуют равноосные зерна α2 фазы со средним разме-
ром 250 нм, в структуре видны также колонии пластин γ- и α2 фаз со средним меж-
пластинчатым расстоянием 150–200 нм,  объемная доля которых не превышала 70%. 
На большей части структуры сплава АТУ-1 наблюдали УМЗ структуру со средним 
размером зерна α2-фазы 300 нм. Вместе с тем на 30% поверхности образца были вы-
явлены колонии пластин γ- и α2 фаз с межпластинчатым расстоянием 100-300 нм. 
Формирование УМЗ структуры способствует значительному повышению микро-
твердости на 40-50% по сравнению с исходным состоянием. Повышенные значения 
микротвердости сохраняются в диапазоне температур 20–850оС, что свидетельствует 
о высокой термической стабильности УМЗ структуры. 
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Изучено формирование микроструктуры при непрерывном охлаждении стали 

25Г2С2Н2МА, используемой в авиастроении и горном машиностроении. 
Химический состав стали, масс. %: С – 0,24; Mn – 1,38; Si – 1,55; Ni – 1,69; Mo – 0,4; 
Cr – 0,34. Исследование кинетики превращения переохлажденного аустенита 
производилось при помощи дилатометра Linseis L78 «R.I.T.A.». Цилиндрические 
образцы диаметром 3…4 мм длиной 10 мм нагревали до температуры 
аустенитизации tН = 925 °С, выдерживали при данной температуре в течение 15 
мин., а затем охлаждали с постоянной скоростью в интервале 0,025…70,0 °С/с. 
После этого производили измерение твердости образцов по методу Роквелла, а 
также исследована микроструктура и осуществлено измерение микротвердости 
отдельных структурных составляющих. 

Кинетика превращения переохлажденного аустенита определена из исходных 
зависимостей удлинения образцов от температуры по формуле [1, 2]: 
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где Р – доля превращения аустенита; )(tlγ∆  – удлинение образца в аустенитном 
состоянии; )(tlα∆  – удлинение образца после завершения превращения аустенита;  – 
текущее значение удлинения образца. 

Установлены зависимости доли превращения переохлажденного аустенита в 
исследуемой стали от температуры для всех рассмотренных скоростей охлаждения 
(рис. 1).  

 

  
а б 

 
Рис. 1. Зависимость доли превращения переохлажденного аустенита в стали 

25Г2С2Н2МА от температуры при непрерывном охлаждении  
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Точки перегиба на данных графиках позволили определить температурные 
интервалы протекания превращений, а анализ микроструктуры и микротвердости – 
оценить долю образующихся структурных составляющих. 

Согласно дилатометрическим данным, при скоростях охлаждения от 0,025 до 
0,30 °С/с в структуре стали присутствуют продукты превращения аустенита по 
первой ступени (феррито-перлитная смесь) и продукты бейнитного превращения 
(рис. 1, а). 

Температурный интервал формирования феррито-перлитной смеси составляет 
780…610 °С при скорости охлаждения 0,025 °С/с, а при скорости охлаждения 0,30 
°С/с – 720…640 °С. Превращение по второй ступени в интервале скоростей 
охлаждения 0,025…0,30 °С/с начинается при температуре 480…500 °С.  

Таким образом, при непрерывном охлаждении исследуемой стали существует 
область относительной устойчивости переохлажденного аустенита, характерная для 
легированных сталей, содержащих молибден [3]. В данной области происходит 
охлаждение метастабильного аустенита без протекания каких-либо превращений, 
фиксируемых дилатометрическим методом. Температурный интервал области 
относительной устойчивости аустенита для данной стали весьма широк и составляет 
более 100 °С: от 610…640 °С до 480…500 °С. 

При скоростях охлаждения 0,20…0,30 °С/с в структуре наряду с феррито-
перлитной смесью и бейнитом образуется незначительное количество мартенсита 
(порядка 1…3 %). Температура начала мартенситного превращения, фиксируемая 
дилатометрически при данных скоростях охлаждения, составляет 275…295 °С. 
Повышение температуры мартенситного превращения при увеличении скорости 
охлаждения, вероятно, связано с меньшим обогащением аустенита углеродом при 
образовании феррита и бейнита вследствие уменьшения их доли[2]. 

При увеличении скорости охлаждения выше 0,30 °С/с диффузионное 
превращение в стали полностью подавляется, и процесс превращения аустенита идет 
только с образованием бейнита и мартенсита (рис. 1, б). Температура начала 
бейнитного превращения при повышении скорости охлаждения понижается: 
490…500 °С при скорости охлаждения 0,30 °С/с; 445…455 °С при скорости 
охлаждения 0,70 °С/с; 390…400 °С – при 1,0 °С/с; 380…390 °С при 10,0 °С/с.  

Полностью мартенситная структура в исследуемой стали формируется только 
при охлаждении со скоростью более 10 °С/с. Температура начала мартенситного 
превращения в исследуемой стали, определенная при охлаждении со скоростью 30 и 
75 °С/с, составила 340…345 °С. 
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Химический состав исследуемой стали 25Г2С2Н2МА, масс. %: С – 0,24; Mn – 

1,38; Si – 1,55; Ni – 1,69; Mo – 0,4; Cr – 0,34. Исследование производилось при 
помощи дилатометра Linseis L78 «R.I.T.A.». Цилиндрические образцы диаметром 
3…4 мм длиной 10 мм нагревали до температуры аустенитизации 925 °С, 
выдерживали при данной температуре в течение 15 мин., а затем охлаждали с 
постоянной скоростью в интервале 0,025…75,0 °С/с. Измерение твердости 
производили по методу Роквелла, исследована микроструктура и осуществлено 
измерение микротвердости отдельных структурных составляющих. 

Установлены зависимости доли превращения переохлажденного аустенита в 
исследуемой стали от температуры для всех рассмотренных скоростей охлаждения, а 
также определены температурные интервалы диффузионного, бездиффузионного и 
промежуточного превращения аустенита. Результаты дилатометрических 
экспериментов дополнены  исследованием микроструктуры стали 25Г2С2Н2МА. 
Определено, что бейнит имеет различную морфологию: «верхний» бейнит имеет 
пластинчатое строение и формируется при скоростях охлаждения от 0,025 до 1,0 
°С/с; «нижний» бейнит имеет игольчатое строение и формируется при скоростях 
охлаждения от 0,2 до 10,0 °С/с.  

Проведено измерение микротвердости отдельных структурных составляющих 
изучаемой стали. Для удобства расчетов значения микротвердости по Виккерсу 
HV0,5 были переведены в значения твердости по Роквеллу HRC. Установлено, что 
феррито-перлитная смесь имеет твердость 25 ±2 HRC, верхний бейнит – 38 ±1 HRC, 
нижний бейнит – 46 ±1 HRC; мартенсит – 50 ±1 HRC. Используя допущение об 
аддитивном вкладе отдельных структурных составляющих в общую твердость стали, 
по формуле (1) была определена зависимость доли структурных составляющих от 
скорости охлаждения (рис. 1). 

 

                        HRCО = ΣHRCi×Pi,      (1) 
 

где HRCО – твердость образца; HRCi – твердость i-ой структурной составляющей; Pi 
– доля i-ой структурной составляющей; i – структурная составляющая (феррито-
перлитная смесь, верхний бейнит, нижний бейнит, мартенсит). 

Зная долю образовавшихся структурных составляющих, и сделав допущение о 
непрерывно-последовательном их образовании, можно, используя зависимость доли 
превращения аустенита от температуры, определить условные температурные 
границы формирования той или иной составляющей при непрерывном охлаждении. 
На рис. 2 приведен пример использования данной методики для определения 
температурных интервалов образования верхнего бейнита (450…355 °С), нижнего 
бейнита (355…320 °С) и мартенсита (320…180 °С) при охлаждении стали 
25Г2С2Н2МА со скоростью 0,7 °С/с. Использование вышеописанной методики 
позволило построить термокинетическую диаграмму превращения 
переохлажденного аустенита в стали 25Г2С2Н2МА с обозначенными областями 
формирования отдельных структурных составляющих (рис. 3). 
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Рис. 1. Изменение доли структурных составляющих в стали 25Г2С2Н2МА при охлаждении 
со скоростью 0,025…30,0 °С/с 

 

 

 
 
 
 

Рис. 2. Определение температурных 
интервалов последовательного пре-
вращения аустенита в верхний бейнит 
(РВБ = 0,2), нижний бейнит (РНБ = 0,55) 
и мартенсит (РМ = 0,25) при скорости 
охлаждения 0,7 °С/с 

 

 

 
 

Рис. 3. Термокинетическая диаграмма превращения переохлажденного аустенита стали 
25Г2С2Н2МА 
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МАТЕРИАЛОВ  

 
Лабзова Л. В., Альбрехт П. А. 

 
ФГБОУ ВО «Тульский Государственный Университет», Тула, Россия 

alpa18@mail.ru 
 
В современном обществе установление причин отказов является важным 

мероприятием. Это обусловлено тем фактом, что выход из строя тех или иных 
устройств или оборудования достаточно часто приводит к тяжелым последствиям, а 
также может угрожать нормальной жизнедеятельности и здоровью человека. Многие 
изделия производятся для построения каких-либо конструкций. Поэтому следует 
тщательно следить за перечнем свойств, которыми должно обладать изделия, чтобы 
оно отвечало всем критериям надежности. Надёжность — свойство объекта 
сохранять во времени в установленных пределах значения всех параметров, 
характеризующих способность выполнять требуемые функции в заданных режимах 
и условиях применения, технического обслуживания, хранения и транспортирования 
[1]. Наиболее важными, в большинстве случаев, являются такие параметры как 
прочность и пластичность. Данный факт можно рассмотреть на проделанной 
экспертизе отказа материалов изделия типа устройство контроля схода 
железнодорожного подвижного состава (УКСПС) [2]. 

УКСПС предназначено для обнаружения схода подвижного состава поезда, а 
так же для остановки поезда перед станцией у входного светофора, при наличии в 
составе сошедших с рельс колесных пар или свисающих частей, выходящих за 
пределы габаритов  снизу вагона, способных повредить стрелочные переводы. 

Для проведения материаловедческой экспертизы исследовано изделие УКСПС 
с изломом одного из кронштейнов детали посередине (рис. 1), а также с 
деформированной верхней полкой устройства.  

 

 
 

Рис. 1.  Место локализации разрушения УКСПС  
 

Экспертиза проводилась на кронштейне, как одной из основных конструк-
ционных частей механизма. В целях установления причин отказа изделия были 
произведены следующие исследования: химический анализ, макрофракто-
графический анализ, микроструктурный анализ, а так же дюрометрический анализ.  

Макрофрактографический анализ показал, что излом в области разрушения 
имеет вязкий характер и типичную для растяжения малоуглеродистых сталей 

mailto:alpa18@mail.ru


211 
 

геометрию фрагментов – “чашка-конус”, что говорит о том, что деформация была 
велика. 

Химический анализ проводили на эмиссионном спектрометре “МСА”. Анализ, 
который предназначен для измерения интенсивностей аналитических спектральных 
линий различных элементов.  Анализ показал, что изделие содержит 0,41 % 
углерода. Кронштейн УКСПС по техническим условиям должен быть изготовлен из 
конструкционной стали Ст3 [3].   

При проведении микроструктурного анализа было выявлено, что структура 
изделия феррито-перлитная (рис. 2). Методом количественной металлографии было 
определено количество углерода. Оно составило в сумме 0,43 %. 

Дюрометрический анализ прово-
дили методом Роквелла (HRB) на 
приборе ТК-2М [4] при нагрузке 
100 МПа. Измерения повторялись 5 раз 
в разных точках приготовленного 
шлифа. Средние значение твердости 
~77 HRB, что соответствует 151 HB. 
При изучении технической докумен-
тации выяснили, что твердость подоб-
ного изделия должна составлять не 
более 112 HB [5]. 

При проведении анализа на этапе 
измерения твердости можно сказать, 
что изделие выполнено не по 
стандартам, прописанных в ТУ. Между 

прочностью и твердостью существует прямая зависимость, описывающаяся 
формулой (1),  

𝐺в = 𝑘 ∗ 𝐻𝐻,                                                         (1) 
где 𝐺в– предел прочности изделия, k– коэффициент для различных материалов, HB - 
значение твердости про Бринелю [4]. 

Исходя из указанной выше зависимости, можно сказать, что прочность изделия 
серьезно превышает прочность прописанную в ТУ, а за счет превышенной твердости 
так же страдает такое свойство как пластичность материала. 

После проведенной работы были сделаны следующие выводы: 
Кронштейн датчика УКСПС был изготовлен не по ТУ, о чем свидетельствует 

химический состав, твердость и структура стали. 
Химический состав материала изделия показал, что оно изготовлено из стали 

40, хотя должно изготавливаться из стали Ст3. Этот же факт подтверждает 
количественный анализ структуры материала и его твердость. 
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Рис. 2. Структура кронштейна УКСПС 
(шлиф сделан поперек сечения) 
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Сплавы с высокими демпфирующими свойствами представляют огромный ин-

терес, так как имеют высокий уровень затухания упругих колебаний. Эффективным 
способом борьбы с вибрацией, безусловно, следует считать устранение самой при-
чины вибрации и демпфирующие сплавы, конструкционного назначения, наиболее 
целесообразно использовать там, где снижение вибраций имеет существенное значе-
ние. Однако, если это сделать затруднительно или невозможно, то приходится при-
бегать к подавлению возникающих по той или иной причине колебаний конструк-
ции, в том числе путем применения демпфирующих материалов [1].  

Ярким представителем данного класса материалов являются сплавы системы 
Fe–Mn. Помимо высоких демпфирующих свойств, сплавы системы Fe–Mn имеют 
ряд других свойств – эффект памяти формы, коррозийная стойкость и т д. 

Связи с этим, целью данной работы являлось изучение амплитудных зависимо-
стей внутреннего трения (АЗВТ) в сплаве Fe–23Mn, дополнительно легированных 
5% Si от различных температур закалки и фазового состава. 

Для исследования АЗВТ материалов служили образцы состава Fe–23Mn–5Si. 
Образцы представляли собой проволоку с прямоугольным поперечным сечением 
размерами 1×1,25×60 мм. Термообработку образцов исследуемого сплава проводили 
в вакуумированной кварцевой трубке в лабораторной трубчатой печи по следующим 
режимам: отпуск 650 °С время выдержки 1 ч; закалка от 500 °С и 800 °С соответ-
ственно, охлаждение в воде. Измерения температурных и амплитудных зависимо-
стей внутреннего терния были проведены в вакууме на установке обратный кру-
тильный маятник типа РКМ-ТулПИ с полуавтоматической регистрацией результатов 
измерений [2].  

По полученным экспериментальным данным строили графики амплитудных 
(АЗВТ) и температурных зависимостей внутреннего трения (ТЗВТ), по результатам 
которых определяли интервалы критических точек начала и конца прямого и обрат-
ного мартенситного превращения (МП). 

 
Рис. 1. Температурная зависимость внутреннего трения (Q-1) сплава  

Fe–23Mn–5Si при нагреве и охлаждении после закалки  
от 500 °С (а) и 800 °С (б) 

 
При обратном мартенситном превращении (ОМП) в результате нагрева в ин-

тервалах температур 𝐴н – 𝐴к кристаллы мартенсита распадаются и выделяются кри-
сталлы аустенита, а при охлаждении до температуры 30 °С не прямое мартенситное 
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превращение (ПМП) не происходит связи с тем, что ПМП начинается в области от-
рицательных температур (рис. 1а, б). 

На рис. 2  представлены графики АЗВТ для сплава Fe–23Mn–5Si для образцов, 
закаленных от 500 °С и 800 °С, соответственно. 

 

 
Рис. 2. АЗВТ сплава Fe–23Mn–5Si  после закалки от 500 °С (а) и 800 °С (б) 

 
На рисунках 2а и 2б видно, что АЗВТ имеет наибольшую интенсивность в 

мартенситной фазе, меньше в двухфазной, а наименьшая интенсивность проявляет в 
аустенитной области. На всех кривых АЗВТ имеется перегиб, а, следовательно, и γкр 
(критическая амплитуда деформации амплитуднозависимого внутреннего трения) т. 
е. на всех кривых имеются амплитудно-зависимые и амплитудно-независимые 
области. Линейная область связана с отрывом точечных дефектов от дислокации, но 
по мере увеличения деформации этот процесс приобретает лавинный характер, т. к. 
достигали точки γкр и наблюдали область 2, которая соответствует микро-
пластичности. Параметр γкр соответствует деформации, при которой происходит 
размножение дислокации и появляются свободные дислокационные петли. Рост 
параметра γкр зависит от двух факторов: закрепления дислокации и образования 
центров дислокации при термообработке. 

Нетрудно заметить, что АЗВТ от разных температур закалки идут с 
насыщением. Это связано с наличием множества точек закрепления (рис. 2). 

На рисунках 2а и 2б видно, что максимальное значение γкр имеет в аустенитной 
области (γ-фаза) независимо от температуры закалки, а минимальное в двухфазной 
области после термической обработки отжиг + закалка 800 °С (ε+γ-фаза). 

При сравнении полученных экспериментальных данных (рис. 1) были сделаны 
следующие выводы: 

1) От температуры закалки 500 °С внутренняя трения (ВТ) Q-1 почти 3 раза 
выше чем от температуры закалки 800 °С. 

2) Из рисунка 1 видно, что с увеличением температуры закалки наблюдается 
смещение начала и конца ОМП в сторону более высоких температур. 

3) При медленном охлаждении образцов до комнатной температуры ПМП не 
обнаружили ни от температуры закалки 500 °С ни от 800 °С, что говорит о том, что 
температура закалки не влияет на температуру начала ПМП.  

 
Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ р_центр_а 13-08-97545.  
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Рамазанов К.Н., Будилов В.В., Золотов И.В. 
 

Уфимский государственный авиационный технический университет (УГАТУ), 
г. Уфа, Россия,  

zolotov.ugatu@gmail.com 
 

Наряду с положительными свойствами титановых сплавов имеют место и свой-
ства, которые ограничивают их применение в качестве конструкционного материала: 
низкая твердость поверхности и низкая износостойкость.  

Эффективным способом модификации поверхности титановых сплавов является 
процесс ионного азотирования. Однако данный процесс является длительным, и во-
прос о повышении его производительности на сегодняшний день достаточно актуа-
лен. Для интенсификации процесса ионного азотирования и снижения продолжи-
тельности насыщения эффективно применяют плазму повышенной плотности с эф-
фектом полового катода (ЭПК). 

Целью работы является исследование влияния азотирования в тлеющем разряде 
с ЭПК на структуру, фазовый состав и микротвердость поверхностного слоя титано-
вого сплава ВТ6. 

Результаты исследования вольтамперных характеристик показали, что в услови-
ях проявления ЭПК ток разряда в несколько раз выше, чем без проявления ЭПК при 
одинаковом напряжении горения разряда. Установлено, что в катодной полости, об-
разованной поверхностью детали и экраном увеличивается генерация заряженных 
частиц осциллирующими электронами. 

Результаты измерения микротвердости поверхности исследуемых образцов по-
казали, что после азотирования в тлеющем разряде с ЭПК микротвердость на по-
верхности увеличилась в 2,5 раза, а без ЭПК в 2 раза. Установлено, что повышение 
микротвердости обусловлено образованием нитридов титана и легирующих компо-
нентов на поверхности образцов. 

Анализ микроструктур образцов из титанового сплава ВТ6 после азотирования 
показал наличие нитридных слоев и диффузионных зон. Установлено, что азотиро-
вание с проявление ЭПК по сравнению с азотированием без ЭПК, имеет большую 
толщину азотированного слоя. Так, с проявление ЭПК, нитридный слой и диффузи-
онная зона составили соответственно 20-25 и 60-80 мкм, а без ЭПК 17 и 19 мкм.  

Анализ дифрактограмм образцов после азотирования показал, что азотирование 
с ЭПК привело к образованию на поверхности сплава ВТ6 нитридов титана различ-
ного стехиометрического состава (TiN, Ti2N). 

Испытания на износ образцов, прошедших традиционное ионное азотирование и 
азотирование в тлеющем разряде с ЭПК, показали, что применение ЭПК при ионном 
азотировании приводит к более эффективному повышению износостойкости по-
верхности сплава ВТ6. 

Из анализа полученных экспериментальных данных установлено, что азотиро-
вание с проявлением ЭПК, является эффективным инструментом для повышения 
механических и, как следствие, эксплуатационных свойств деталей из титанового 
сплава ВТ6. 
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Известно, что при эксплуатации деталей машиностроения часто нагрузке под-

вергаются только отдельные участки ее поверхности, например, контактная поверх-
ность зубьев зубчатого колеса, место посадки подшипника на валу и др. В данной 
работе предлагается способ локального ионного азотирования, сущность которого 
заключается в создании ЭПК только на участках интенсивного изнашивания по-
верхности обрабатываемой детали. 

В работе изучено влияние локального ионного азотирования в тлеющем разряде 
с ЭПК на структуру, микротвердость, фазовый состав диффузионного слоя кон-
струкционной стали 16Х3НВФМБ-Ш.  

 

 
 

Рис. 1. Микроструктуры стали 16Х3НВФМБ-Ш после локального ионного азотирования с 
ЭПК при Т = 550°С, t = 12 ч.,  Р = 60 Па, U = 500В, h = 5 мм: I – ионное азотирование с ЭПК; 

II – переходная зона; III – ионное азотирование без ЭПК 
 
Исследование микроструктуры образца после локального ионного азотирования 

с ЭПК (рис. 1) показало наличие 3-х темных диффузионных зон: 1 – зона, находив-
шаяся под влиянием ЭПК; 2 – переходная зона, 3 – зона не подверженная влиянию 
ЭПК. Максимальный размер переходной зоны для данной стали достигал 3-х мм. 

Измерения микротвердости по глубине диффузионного слоя показали, что на 
участке ионного азотирования с ЭПК толщина диффузионного слоя в 2,5 раза боль-
ше по сравнению с участком ионного азотирования без ЭПК при температуре T = 
550°С и длительности процесса 12 ч. 

Рентгеноструктурный анализ с поверхности образца из стали 16Х3НВФМБ-Ш 
после локального ионного азотирования с ЭПК показал наличие рефлексов ε-фазы 
Fe2-3(N), Fe2-3(N, C), γ'-фазы Fe4N, Fe4(N, C), а также фазы состоящие из нитридов и 
карбонитридов хрома (CrN, Cr(N,C), Cr2N, Cr2(N,C)). При этом на участках ионного 
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азотирования с ЭПК интенсивность линий ε-фазы, γ'-фазы, а также нитридов и кар-
бонитридов хрома, выше чем на участках ионного азотирования без ЭПК, что указы-
вает на увеличение объемной доли данных фаз на поверхности стали. 

 
 

ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ ИНСТРУМЕНТАЛЬНЫХ ХРОМИСТЫХ 
СТАЛЕЙ, ИЗНОСОСТОЙКИХ  ПРИ АБРАЗИВНОМ ИЗНАШИВАНИИ 

 
Филиппов М.А., Гервасьев М.А., Никифорова С.М., Хадыев М.С., 

Михайлов С.Б., Жилин А.С., Эстемирова С.Х. 
 

Уральский федеральный университет им. первого Президента России Б.Н. Ельцина, 
Екатеринбург, Россия 
s.m.nikiforova@urfu.ru 

 
Абразивное изнашивание узлов и деталей машин остается одной из основных 

проблем материаловедения, так как является наиболее распространённой причиной 
преждевременного выхода из строя многих деталей. Эффективными материалами 
для эксплуатации в условиях изнашивания являются сплавы с карбидным упрочне-
нием и металлической основой, состоящей из мартенсита и некоторого количества 
остаточного аустенита, например высокоуглеродистые коррозионно-стойкая под-
шипниковая и инструментальная стали 95Х18 и Х12МФЛ. Цель работы состояла в 
изучении влияния температуры нагрева под закалку образцов из высокоуглероди-
стых сталей ледебуритного класса 95Х18 и Х12МФЛ на достижение максимальной 
износостойкости в сочетании с конструктивной прочностью. 

Исходная структура образцов стали Х12МФЛ состоит из карбидно-
аустенитной эвтектики по границам первичных кристаллов аустенита и избыточных 
карбидов. При закалке от 900 0С–1000 0С в структуре мелкодисперсный мартенсит и 
избыточные карбиды   обеспечивают высокую твёрдость (61-64 НRC), однако при 
этом не достигается максимальная износостойкость в условиях абразивного изнаши-
вания. 

Повышение температуры нагрева под закалку сталей 95Х18 и Х12МЛ до 1100 
– 1170 0С существенно влияет на структуру обеих сталей. Вызывает прогрессирую-
щее снижение исходной твёрдости (до 44 и 49 НRC соответственно) в связи с рас-
творением части карбидов и соответствующим увеличением количества остаточного 
аустенита (до 95 и 60 % соответственно). Это сопровождается ростом износостойко-
сти обеих сталей при абразивном изнашивании, особенно большим для стали 95Х18. 
Такой эффект обусловлен образованием значительного количества мартенсита де-
формации при изнашивании  

Остаточный аустенит, получаемый в результате высокотемпературной закалки 
в сталях 95Х18 и Х12МФЛ (1100 – 1170 0С), метастабилен и превращается в высоко-
углеродистый мартенсит деформации в процессе изнашивания, что придаёт сталям 
максимальную износостойкость вследствие обеспечения высокой способности к 
фрикционному упрочнению рабочей поверхности. 

 
1. Счастливцев В.М., Филиппов М.А. Роль принципа Богачёва-Минца при выборе износо-

стойких материалов. МиТОМ. 2005, № 1. С. 6-9.  
2. Бернштейн М.Л., Займовский В.А., Капуткина Л.М. Термомеханическая обработка ста-

ли. М.: Металлургия. 1983. 480 с. 
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Ti-6Al-4V СПЛАВА ДЛЯ ИНЖЕНЕРНЫХ ПРИЛОЖЕНИЙ 
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университет”, г. Уфа, Россия,  
deathex@mail.ru, rovaliev@gmail.com 

 
Как известно, сопротивление усталости конструкционных титановых матери-

алов является критически важным свойством для применения их в авиации и двига-
телестроении. Детали и конструкции, такие как лопатки и диски, испытывают слож-
ные нагрузки, например, высокую амплитуду напряжений и низкую частоту, а также 
высокочастотные вибрационные нагрузки обычно при достаточно высоких напряже-
ниях [1]. Титановый сплав Ti–6Al–4V(ВТ-6) широко применяется для изготовления 
лопаток и дисков газотурбинных двигателей (ГТД) [2], поэтому повышение его 
усталостных свойств в современных двигателях является актуальной задачей. Суще-
ствует известная корреляция предела выносливости и предела прочности на растя-
жение для разных материалов [3]. Данная корреляция указывает, что наиболее пря-
мой путь повышения усталостных свойств – это повышение прочности материала. 
Исследования последних лет свидетельствуют о повышении усталостных свойств 
металлов и сплавов путем формирования в них ультрамелкозернистой (УМЗ) струк-
туры методами интенсивной пластической деформации (ИПД) [3,4]. В большинстве 
случаев это связано, прежде всего, с увеличением статической прочности в результа-
те измельчения структуры. При этом зависимость предела выносливости (σR) от раз-
мера зерна часто выражают формулой, аналогичной зависимости Холла-Петча для 
предела текучести: σR = σiR + KR ⋅ d -1/2 , где σiR  и  KR – константы для данного мате-
риала. На примере технически чистого титана, полученного разными методами ИПД, 
данная закономерность вполне подтверждена [5-8]. 

Работа посвящена исследованию усталостного поведения сплава Ti–6Al–4V, 
подвергнутого комбинированному СПД, в том числе равноканальному угловому 
прессованию, экструзии и отжигу. Образцы с бимодальной микроструктурой и с 
УМЗ структурой были испытаны по схеме изгиба с вращением. Предел усталостной 
выносливости УМЗ сплава почти на 40% выше, чем усталостная прочность сплава с 
бимодальной микроструктурой. Рассматриваются основные различия в поведении 
УМЗ сплава Ti–6Al–4V с помощью фрактографического анализа поверхности изло-
мов. Обсуждается эффект УМЗ структуры на сопротивление сплава инициированию 
и распространению усталостных трещин. 
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В последнее время происходит увеличение доли использования насосно-

компрессорных труб из нержавеющих сталей для снижения количества отказов на 
месторождениях с высокой коррозионной агрессивностью транспортируемой среды. 

В транспортируемой среде могут присутствовать следующие коррозионные 
агенты: углекислый газ, сероводород, хлориды, бактерии нефтяного биоценоза. Так 
же при эксплуатации скважины могут проводиться соляно-кислотные и другие виды 
обработок. 

В данной работе показаны результаты лабораторных и промысловых испыта-
ний насосно-компрессорных труб из стали 20Х13 в различных коррозионно-
активных средах. В качестве сравнения приведены результаты испытаний широко 
распространенных НКТ из стали 35Г2С и опытных НКТ из стали 15Х5МФБЧ. 

В ходе работы проведен сравнительный анализ коррозионной стойкости НКТ 
из указанных марок сталей при эксплуатации в условиях нефтепромыслов и в про-
цессе лабораторных испытаний. 

Проведены исследования состояния внутренней (и при необходимости внеш-
ней) поверхности НКТ из сталей 20Х13, 15Х5МФБЧ и 35Г2С после эксплуатации в 
скважинах с повышенной агрессивностью транспортируемой среды. Комплекс ис-
следований включал в себя: оценку глубины коррозионных повреждений, фазовый 
анализ продуктов коррозии, анализ строения и состава продуктов коррозии при по-
мощи сканирующего электронного микроскопа. 

В лабораторных условиях проведены испытания сталей на стойкость к суль-
фидному коррозионному растрескиванию по NACE TM0177 метод А, на стойкость к 
углекислотной и бактериальной коррозии, а также на стойкость к коррозии в H2S 
насыщенной среде с добавлением соляной кислоты. 

Лабораторные испытания на стойкость в СО2-содержащей среде проводили 
при температуре 60°C в емкости с CO2 насыщенной средой, в течение 120 часов. 
Парциальное давление CO2 в системе составляло 1,5 атм. 

http://www.scopus.com/record/display.url?origin=AuthorProfile&view=basic&eid=2-s2.0-84868194057
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Для испытаний в H2S насыщенной среде с добавлением соляной кислоты (ими-
тация соляно-кислотных обработок в скважине), предварительно взвешенные и обез-
жиренные образцы (размер 40*10*4мм) помещали в герметичную емкость для испы-
таний. Герметичная емкость заполняется коррозионным раствором, насыщенный се-
роводородом, через 24 часа в испытательную емкость с образцами подается раствор 
соляной кислоты (ρHCl=1,068г/см3) до содержания 2% в объеме раствора. Длитель-
ность испытаний составляет 48ч с момента добавления соляной кислоты в раствор. 
Температура испытательного раствора составляла 22±3°С. 

Для оценки стойкости к бактериальной коррозии в стерильные флаконы поме-
щали отшлифованные, обезжиренные образцы размером 40*10*4. В емкости вноси-
ли по 80см3 специально подготовленной среды Постгейта «С» и инокулировали ее 1 
см3 культуры сульфатвосстанавливающих бактерий.. Флаконы с образцами выдер-
живали в термостате при 30ºС в течение 500 суток. 

По окончанию каждого вида испытаний образцы промывали, сушили и взве-
шивали повторно для оценки потери массы. Часть образцов отчищали от отложений 
для оценки состояния поверхности. Из других образцов были изготовлены металло-
графические шлифы для оценки степени коррозионного поражения металла и изуче-
ния строения и химического состава продуктов коррозии. 

Основные выводы и результаты работы: 
1. НКТ из стали 20Х13 ожидаемо показали высокую стойкость к углекислотной 

коррозии, как при эксплуатации в скважине, так и в лабораторных условиях. 
Скорость коррозии не превышает десятых долей миллиметра в год, когда в ана-
логичных условиях скорость коррозии стали 15Х5МФЧ может достигать  1-
2мм/год, а стали 35Г2С 4-10мм/год. 

2. В отдельных случаях имеет место развитие язвенной коррозии на внешней по-
верхности НКТ из стали 20Х13 при наличии следующих условий: выпадение 
осадка на поверхности труб, отсутствие движения среды, высокая температура 
среды. 

3. Наряду с высокой стойкостью к углекислотной коррозии, сталь 20Х13 характе-
ризуется низкой стойкостью к коррозионному растрескиванию под напряжением 
(СКРН) в присутствии сероводорода. Образцы из стали 20Х13 разрушились ме-
нее чем за 50 часов (стандартная длительность испытаний 720 часов) при испы-
таниях по методу А стандарта NACE TM0177 с нагрузкой σth равной 40% от ми-
нимально гарантированного предела текучести. При этом сталь 15Х5МФБЧ вы-
держивает испытания при нагрузке σth равной 75%. Сталь 35Г2С показала низ-
кую стойкость к СКРН. 

4. Испытания в модельной среде с добавлением соляной кислоты показали, что в 
таких условиях сталь 20Х13 подвержена выраженной язвенной коррозии и кор-
розионному растрескиванию. Скорость язвенной коррозии достигает 10мм/год. 
Сталь 15Х5МФБЧ в таких же условиях проявляет склонность к общей коррозии, 
скорость которой не превышает 3,5мм/год. Сталь 35Г2С по результатам данного 
эксперимента показала склонность, как к язвенной коррозии, так и к выражен-
ной общей коррозии. Скорость язвенной коррозии достигает 12мм/год. 

5. При испытаниях на стойкость к бактериальной коррозии была показано склон-
ность стали 20Х13 к выраженной язвенной коррозии. На исследуемых образцах 
были обнаружены сквозные язвенные повреждения. Продукты коррозии в язвах 
представлены рыхлыми хромсодержащими и серосодержащими соединениями. 
Для сравнения на стали 15Х5МФБЧ язвенные поражения после выдержки обна-
ружены не были. 
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6. Использование НКТ из стали 20Х13 требует тщательного анализа условий экс-
плуатации с целью исключения контакта со средами, содержащими сероводород 
и средами, зараженными бактериями нефтяного биоценоза. Так же к выходу из 
строя НКТ из стали 20Х13 может привести контакт с соляной кислотой в про-
цессе соляно-кислотных обработок. 

 
 

К ВОПРОСУ ОБ ОЦЕНКЕ ЛОКАЛЬНОГО НАПРЯЖЕННОГО  
СОСТОЯНИЯ У ВЕРШИНЫ ТРЕЩИНЫ В УМЗ МАТЕРИАЛАХ  

С ОЦК И ГЦК РЕШЕТКОЙ РЕНТГЕНОВСКИМ МЕТОДОМ 
   

Клевцов Г.В.1, Клевцова Н.А.1, Валиев Р.З.2, Пигалева И.Н.1  
 

1) Тольяттинский государственный университет, Тольятти, Россия, 
 klevtsov11948@mail.ru 

2) Институт физики перспективных материалов УГАТУ, Уфа, Россия,  
RZValiev@mail.rb.ru 

 
Известно, что наиболее объективную информацию о локальном напряженном 

состоянии материала в момент разрушения дает анализ количества, размеров и фор-
мы пластических зон, образующихся у вершины трещины. Однако указать чёткую 
границу перехода локального напряженного состояния материала от плоской де-
формации (ПД) в переходную область или плоское напряженное состояние (ПН) не 
представляется возможным из-за непрерывности процесса эволюции размера и ко-
личества пластических зон. В работах [1, 2], предложен количественный критерий 
оценки локального напряженного состояния материала как отношение максималь-
ной глубины пластической зоны под поверхностью изломов hmax к толщине образца 
или детали t, то есть hmax/t.   

Целью настоящей работы является установление связи критерия локального 
напряженного состояния hmax/t с критериями механики разрушения и механизмами 
разрушения крупнозернистых (КЗ) и ультрамелкозернистых (УМЗ) материалов с 
ОЦК и ГЦК решеткой. 

 
Материалы и методики исследования. Исследовали материалы с ОЦК ре-

шеткой (сталь 10) и ГЦК решеткой (аустенитная сталь AISI 321 и алюминиевый 
сплав АК4-1) в КЗ и УМЗ состояниях. УМЗ структура стали 10 было получена путем 
равноканального углового прессования (РКУП) [3] при температуре 200 0С, 4 прохо-
да, маршрут Bc, угол φ = 120о. Средний размер зерна составил dср = 300 нм. УМЗ 
структура аустенитной стали AISI 321 была получена путем РКУП при температуре 
20 0С, 4 прохода, маршрут Bc, угол φ = 120о; dср = 300 нм. Алюминиевый сплав АК4-
1 исследовали в состоянии Т6 (закалка + старение) и после РКУП (температура 160 
0С, 6 проходов, угол φ = 900); dср = 300 нм.  

Для оценки трещиностойкости материала образцы испытывали на машине In-
stron 8802. Микрорельеф изломов исследовали в РЭМ JSM-6490LV и SIGMA фирмы 
«ZEISS». Количество и глубину пластических зон под поверхностью изломов опре-
деляли рентгеновским методом [1, 4]. Съемку поверхности изломов проводили на 
рентгеновском дифрактометре ДРОН-2.0 в Fe и Со Kα излучениях. 

 
Результаты исследования. Как видно из таблицы 1, РКУП по вышеуказанным 

режимам неоднозначно влияет на трещиностойкость исследуемых материалов. 
Определение глубины пластических зон под поверхностью изломов: hyh и hy [1, 2, 4], 
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а также расчет отношения hmax/t (табл. 1) позволяет заключить [1, 2], что разрушение 
стали 10 произошло при ПД; стали AISI 321, независимо от состояния, – в условиях 
ПН, а сплава АК4-1 – в переходной области от ПД к ПН. Однако, механические ис-
пытания показывают, что разрушение сплава АК4-1 произошло при ПД.   

Сопоставление критерия hmax/t и критерия механики разрушения t/(K1С/σ0,2)2 ≥ 
2,5 позволяет уточнить критерий механики разрушения с учетом типа кристалличе-
ской решетки материала.  В материалах с ОЦК решеткой условие ПД реализуются 
при t/(K1С/σт)2 ≥5, а в материалах с ГЦК решеткой – при t/(K1С/σ0,2)2 ≥10. 

 
Таблица 1. Трещиностойкость К (К1С или КС) исследуемых материалов, глубина 

пластических зон hyh и hy под поверхностью изломов и отношение hmax/t   
 

Материал Состояние  К, МПа√м hyh, 10-4 м  hy, 10-4 м  hmax/t 

Сталь 10 После РКУП   31,0 (К1С) - 0,5 5,00.10-3 
Сталь  

AISI 321 
После РКУП 106,4 (КС) 1,0 25 4,17.10-1 

Горячекатаное   99,8 (КС) 1,8 35 5,65.10-1 
Сплав АК4-

1 
После РКУП   25,0 (КС) 1,4 4,5 3,75.10-2 

Т6   27,5 (КС) 1,8 5,0 4,00.10-2 
 

 

 
 

Рис. 1. Связь критериев hmax/t и t/(K1с(Кс)/σ0,2)2 для материалов с ОЦК решеткой (темные точ-
ки) и ГЦК решеткой (светлые точки) при испытании на статическую трещиностойкость ма-
териалов с КЗ (1–4, 6–8) и УМЗ (5, 9, 10) структурой. Пунктиром отмечен критерий 
t/(K1С/σ0,2)2≥ 2,5: 1 – сталь 20; 2 – сталь 40; 3 – 15Х2МФА; 4 – сталь 15; 5 – сталь 10 (после 
РКУП); 6 – Д16; 7–03Х13АГ19; 8 – АК4-1; 9–АК4-1 (после РКУП); 10–АК4-1 (после РКУП) 

 
 

Выводы 
 

1. Для более корректной оценки локального напряженного состояния матери-
алов с крупнозернистой (КЗ) и ультрамелкозернистой (УМЗ) структурой у вершины 
трещины предложено использовать критерий hmax/t.  

2. При испытании материалов с КЗ и УМЗ структурой на статическую тре-
щиностойкость (K1С) оценку условия плоской деформации (ПД) по критерию меха-
ники разрушения t/(K1С/σ0,2)2 необходимо проводить с учетом типа кристаллической 
решетки материала. В материалах с ОЦК решеткой условие ПД реализуются при 
t/(K1С/σт)2 ≥5, а в материалах с ГЦК решеткой – при t/(K1С/σ0,2)2 ≥10.                                          

 
Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ (проект 14-08-00301_а). 
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СТАДИИ ОБРАЗОВАНИЯ АУСТЕНИТА ПРИ НЕПРЕРЫВНОМ НАГРЕВЕ 
ИСХОДНО ХОЛОДНОДЕФОРМИРОВАННОЙ НИЗКОУГЛЕРОДИСТОЙ 

СТАЛИ В МЕЖКРИТИЧЕСКОМ ИНТЕРВАЛЕ ТЕМПЕРАТУР 
 

Панов Д.О., Смирнов А.И., Спивак Л.В., Симонов Ю.Н. 
 

Пермский национальный исследовательский политехнический университет, г. 
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dimmak-panov@mail.ru 
 

В работе исследованы процессы аустенитизации при непрерывном нагреве в 
межкритическом интервале температур низкоуглеродистой стали 10Х3Г3МФ в ис-
ходно холоднодеформированном методом радиальной ковки со степенью 60 % со-
стоянии.  

Дилатометрический анализ проводили с использованием закалочного дилато-
метра Linseis L78 R.I.T.A., дифференциальную сканирующую калориметрию - диф-
ференциального сканирующего калориметра STA-449 Jupiter, просвечивающую 
электронную микроскопию - электронного микроскопа Tecnai 20 G2 TWIN. 

В результате проведенного комплекса дилатометрических, калориметрических 
и электронно-микроскопических исследований показано, что процесс аустенитиза-
ции исследованной стали в холоднодеформированном состоянии состоит из трех 
стадий. На первой стадии α→γ-превращения образование аустенита происходит на 
границах полигонов, которые сформировались при нагреве до температуры Ас1; на 
второй стадии превращение развивается за счет образования и роста аустенитных 
зародышей по границам рекристаллизованных зерен α-мартрицы; на третьей стадии 
превращение развивается в объеме рекристаллизованных зерен.  

Наблюдается хорошее соответствие между данными дилатометрического и ка-
лориметрического анализа стадийности α→γ-превращения при непрерывном нагреве 
в МКИТ. 

Построена термокинетическая диаграмма образования аустенита в исходно хо-
лоднодеформированной стали 10Х3Г3МФ. Установлено, что при увеличении скоро-
сти нагрева наблюдается расширение температурного интервала α→γ-превращения 
при нагреве в МКИТ за счет снижения температуры Ас1 при неизменном положении 
Ас3. При увеличении скорости нагрева наблюдается расширение и смещение вниз по 
температурной шкале интервалов первой, второй и третьей стадии образования 
аустенита. 
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Предложена схема структурообразования при α→γ-превращении в МКИТ при 
непрерывном нагреве исходно холоднодеформированной низкоуглеродистой стали 
10Х3Г3МФ. 

Обнаружено, что положение температур пиков всех трех стадий превращения 
при непрерывном нагреве исходно холоднодеформированной стали 10Х3Г3МФ при 
увеличении скорости нагрева смещается вниз по температурной шкале, что, прежде 
всего, вызвано снижением температуры Ас1, но при этом наблюдается уменьшение 
доли превращения на первой и второй стадии и, соответственно, рост доли превра-
щения на третьей стадии α→γ-превращения. 
 
 

ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ФАЗОВОГО СОСТАВА СПЛАВА ЭК77  
НА ВЯЗКОСТЬ РАСПЛАВА И ОСОБЕННОСТИ ФОРМИРОВАНИЯ  

СТРУКТУРЫ СЛИТКА 
 

Беликов С.В., Загороднова Л.И., Гудов А.Г., Бурмасов С.П., Жиляков А.Ю. 
 

ФГАОУ ВПО «УрФУ имени первого Президента России Б.Н. Ельцина», 
 г. Екатеринбург. Россия 

s.v.belikov@urfu.ru 
 
Многочисленными исследованиями установлен факт влияния температуры пе-

регрева жидкого метала на особенности процессов кристаллизации и формирования 
структуры слитков. Также есть данные о влиянии исходных шихтовых материалов 
на свойства расплавленных металлов и сплавов. Однако в литературе редко встре-
чаются данные о систематических исследованиях, посвященных этому вопросу. В 
современной металлургии практически всегда в шихтовых материалах присутствует 
доля металлического лома, предыстория которого не всегда известна. Поэтому прак-
тически важным является установить закономерности между состоянием материала 
перед переплавкой и последующими особенностями его поведения в жидком состо-
янии и при кристаллизации. 

На примере аустенитного сплава ЭК77 склонного к выделению ϭ-фазы при от-
жиге в интервале температур 600...1000 °С показано влияние исходного состояния 
(фазового состава), воздействия на жидкий металл ВТОР на структуру слитка. В ли-
тературных источниках подробно рассмотрено влияние колебаний состава и степени 
предварительной ХПД на кинетику и морфологию выделения ϭ-фазы, также в по-
следние годы появились данные о влиянии ВТОР на эти процессы. В этих работах 
перед переплавкой сплав ЭК77 находился в однофазном аустенитном состоянии [1]. 
В настоящем исследовании перед переплавкой в исходной структуре была сформи-
рована двухфазная структура: аустенит + ϭ-фаза.  

Для этого материала была определена температура ликвидус Тл, которая соста-
вила около 1355 °С. Режимы обработки расплавов представлены в таблице 1. 

Ход кривых вязкости расплавов №1 и №01* при нагреве совпадает до темпера-
тур порядка 1520 °С. При дальнейшем нагреве поведение вязкости, исходного одно-
фазного сплава имеет аномалии, в то время как вязкость исходного двухфазного 
сплава продолжает монотонно уменьшаться.  

При охлаждении расплавов вязкость исходного двухфазного сплава практиче-
ски совпадает с ветвью нагрева, а исходно однофазный сплав имеет гистерезис на 
кривой вязкости.  
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Таблица 1. Режимы обработки расплавов 
 

Режим № п/п Температура, ºС Время, мин Перегрев относитель-
но Тл, ºС 

1 1675 15 320 
2 1410 15 55 

01* 1673 15 305 
02* 1411 15 43 

 

* Данные для исходно однофазного сплава из работы [1]. 
 
Как предполагают в работе [1] аномалии поведения вязкости связаны со струк-

турными изменениями расплава, в частности измельчением икосаэдрических гели-
коидов, составленных из 14-вершинных полиэдров Франка-Каспера, которые в свою 
очередь являются элементами структуры сигма-фазы. Отсутствие таких аномалий в 
случае исходно двухфазного слава говорит о том, что каких-либо серьезных измене-
ний жидкий металл не претерпевает. 

Методами оптической и растровой электронной микроскопии показано разли-
чие в дендритной структуре слитков №1 и №2. Как отмечалось в работе [1] высокий 
перегрев над Тл приводит к уменьшению концентрационного переохлаждения, что 
сказывается на характере кристаллизации. В слитках, закристаллизованных после 
предварительной ВТОР практически нет дендритов с длинными (несколько сот мкм) 
осями первого порядка. Соответственно, в целом структура измельчается, а разница 
в химическом составе дендритов и междендритного пространства уменьшается. 

Аналогичная зависимость наблюдается и в доле второй фазы, которая была 
оценена методами количественной металлографии. В слитке №1 содержание второй 
фазы составило 0,8…0,9 %, в слитке №2 – порядка 1,7 %. 

После кристаллизации слитки были подвергнуты гомогенизирующему отжигу 
при 1200 °C в течение 6 часов с последующим охлаждением в воде. После такой об-
работки в образцах сформировалась однофазная аустенитная структура. Затем было 
проведено старение при 900 °C в течение 5 часов. В результате проведенной термо-
обработки в образцах слитков №1 и №2 произошло выделение большого количества 
второй фазы. Хотя в случае слитков №01 и №02 после обработки по такому же ре-
жиму выделений было значительно меньше. Причем отмечалось, что выделения в 
слитке №02 тяготеют к участкам бывшего междендритного пространства. Здесь же в 
слитке №2 частицы второй фазы относительно равномерно распределены на плоско-
сти шлифа. В слитке №1, подвергнутом ВТОР интерметаллиды выделились неодно-
родно: здесь наблюдается их склонность к выделению в бывшем междендритном 
пространстве. 

Таким образом, показано, что исходная структура сплава ЭК77 оказывает зна-
чительное влияние на вязкостные характеристики расплава. Более того, наличие в 
исходном состоянии кроме аустенита сигма-фазы приводит к резкому снижению 
устойчивости сплава к выделению интерметаллида даже после переплавки с приме-
нением ВТОР, последующей гомогенизации и старения. Этот факт необходимо учи-
тывать при создании нормативной документации технологических процессов метал-
лургического передела. 

 
1. Жиляков А.Ю., Попов А.А., Беликов С.В. и др. Исследование влияния температурных 

режимов выплавки на особенности структурных и фазовых превращений в 
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При электроискровом легировании термическое воздействие на поверхность 

металла происходит за счет многочисленных электрических разрядов микросекунд-
ной длительности, что приводит к быстрому нагреву до плавления, переносу мате-
риала электрода на поверхность, охлаждению с высокими скоростями и формирова-
нию разнообразных структур. В данной работе исследовано формирование электро-
искрового измененного слоя на пластинах стали 20. 

Электроискровое легирование производилось на установке разработанной на 
кафедре «Металлургической технологии» НТИ (ф) УрФУ на режимах обеспечиваю-
щих удовлетворительнее формирование измененного слоя, колеблющимися стерж-
невыми и вращающимися цилиндрическими электродами из алюминия и твердого 
сплава ВК6. Исследование микроструктуры производилось на косых и перпендику-
лярных шлифах с помощью электронного микроскопа Phenom G2 Pure и JSM 6490, в 
режимах контраста по атомному номеру и топографии поверхности. Рентгенострук-
турный фазовый анализ выполнялся на дифрактометре Bruker D8 Advance в Cu-Kα 
излучении с вращением образца в лаборатории «Структурных методов анализа и 
свойств материалов и наноматериалов», центра коллективно пользования УрФУ. 

Анализ микроструктуры показал, что формируется измененный слой, состоя-
щий из островкового нанесенного слоя, из материала электрода перемешанного с 
основным металлом, ямок проплавления, следов от единичных разрядов и зоны тер-
мического влияния. Перемешивание с основным металлом и окисление нанесенного 
слоя увеличиваются с ростом энергии разрядного импульса, что приводит к форми-
рованию широкой гаммы структур. Высокие скорости охлаждения обуславливают 
наличие сетки трещин в нанесенном слое. В зоне термического влияния непосред-
ственно за нанесенным слоем, образуется сплошной тонкий слой структуры с мар-
тенситной морфологией, ниже которого располагается феррит с участками линзо-
видного мартенсита на месте бывших перлитных колоний. 

Рентгеновский фазовый анализ измененного слоя позволил выявить группы 
линий относящиеся к твердым растворам железа с гранецентрированной и объемно-
центрированной решеткой. Менее интенсивные линии других фаз накладываются на 
линии матричных фаз, поэтому по отдельным линиям, кроме цементита, можно 
предположить наличие интерметаллидов железа и вольфрама. 

Таким образом, электроискровое легирование алюминиевым электродом и 
электродом из сплава ВК6 стали 20 приводит к образованию измененного слоя со-
стоящего из островкового нанесенного слоя с широкой гаммой структур и зоны тер-
мического влияния содержащей мартенсит и остаточный аустенит. 
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Изменение структуры и химического состава металлов и сплавов приводит к 
изменению их акустических свойств, к которым, в том числе, относится скорость 
распространения ультразвуковых релеевских волн. Одновременно данная характери-
стика является чувствительной к меняющейся дислокационной структуре в дефор-
мируемых материалах. В присутствии водорода изменяется интенсивность и ско-
рость накопления дефектов на стадиях однородного и локализованного повреждения 
материала. В настоящей работе представлены результаты исследования влияния 
времени насыщения водородом нержавеющей стали мартенситного класса. Корро-
зионно-стойкие высокохромистые стали мартенситного класса обладают благопри-
ятным соотношением прочностных и пластических характеристик, а также повы-
шенной стойкостью в коррозионных средах, однако склонны к водородной коррозии 
и в ряде случаев требуют контроля напряженно-деформированного состояния. 

Для проведения испытаний была выбрана высокохромистая сталь 40Х13. Об-
разцы для исследований были изготовлены в форме двухсторонней лопатки с разме-
рами рабочей области 10×2,4×50 мм. Образцы подвергались закалке на воздухе T = 
1050 °C и последующим высоким отпуском при T = 600°C в течение 3 часов с после-
дующим охлаждением в печи.  

Механические испытания проводились по схеме одноосного растяжения со 
скоростью 6,67⋅10-5с-1 на универсальной машине LFM-125. Наводороживание образ-
цов осуществляли в трехэлектродной электрохимической ячейке при постоянном 
катодном потенциале U = – 600 мВ, в 1N растворе серной кислоты с добавлением 
тиомочевины 20 мг/л при температуре 50 °C в течение 6, 12, и 24 часов. Скорость 
распространения рэлеевских волн определялась как отношение длины пути волны в 
образце ко времени задержки сигнала на приемном преобразователе относительно 
излучающего.  

Показано, что электролитическое насыщение водородом оказывает существен-
ное влияние на скорость распространения ультразвуковых волн в образцах стали 
40Х13. Уменьшение скорости звука в материале связано с сорбцией атомов водорода 
вблизи дислокаций при времени насыщения до 12 часов, а при увеличении времени 
насыщения до 24 часов возможно образование областей сегрегации молекулярного 
водорода, приводящее к возникновению сжимающих напряжений, и, как следствие, 
увеличению скорости звука в контролируемом объекте. 
 

Работа выполнена в рамках Программы фундаментальных исследований 
Государственной академии наук в 2015-2020 гг. и Программы «Научный фонд им. 
Д.И. Менделеева Томского государственного университета» в 2015-2016 гг. 
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ВЛИЯНИЕ СКОРОСТИ НАГРЕВА НА АКУСТИЧЕСКУЮ ЭМИССИЮ ПРИ 
МАРТЕНСИТНЫХ ПРЕВРАЩЕНИЯХ В СПЛАВЕ TiNi 

 
Вьюненко Ю.Н., Черняева Е.В.* 

 
 ООО «Оптимикст Лтд», Санкт-Петербург,  

*Санкт-Петербургский государственный университет. 
lena@smel.math.spbu.ru 

 
Использование металлов с эффектом памяти формы (ЭПФ) в качестве силовых 

элементов устройств, применяемых в производстве, требует разработки способов 
контроля физико-механических свойств таких материалов. Одним из возможных 
средств регистрации и оценки процессов фазовых переходов в материалах с ЭПФ 

может служить акустическая эмиссия (АЭ). В настоя-
щей работе изучалось влияние скорости нагрева кон-
сольно закрепленных плоских образцов сплава TiNi 
(рис.1) на поведение АЭ при фазовых переходах. 

Для исследования были взяты образцы Ti49,6Ni50,4 
(масс.%) 63х9,5х2 мм с характеристическими темпера-
турами Af = 311 К, As = 301 К. Нагрев производили 
пламенем свечи, охлаждение – на воздухе при комнат-
ной температуре. Для регистрации АЭ применяли дат-
чик MSAE1300WB-C и усилитель MSAE FA010 с об-
щим усилением 80дБ. Результаты эксперимента приве-
дены на рис. 2 и в табл.1. 

Как видно из полученных данных, общее количе-
ство сигналов АЭ и их энергия при мартенситных превращениях (МП) существенно 
зависят он зоны нагрева. Это может быть связано с тем, что регистрируются, в ос-
новном, сигналы, генерируемые в объеме материала вблизи датчика. Поскольку АЭ 
зависит от скорости протекания фазовых превращений [1],  на нее должна влиять  
скорость прогрева материала в зоне «слышимости» АЭ, зависящая от расстояния до 
источника тепла и определяющая скорость прохождения обратного МП. Отмечено 
также влияние этого фактора и на АЭ при последующем охлаждении. Таким обра-
зом, чем дальше от датчика АЭ располагается зона нагрева, тем медленнее прогрева-
ется материал в зоне датчика, тем более «растянутым во времени» получается фазо-
вый переход, тем меньше дает он сигналов АЭ как при нагреве, так и при дальней-
шем охлаждении. Большое количество сигналов при охлаждении может быть связа-
но с разными условиями прохождения волн напряжения в материале в аустенитном 
и мартенситном состояниях. Возможно, при охлаждении регистрируются сигналы не 
только от материала под датчиком, но и от более удаленных областей.   

Для оценки длительности МП в материале непосредственно под  датчиком АЭ 
в зависимости от удаления от источника тепла была решена задача о теплопроводно-
сти стержня в отсутствии теплообмена с окружающей средой 

𝜕𝜕
𝜕𝜕

=
𝑘
ρ𝑐
𝜕2𝑢
𝜕𝜕

, 

где u – температура, ρ – плотность, t – время, k – коэффициент теплопроводности, с – 
теплоемкость материала, x – координата. 

В интервале превращения  

𝑐(𝑢) = 𝑐0 + 𝑐1
(𝑢 − 𝐴𝑠)(𝐴𝑓 − 𝑢)

(𝐴𝑓 − 𝐴𝑠)2
, 

 

 
 

Рис.1. Схема эксперимента.  
1 – образец из сплава TiNi, 2 
– датчик АЭ, F – прижимное 
усилие, I–III  – зоны нагрева 
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где c0 и c1 – постоянные материала, 

� 𝑐1 ∙

𝐴𝑓

А𝑠

(𝑢 − 𝐴𝑠)(𝐴𝑓 − 𝑢)
(𝐴𝑓 − 𝐴𝑠)2

𝑑𝑑 = 𝑄, 

где Q – скрытая теплота превращения. 
  
Постоянные материала для расчетов были взяты из работ Корнилова, Белоусо-

ва, Качура [2]. Результаты расчетов приведены в таблице 1. 
 
 

Зона I  
(40-50 мм от датчика) 

Зона II  
(20-30 мм от датчика) 

Зона III  
(10-20 мм от датчика) 

   
а б в 

   
г д е 

Рис.2. Акустическая эмиссия при нагреве плоских образцов TiNi в зонах I – III и 
охлаждении на воздухе. а–в – распределение сигналов АЭ во времени; г – д –  общий счет 
АЭ (N – количество сигналов АЭ, t – время). 

 
Таблица 1 
 

 АЭ. Эксперимент Расчет 
Зона Nобщ Nнагр ∆tнагр, с Еср, у.е. τ1,с τ2,с ∆τ, с 

I 145 23 317 846 310 533 223 
II 1152 112 108 1241 87 233 146 
III 1978 320 68 1320 20 123 103 

 
Nобщ – общее количество сигналов АЭ, Nнагр – количество сигналов АЭ к концу нагрева (при 
обратном МП),  ∆tнагр – время обратного МП,   Еср – средняя энергия сигналов АЭ,  τ1 – время 
достижения температуры As в материале у переднего края датчика АЭ,  τ2 – время достиже-
ния температуры Af в материале у заднего края датчика АЭ,  ∆τ – время МП в материале под 
датчиком. 

 
Таким образом, при нагревании  сплава TiNi регистрируются, в основном, сиг-

налы АЭ, генерируемые при фазовом превращении в материале в непосредственной 
близости от датчика. АЭ зависит от скорости протекания МП. С увеличением скоро-
сти прогрева материала увеличивается количество сигналов АЭ и их энергия. Разные 
условия нагрева образца (расстояние от источника тепла до датчика АЭ) приводят к 
различию в АЭ и при последующем охлаждении. Расчеты показали увеличение дли-
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тельности МП при удалении источника тепла от датчика, что согласуется с данными 
АЭ.   
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Жаропрочные никелевые сплавы, или, как из называют в зарубежной литерату-

ре, «суперсплавы» относятся к многокомпонентным системам. В состав наиболее 
легированных может входить более десятка основных и до пяти микролегирующих 
элементов. 

Уникальные свойства суперсплавов связаны с их фазовым составом. Матрица 
суперсплавов представлена плотноупакованной аустенитной γ-фазой с г.ц.к. решет-
кой. Упрочняющая γ’-фаза, представляющая собой интерметаллидное соединение 
Ni3(Al, Ti) также имеет г.ц.к. решетку и когерентна матрице. В зависимости от сте-
пени несоответствия параметров решетки матрицы и γ’-фазы, её выделения могут 
иметь сферическую, кубическую, пластинчатую и иную форму [1, 2]. При повыше-
нии температуры γ’-фаза растворяется в матрице и сплав переходит в однофазную 
область. Для наибольшего количества сплав эта температура составляет 1100-1200 
оС [3]. 

Сплав ЭП741НП был разработан начале 80-х годов прошлого века специально 
для изготовления дисков и других элементов турбины авиационного двигателя ме-
тодом металлургии гранул. В настоящее время это самый массовый отечественный 
гранулируемый сплав, используемый в двигателестроении. Его получают путём од-
нократного либо двойного вакуумного переплава, после чего распыляют в аргоно-
гелиевой смеси на гранулы размером 50-140 мкм, из которых методом горячего изо-
статического прессования получают заготовку диска, максимально приближенную 
по форме к конечному изделию. Температура полного растворения γ’-фазы у него 
составляет 1190 оС [4]. 

Изучаемый образец взят от кольцевого припуска серийного диска, прошедшего 
полный технологический цикл, включая термическую обработку, заключающуюся в 
закалке из однофазной области и последующем двухступенчатом старении. 

Для приготовления образца использовалась двухлучевая установка FEI Helios 
660i, оснащенная электронной и ионной колоннами (FIB/SEM), газоинжекционной 
системой и микроманипулятором для извлечения и перемещения образца. Финаль-
ное доутонение образца осуществлялось фокусированным ионным пучком на нагре-
вательном элементе МЭМС чипа DENSsolutions.  
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Готовый образец на МЭМС чипе крепился в специальном держателе DENSsolu-
tions, оснащенном четырехконактными вводами для нагрева и контроля температуры 
образца. Система управления экспериментом обеспечивает динамический нагрев / 
охлаждение образца с произвольной скоростью (до > 300°С/мс) при точности кон-
троля температуры < 0,5°С. 

Проведенное в колонне просвечивающего электронного микроскопа FEI Tecnai 
G2 F20 структурное исследование температурно-временных особенностей фазовых 
превращений в сплаве ЭП741НП в температурном диапазоне 900 - 1300°С позволило 
получить следующие результаты: 
• Описана динамика формирования γ’-фазы на начальных стадиях старения.  
• Проведено уточнение построенной ранее диаграммы фазовых превращений 
при старении (ДФПС), установлены температурно-временные области существова-
ния фаз с определением фазовых областей реализации максимальных жаропрочных 
свойств. Это позволяет в перспективе получать различные фазовые композиции, со-
ответствующие требуемому комплексу свойств и обосновывает применение ступен-
чатых режимов термообработки 
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Рассмотрены технологические особенности термической обработки деталей из 

стали 08Х14. Исследованы микроструктуры, полученные при различных параметрах 
и условиях термической обработки, и приведены основные свойства деталей. 

Для экспериментов были взяты образцы из стали 08Х14 без термической обра-
ботки в виде поставки. Один образец оставили как исходный (без термической обра-
ботки в виде поставки), а остальные - подвергли термической обработке. В табл. 1 
представлены основные режимы проведения термической обработки и измеренные 
значения твердости (взяты средние значения по 10 точкам). 
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Таблица 1. Основные параметры и условия термической обработки  
и результаты измерения твердости 

 

Номер об-
разца, 

п/п опера-
ции с об-
разцом 

Вид и последовательность термической обработки 

Твердость 
по Роквел-

лу, HRC 
(сред.) 

1 Без термообработки (поставка) 32 

2 Отжиг 1110 0С в течение 1,5 часа,  охлаждение на возду-
хе при подаче аргона в контейнер садки 30,5 

3 
3.1 Отжиг 1110 0С в течение 1,5 часа, охлаждение на воздухе 

при подаче аргона в контейнер садки 32,6 
3.2 Закалка 980 0С в течение 1 часа, охлаждение на воздухе 

при подаче аргона в контейнер садки 

4 

4.1 Отжиг 1110 0С в течение 1,5 часа, охлаждение на воздухе 
при подаче аргона в контейнер садки 

35,5 4.2 Закалка 980 0С в течение 1 часа, охлаждение на воздухе 
при подаче аргона в контейнер садки 

4.3 Отпуск 460 0С в течение 3 часов, охлаждение на воздухе 

5 

5.1 Отжиг 1110 0С в течение 1,5 часа, охлаждение на воздухе 
при подаче аргона в контейнер садки 

36,7 

5.2 Закалка 980 0С в течение 1 часа, охлаждение на воздухе 
при подаче аргона в контейнер садки 

5.3 Отпуск 360 0С в течение 3 часов, охлаждение на воздухе 

5.4 Обработка холодом (-50 0С) в течение 2 часов, нагрева-
ние на воздухе до комнатной температуры 

5.5 Старение 460 0С в течение 2 часов, охлаждение на возду-
хе 

 
По результатам испытания на ударную вязкость и растяжение образцов были 

определены их механические свойства, значения которых представлены в табл. 2 
 
 

Таблица 2. Механические свойства образцов из стали 08Х14 
 

Номер 
образ-

ца 

Временное 
сопротивление 

σв, МПа 

Предел 
текучести, 
σ0,2, МПа 

Относитель-
ное удлине-

ние, 
δ5, % 

Относитель-
ное остаточ-
ное сужение, 

Ψ, % 

Ударная 
вязкость, 

КСU, 
Дж/см2 

1 1191 950 15 50 56,66 
2 1223 1021 12 52 108,97 
3 1248 949 12 60 92,10 
4 1315 1119 16 47 43,76 
5 974 813 16 48 19,63 

 
В результате приведенных данных в табл. 1 и табл. 2 видно, что у образцов с 

повышением твердости уменьшается ударная вязкость. 
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РАСЧЁТ КИНЕТИКИ ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ  
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Окишев К.Ю., Мирзаев Д.А., Созыкина А.С., Гребенщикова А.Г. 
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Сплавы Fe–C–Cr применяются в промышленности в качестве инструменталь-
ных и износостойких материалов (штамповые стали, высокохромистые белые чугу-
ны). Для повышения твёрдости и износостойкости они могут подвергаться закалке; 
получаемые при этом структура и твёрдость сильно зависят от режима аустенитиза-
ции, так как растворение карбидной фазы (обычно (Cr, Fe)7C3) приводит к обогаще-
нию аустенита углеродом и хромом и одновременному росту твёрдости мартенсита 
и количества остаточного аустенита.  

Разработана расчётная модель этих процессов. В её основе лежит определение 
равновесного состава аустенита и карбидной фазы в заданном сплаве при той или 
иной температуре аустенитизации путём термодинамического расчёта. Построена 
модель кинетики растворения карбидов в ходе изотермической выдержки в двухфаз-
ной области  γ + M7C3 и на основании имеющихся экспериментальных данных опре-
делены её параметры. Это позволяет определить содержание углерода и хрома в γ-
фазе при известной температуре и длительности аустенитизации. Затем на основа-
нии подобранных эмпирических формул оценивается положение мартенситной точ-
ки, количество мартенсита и остаточного аустенита, твёрдости всех фаз. Общая 
твёрдость закалённого сплава находится как сумма микротвёрдостей карбида M7C, 
мартенсита и остаточного аустенита, умноженных на их объёмные доли. Результаты 
расчёта согласуются с экспериментальными данными. Модель позволяет предсказы-
вать структурный состав и твёрдость сплавов в зависимости от их химического со-
става, температуры и длительности нагрева, определять режим нагрева под закалку 
для получения максимальной твёрдости. Также с использованием литературных экс-
периментальных данных разработана модель диффузионного распада аустенита в 
этих сплавах.  

 
 
 

ВЛИЯНИЕ УМЗ СТРУКТУРЫ И ВАКУУМНО ПЛАЗМЕННОГО ПОКРЫТИЯ 
TiN НА МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА СТАЛИ 13Х11Н2В2МФ 

 
Ганеев А.В., Исламгалиев Р.К., Никитина М.А., Рамазанов К.Н.  

 
Уфимский государственный авиационный технический университет (УГАТУ), 

г. Уфа, Россия,  
artur_ganeev@mail.ru 

 
На компрессорных станциях газопроводов эксплуатируется большое число га-

зотурбинных установок (ГТУ), ресурс которых во многом определяется износом ло-
паток компрессора, изготавливаемых из аустенитных и мартенситных сталей. Износ 
происходит вследствие эрозионного изнашивания, недостаточной коррозионной 
стойкости и усталостной прочности при работе в условиях повышенных температур 
и больших циклических нагрузок. 
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В качестве материала лопаток в стационарных ГТУ используются, как правило, 
жаропрочные нержавеющие стали. Наиболее перспективной маркой стали с точки 
зрения эксплуатации до 600 °С является сталь 13Х11Н2В2МФ (ЭИ-961ш).  

Одним из перспективных методов повышения уровня механических свойств 
без изменения химического состава является интенсивная пластическая деформация. 
В данной работе, на примере стали ЭИ-961ш, методами ИПД была получена ультра-
мелкозернистая структура. Для достижения повышенной эрозионной и коррозион-
ной стойкости на поверхность УМЗ образцов было нанесено ионно-плазменное  по-
крытие TiN.   

В данной работе проведены сравнительные анализы крупнозернистой и УМЗ 
структуры стали ЭИ-961ш  методами, РЭМ, ПЭМ. Оценен средний размер зерна и 
дисперсных выделений вторых фаз. Показано, что после интенсивной пластической 
деформации кручением формируется УМЗ структура со средним размером зерна 140 
нм и дисперсными выделениями частиц Ni2Cr. Оценено влияние УМЗ структуры 
стали ЭИ-961ш на адгезионные свойства нанесенного покрытия ТiN. Методом скле-
рометрии (scratch-test) показано, что критическая нагрузка разрушения покрытия 
практически не изменилась для УМЗ состояния по сравнению с крупнозернистым 
состоянием. Оценено влияние нанесения покрытия ТiN на механические свойства 
при растяжении мартенситной стали. Для этого на часть  подготовленных образцов 
было нанесено  покрытие TiN. Полученные результаты позволили оценить вклад от 
нанесения покрытия в прочность и пластичность стали ЭИ-961ш в УМЗ и КЗ состо-
яниях.   

 
Авторы благодарят Российский научный фонд (проект 15-19-00144) за финан-

совую поддержку исследований.  
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Проблема обеспечения надежности низколегированных сталей для газотранс-
портных систем обусловлена постоянным повышением прочности и известных опа-
сений, в связи с возможной деградацией металла в процессе эксплуатации [1]. Отсю-
да вытекает необходимость уточнения рекомендаций по определению сроков экс-
плуатации для новых сталей повышенной категории прочности и оценке остаточно-
го ресурса металла в действующих газопроводах. 

В обоих случаях особое внимание уделяется структуре сталей. Её морфология 
(геометрия составляющих и конфигурация в целом) определяет совокупность проч-
ностных, пластических и вязких свойств сталей, и, соответственно, способность со-
противляться различным воздействиям в процессе эксплуатации. Последствия дли-
тельной эксплуатации также должны сказаться на свойствах через изменения в 
структуре металла. В этой связи становится понятным, что оценка структур – необ-
ходимое условие для объективного понимания природы свойств материала, в т.ч. 
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степени опасности их деградации. Многообразие геометрии структур, часто номи-
нально однотипных, определяет их различие в разрушении [2,3]. Из этого вытекает 
необходимость изучения механизмов разрушения разнородных структур (как прави-
ло, по конечному результату – виду излома). Анализ структур и изломов носит пре-
имущественно качественный характер (сравнение с эталоном). Это затрудняет выра-
ботку объективных критериев неоднородности структур и оценку ресурса их работы 
в конструкции. 

В связи с этим, решение задач, связанных с созданием и разработкой совре-
менных методов оценки и контроля структур, позволяющих диагностировать изме-
нения, происходящие в стали и свойствах отдельных слоев или компонентов макро 
неоднородных изделий, является актуальным. 

При оценке остаточного ресурса листовых сталей с феррито-перлитной струк-
турой, в частности, представляет интерес определение критических параметров фер-
рито-перлитной полосчатости, лимитирующей неоднородность вязкости металла [4]. 
Представления о параметрах полосчатых структур и механизмах их вязкого и хруп-
кого разрушений преимущественно также основываются на визуальном наблюдении 
соответствующих изображений структур и изломов сталей. Отсутствует алгоритм 
измерения параметров полосчатых структур, а также единое представление о меха-
низме протекания разрушения, что объясняется недостаточной статистикой экспе-
риментальных данных (при существующем многообразии качественных наблюде-
ний). Для этого необходимо создать цифровые методы преобразования и обработки 
изображений, благодаря которым можно повысить качество измерений структур и 
изломов. 

Соответственно, целью данной работы является определение закономерностей 
строения полосчатой структуры (наличие периодичности в изображениях структур и 
изломов), а также определение степени влияния параметров геометрии полосчатой 
структуры на свойства листовой стали 09Г2С и процесс разрушения. 

Основной задачей данной работы было разработка оптимальной схемы про-
граммной обработки изображений для измерения параметров полосчатой структуры 
(толщины полос перлита, расстояния между полосами перлита, размеров зерна фер-
рита) и геометрии сопутствующих вязких и хрупких изломов (размеры ямок и фасе-
ток) и их сравнения, а также для оценки возможностей использования Фурье анализа 
для обработки данных изображений. 

Найдена оптимальная схема обработки изображений структуры, в частности 
для корректного выделения объектов на изображении, удаления шумов различной 
природы, сопоставлены возможности бинаризации изображений (перевода в матри-
цу вида «1-0») различными способами, в частности, методами Оцу, Niblack и по-
строением C-образной кривой [5,7]. Это дало возможность определить соответству-
ющие показатели геометрии структур и изломов, возможность оценки последствий 
полосчатости в микроструктуре на разрушение листовых сталей в диапазоне темпе-
ратур. 

Использование полученных результатов, в том числе, методических, для оцен-
ки механизмов разрушения полосчатых структур различной геометрии будет полез-
но для получения объективной информации о механизмах их сопротивляемости раз-
рушению [6]. Это существенно, как при разработке трубных сталей нового поколе-
ния, так и при оценке остаточного ресурса сталей, находящихся в эксплуатации. 
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Целью данной работы являлось изучение влияния деформации при высоких 

давлениях с кручением на изменение структуры и свойств в аустенитно-ферритной 
стали 03Х13Н10К5М2Ю2Т с различным исходным состоянием, что позволило оце-
нить потенциальные возможности и поведение новой исследуемой стали в условиях 
ИПД. Разработанная новая аустенитно-ферритная сталь 03Х13Н10К5М2Ю2Т со-
держит низкое содержание углерода ≤ 0,03 %, пониженное содержание хрома до 13-
14 %, по сравнению с 20–25 % у промышленных дуплекс-сталей, дополнительно ле-
гирована никелем, кобальтом и алюминием. Структура исследуемой стали – аусте-
нитно-ферритная, причем количество аустенитной и ферритной фаз в закаленной 
стали примерно одинаково. В δ-феррите выделяются достаточно дисперсные части-
цы сферической формы интерметаллидной фазы (Fe,Ni)Al, что  приводит к его ано-
мально высокой твердости  как в закаленном, так и состаренном состояниях, в то 
время как аустенит имеет низкую твердость и свободен от выделений.   

Холодная пластическая деформация является одной из основных технологиче-
ских операций, формирующих высокопрочное состояние исследуемой аустенитно-
ферритной стали в технологическом цикле, представляющем последовательность 
операций: закалку на пересыщенный твердый раствор, деформацию и последующее 
деформационное старение.  

Интенсивная пластическая деформация давлением является одним из способов, 
формирующим получение высокопрочного состояния в сплавах в результате образо-
вания нанокристаллического или субмикроскопического состояния. Применение 
ИПД  при высоких давлениях на наковальнях Бриджмена показало, что аустенит в 
исследуемой стали претерпевает мартенситное превращение. С увеличением степени 
деформации происходит повышение микротвердости стали. Наибольший прирост 
микротвердости происходит при деформации со сдвигом, и чем больше оборотов 
закручивания, тем больше деформационная метастабильность аустенита в стали. 
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Упрочнение стали складывается как из деформационного упрочнения аустенита и δ-
феррита, так и за счет фазового γ→α-превращения и деформации новой ОЦК фазы – 
мартенсита.  

По данным электронно-микроскопического исследования деформация приво-
дит к разбиению кристаллов обеих фаз на более мелкие кристаллиты, разориентиро-
ванные относительно друг друга, и это вызывает появление дифракционных картин с 
этих участков в виде кольцевых электронограмм.  

В δ-феррите видны выделения ранее выделившейся интерметаллидной фазы 
(Fe,Ni)Al, которые сохраняют свою четкую огранку как при величине приложенного 
давления 5 ГПа, так и 8 ГПа. С повышением величины давления до 8 ГПа в структу-
ре наблюдаются микродвойники и дефекты упаковки.  Увеличивается степень разо-
риентировки в γ-фазе с повышением величины приложенного давления. 

Проведение ИПД при давлениях 5 и 8 ГПа со сдвигом на n = 5 оборотов  при-
вело к интенсивному протеканию γ→α превращения с образованием мартенсита де-
формации. При повышении давления до 8 ГПа  в структуре превалирует α-фаза. 
Можно отметить, что аустенитная фаза деформируется значительно сильнее, то вре-
мя как в δ-феррит испытывает большее сопротивление деформированию, вследствие 
его повышенной твердости. В аустените наблюдается большое количество микрод-
войников, что позволяет сделать вывод о том, что деформация сдвигом (кручением) 
инициирует локальное микродвойникование. В участках аустенита присутствуют 
дисперсные кристаллы мартенсита деформации. В δ-феррите присутствует  выде-
лившаяся ранее упорядоченная фаза (Fe,Ni)Al, которая в результате деформации при 
высоких давлениях со сдвигом приобретает кубоидную форму. 

Последующее последеформационное старение после ИПД 5 и 8 ГПа протекает 
только во вновь образованных участках ОЦК фазы (мартенсита деформации) и чем 
больше величина приложенного давления, тем больше количество вновь образован-
ного мартенсита деформации и, следовательно, тем выше микротвердость. При ИПД 
сдвигом под давлением и последующим последеформационном старении на элек-
тронно-микроскопических снимках наблюдается резкое измельчение фрагментиро-
ванной структуры со средним размером до 20 нм.  

Таким образом, проведенные исследования на аустенитно-ферритной стали 
03Х13Н10К5М2Ю2Т показали, что использование после закалки интенсивных пла-
стических деформаций  с кручением (сдвигом) при высоких давлениях 5  и 8ГПа и 
без кручения на наковальнях Бриджмена выявило высокие потенциальные деформа-
ционные и технологические возможности новой аустенитно-ферритной стали. При 
достаточно сложных системах нагружения не наблюдалось разрушения стали. 
Аустенит исследуемой стали пластичен и при холодной пластической деформации 
испытывает γ→α превращение, образуя мартенсит деформации. ИПД приводят к по-
вышению микротвердости и прочностных свойств более чем в 2 раза. Образование 
дополнительного количества ОЦК-фазы приводит к дополнительному упрочнению в 
результате распада пересыщенного твердого раствора при старении с выделением 
упорядоченной фазой, изоморфной по отношению к ОЦК-фазе, алюминида 
(Fe,Ni)Al. Образовавшиеся выделения интерметаллидной фазы типа (Fe,Ni)Al имеют 
нанокристаллические размеры (6..10 нм). Микротвердость стали после последефор-
мационного старения достигает 950 HV. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке постановления № 211 Прави-

тельства Российской Федерации, контракт № 02.A03.21.0006 и НИР № 2014/236 на 
выполнение Госработ в сфере научной деятельности в рамках базовой части Госза-
дания № 2480 Минобрнауки РФ. 
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Получение объемных наноструктурных металлов и сплавов с помощью интен-

сивной пластической деформации (ИПД) становится важным и быстроразвиваю-
щимся направлением современного материаловедения, которое направлено на раз-
витие материалов с новыми механическими и физическими свойствами. Получать 
субмикрокристаллическую структуру можно с помощью различных видов термо-
пластической обработки, в том числе включающих интенсивную пластическую де-
формацию сдвигом под высоким давлением, методом равноканального углового 
прессования (РКУП), прокаткой со сверхвысокими степенями пластической дефор-
мации, а также волочением. В данной работе поставлена задача: получение длинно-
мерных заготовок с субмикрокристаллической структурой методом ИПД, что в про-
мышленных условиях представляет собой важную самостоятельную, но пока не 
полностью решенную проблему. 

На кафедре металловедения УрФУ была разработана практически безуглеро-
дистая (С ≤ 0,03 %) высокопрочная коррозионностойкая аустенитная сталь на Fe–Cr–
Ni основе, дополнительно легированная Co, Mo, Ti и Al, предназначенная для изго-
товления высокопрочной проволоки тонких и тончайших сечений. В данной работе 
она явилась предметом исследования влияния ИПД на эволюцию микроструктуры и 
фазовых превращений. 

Интенсивную пластическую деформацию (ИПД)  исследуемой стали проводи-
ли на наковальнях Бриджмена сжатием при давлениях 3, 5, 8 и 10 ГПа, как с одно-
временным сдвигом на ¼, 3, 5 и 8 оборотов, так и без сдвига. На полученных образ-
цах изучали влияние интенсивной пластической деформации на фазовый состав, 
твердость и микроструктуру. 

Деформация при давлении 3 ГПа вызвала незначительное γ→α превращение, 
но с увеличением давления от 3 до 10 ГПа количество мартенсита деформации уве-
личивается от 7 до 42 % соответственно. Оказалось, что чем больше величина при-
ложенного давления, тем выше твердость аустенитной стали 03Х14Н11К5М2ЮТ. 
Однако наибольшее увеличение твердости стали достигается при ИПД сжатием под 
давлением со сдвигом, причем – с увеличением величины сдвига или числа скручи-
ваний.  

Как показали электронно-микроструктурные исследования давление  
Р = 5 ГПа создает в структуре высокое упругое поле напряжений, которое обуслов-
лено возникновением высокой плотности дислокаций. Кроме этого происходит γ-α 
превращение с образованием пластинчатого мартенсита деформации.  

При повышении величины приложенного давления до 8 ГПа происходит уве-
личение упругих напряжений, наиболее часто встречаются полосы деформации, в 
структуре превалирует γ-фаза с включениями пластинчатого мартенсита. Интенсив-
ная пластическая деформация при давлении Р = 5 ГПа со сдвигом (φ = 90°, при n = 3, 
5 и 8 оборотах) приводит к усилению мартенситного превращения и, как следствие, 
к увеличению доли мартенсита, что способствует в свою очередь росту микротвер-
дости. Полностью ОЦК-фаза в исследуемой стали 03Х14Х11К5М2ЮТ обнаружива-
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ется при давлении Р = 8 ГПа и n = 5 оборотов. В результате такой деформации воз-
никают области разориентированные друг относительно друга, создается неодно-
родная структура. Пластины мартенсита разбиваются, размеры мартенситных кри-
сталлов колеблются от 50 до 250 нм. Такая ИПД приводит к существенному повы-
шению микротвердости (более чем в 2,5 раза по сравнению с исходным закаленным 
состоянием). 

Таким образом, использование метода ИПД для практически безуглеродистой 
коррозионностойкой аустенитной стали 03Х14Н11К5М2ЮТ вполне целесообразно, 
оправдано и еще раз показало высокую технологичность исследуемой стали и ее по-
тенциальные возможности получения субмикрокристаллической структуры с ис-
пользованием интенсивной пластической деформации.  

Таким образом проведенное исследование позволяет сделать следующие выво-
ды.  

1.  Аустенит безуглеродистой алюминийсодержащей коррозионностойкой ста-
ли является деформационно нестабильным и испытывает γ-α превращение в процес-
се ИПД, полнота которых зависит от величины приложенного давления и величины 
сдвига под давлением. 

2.  Воздействие ИПД приводит к формированию субмикро- и нанокристалли-
ческой структуры преимущественно с большеугловыми разориентировками на гра-
ницах зерен. 

3.  Механические свойства после ИПД зависят от особенностей формирующей-
ся дислокационной субструктуры, интенсивности мартенситных превращений и 
размеров образовавшихся кристаллов мартенсита. 

4.  Чрезвычайно высокая пластичность, обнаруживаемая в стали при ИПД, обу-
словлена совместным действием равномерного скольжения, микродвойникования и 
мартенситных превращений с оптимальной интенсивностью. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке постановления № 211 Прави-

тельства Российской Федерации, контракт № 02.A03.21.0006 и НИР № 2014/236 на 
выполнение Госработ в сфере научной деятельности в рамках базовой части Госза-
дания № 2480 Минобрнауки РФ. 
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Сверхпластичное состояние достигается в сплавах на разных основах [1–3], 
благодаря формированию структуры со средним размером зерен менее 10 мкм. 
Латуни являются классическим примером двухфазного материала, обладающим 
сверхпластичностью при повышенных температурах [4–5]. Основной недостаток 
двойной латуни – динамический рост зерен и развитие значительной пористости в 
процессе сверхпластической деформации (СПД), что снижает механические 
свойства заготовок [6]. В основном в литературе приведены данные для двойной 
латуни, типа Л59, а влияние дополнительного легирования не изучено. Цель 
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настоящей работы – провести сравнительный анализ показателей 
сверхпластичности, микроструктуры и пористости после сверхпластической 
деформации двойной и многокомпонентных двухфазных латуней.  

Состав исследуемых сплавов представлен в таблице 1. 
  

Таблица 1. Состав сплавов и изменение среднего размера зерна α и β фазы 
 

Сплав Cu Zn Al 

Размер зер-
на α фазы 
до СПД, 

мкм 

Размер зерна 
β фазы 

до СПД, 
мкм 

Размер зерна 
α фазы 

после СПД, 
мкм 

Размер зерна β 
фазы 

после СПД, 
мкм 

1 59,2 40,8  7,6±0,7 5,1±0,8 8,7±0,7 8,4±0,9 
2 59,1 40,5 0,4 5,5±0,4 3,9±0,7 8,0±0,9 7,9±1,1 
3 61,2 37,8 1 5,9±0,6 3,8±0,6 7,5±1,0 7,9±0,7 
4 64,5 33,3 2,2 3,9±0,4 4,4±0,8 7,7±0,9 7,5±0,7 

 
Проведены испытания со скачковым повышением скорости деформации в 

интервале температур (500–600) °С. По анализу зависимости показателя m от 
скорости деформации выбрана оптимальная скорость, значение которой 
соответствует 1·10–3 с–1. Проведены испытания с постоянной скоростью деформации 
1·10–3 с–1 при температуре 550 °С, наибольшее удлинение 500 % достигнуто в сплаве 
3, и, в целом относительные удлинения легированных алюминием латуней выше в 
1,5-1,8 раза. Средний размер зерна фаз до СПД и после деформации при температуре 
550 °С и скорости деформации 1·10–3 с–1 представлен в таблице 1. 

В двухкомпонентной латуни 1 во время СПД развивается значительная 
пористость – 1,5% после деформации 200% (Т = 550 °С, 1·10–3 с–1). Тогда как в 
сплавах с добавкой алюминия после этой же степени деформации значение 
пористости не превысило 0,4%.  

Величина эффективной энергии активации сверхпластической деформации, 
посчитанная методом, описанным в [7] в двухфазной латуни составила  в среднем 
150 кДж/моль, и понижается с увеличением добавки алюминия до 75 кДж/моль, что 
существенно ниже, чем энергия активации самодиффузии меди, и близко к 
значениям зернограничной самодифуззии.  

На поверхности образцов с маркерными царапинами после деформации нет 
ярко выраженных складок оксида в теле зерен и по границам, которые в первую оче-
редь говорят о внутризеренной деформации. Маркерные царапины после деформа-
ции изгибаются и смещаются, зерна разворачиваются вдоль направления растяже-
ния. Вклад зернограничного скольжения определенный смещению маркерных цара-
пин на поверхности после деформации 0,8 составил 60% от всей деформации в 
двойной латуни, что согласуется с данными литературы [8] и не превысил 10% в 
сплавах с алюминием.  

 
Работа выполнена при финансовой поддержке  Министерства образования и 
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Известно, что в процессе гомогенизации алюминиевых сплавов помимо устра-

нения дендритной ликвации по основным легирующим элементам и неравновесных 
частиц избыточных фаз, в случае легирования переходными металлами (ПМ), про-
исходит гетерогенизация с формированием дисперсных выделений алюминидов ПМ, 
так называемых дисперсоидов. Такие частицы, помимо собственного упрочняющего 
вклада, как правило, оказывают еще и определяющее влияние на свойства сплавов за 
счет подавления рекристаллизационных процессов и роста зерен при их термомеха-
нической обработке. Размер, объемная доля и степень когерентности дисперсоидов 
напрямую зависят от длительности и температуры гомогенизации.  

Изучали влияние режимов гомогенизационного отжига (одно- и двухступенча-
того) на параметры алюминидов ПМ, структуру и 
крио прокатываемость горячекатанного сплава 
Д16 с малой добавкой циркония.  

Сплав получали в лабораторных условиях 
методом литья в медную водоохлаждаемую из-
ложницу со скоростью охлаждения 3-5 К/сек. За-
тем слиток гомогенизировали в электрической пе-
чи сопротивления и катали при температуре 420 0C 
со степенью обжатия 1.8.  

В алюминиевой матрице обоих гомогенизи-
рованных состояний, как и в состояниях после го-
рячей прокатки и перезакалки, присутствовали 
мелкие когерентные частицы Al3Zr с характерным 
кофейным контрастом (рис.1, стрелки), а также 
более крупные длиной до 200 нм и шириной до 50 

 
 

Рис. 1. ПЭМ структура сплава, 
гомогенизированного по одно-

ступенчатому режиму 

http://www.sciencedirect.com/science/journal/00016160/24/4
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нм некогерентные частицы Т фазы (Al20Cu2Mn3) (рис. 2). При этом после двухсту-
пенчатой гомогенизации размеры последних были заметно меньше. 

 

 
а                                                       б 

Рис. 2. ПЭМ структура закаленного горячекатаного сплава. 
а – одноступенчатый режим, б – двухступенчатый режим гомогенизации 

 
Анализ зеренной структуры горячекатаных и закаленных заготовок показал, 

что зерна после двухступенчатой гомогенизации более вытянуты вдоль направления 
прокатки, а в случае одноступенчатой – более равноосные. Так средний продольный 
размер зерна составил 109±8 мкм для заготовок, гомогенизированных по односту-
пенчатому режиму (рис. 3а) и 150±17 мкм после гомогенизации по двухступенчато-
му режиму (рис. 3б).  

 

   
а                                                       б 

Рис. 3. Зеренная структура закаленного горячекатаного сплава. 
 а – одноступенчатый режим, б – двухступенчатый режим гомогенизации 

 
Горячекатаные образцы в свежезакаленном состоянии подвергали криопрокат-

ке со степенью обжатия e=2. Сравнительный анализ показал, что режим гомогениза-
ции слитка слабо сказывается на криопрокатываемости сплава. Обнаружено, что 
сплав с более мелкозернистой исходной структурой показал после криопрокатки бо-
лее высокие прочностные свойства при близких значениях относительного удлине-
ния при комнатной температуре.  

 
Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ в рамках научного 

проекта № 15-38-20654 мол_а_вед. 
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ТЕРМОЦИКЛИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ 

 
Калетина Ю.В., Ефимова Е.Д., Калетин А.Ю. 

 
Институт физики металлов им. М.Н, Михеева УрО РАН, г. Екатеринбург  

kaletina@imp.uran.ru 
 

Разработка и исследования ферромагнитных материалов, в которых наблюдает-
ся эффект памяти формы, магнетокалорический эффект и другие свойства, являются 
актуальными, поскольку такие материалы могут быть использованы в устройствах 
современной техники [1, 2]. Различного рода внешние воздействия могут оказывать 
существенное влияние на фазовые переходы, структуру и свойства ферромагнитных 
сплавов. 

Целью настоящей работы являлось исследование влияния термоциклической 
обработки на структуру и микротвердость нестехиометрических сплавов Гейслера 
на основе системы Ni–Mn–In. 

Исследовали сплавы системы Ni–Mn–In с разным соотношением Ni/Mn при по-
стоянном содержании индия. После выплавки сплавы подвергали гомогенизирую-
щему отжигу при температуре 1123 К в течение 24 ч с последующим охлаждением с 
печью. После отжига проводили термоциклическую обработку - нагрев в область 
существования высокотемпературной фазы L21 (473 К) с последующим охлаждени-
ем до температуры жидкого азота (77 К). Количество циклов нагрев-охлаждение ва-
рьировалось от 1 до 20. 

Все исследуемые сплавы при температурах выше 350 К находятся в аустенит-
ном состоянии с кристаллической структурой типа L21 [3]. При охлаждении во всех 
сплавах происходит мартенситное превращение, сопровождающее изменением кри-
сталлической решетки и микроструктуры. Температура мартенситного превращения 
понижается при уменьшении содержания марганца с 44 до 42 ат.%. Мартенситные 
кристаллы часто сгруппированы в пакеты, состоящие как из тонких, так и более ши-
роких пластинчатых кристаллов. Также в структуре наблюдали кристаллы мартенси-
та клиновидной формы. 

Термоциклическая обработка (до 20 циклов), проведенная после отжига, не 
приводит к существенному изменению характера структуры сплавов. Однако после 
термоциклической обработки отмечено изменение формы границ исходных зерен.  

Проведенное исследование показало, что разное по фазовому составу исходное 
состояние сплавов Ni–Mn–In приводит к различиям в значениях микротвердости при 
проведении термоциклической обработки. Микротвердость сплава, имеющего при 
комнатной температуре структуру L21+мартенсит, после циклической обработки по-
вышается. В сплавах со структурой типа L21 при комнатной температуре микротвер-
дость существенно не изменяется. 

 

 Работа выполнена в рамках госзадания (тема «Структура»), а также при 
частичной поддержке проекта РФФИ № 16-03-00043.  
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нестехиометрических сплавах Ni-Mn-In // ФТТ. 2014. № 8. С. 1583-1588.  

 

mailto:kaletina@imp.uran.ru


243 
 

ПРИМЕНЕНИЕ УЛЬТРАЗВУКА ДЛЯ ПОВЫШЕНИЯ СЛУЖЕБНЫХ  
ХАРАКТЕРИСТИК ТЕРМОПАРНОГО КАБЕЛЯ       

                       
      Царенко Ю.В., Рубаник В.В.           

 
ГНУ «Институт технической акустики НАН Беларуси»,  г. Витебск 

labpt@vitebsk.by  
 
 Кабельные термопары обладают помимо повышенной надежности и рядом 

других преимуществ перед термопреобразователями обычного исполнения, по-
скольку элементами кабеля является металл и высокотемпературные окислы. Дан-
ный тип кабеля с минеральной изоляцией имеет жесткую конструкцию и может про-
тивостоять значительным механическим нагрузкам, таким как изгиб, сплющивание, 
свивание [1].    

 Термопарные кабели с минеральной изоляцией получают путем многократных 
циклов волочения и термообработки заготовки. При волочении сначала обжимается 
оболочка и происходит уплотнение изоляционного материала. Затем, когда плот-
ность достигнет некоторого критического значения, начинается процесс волочения 
всей системы в целом, т. е. происходит пропорциональное уменьшение внешнего 
диаметра и сечения жил с одновременным удлинением заготовки.  При этом состоя-
ние поверхности жил зависит от физико-механических свойств, как материала жил, 
так и свойств порошкового наполнителя. Неоднородность жил по длине приводит 
при последующем волочении, особенно кабеля малого диаметра, к обрывам жил, а 
также к нестабильности электрофизических свойств, преждевременному выходу из 
строя термопреобразователей, изготовленных из термопарного кабеля [1]. 

Для улучшения геометрических характеристик и физико-механических свойств 
токопроводящих жил термопарного кабеля были проведены исследования по воло-
чению кабеля КТСМ(ХА)  с наложением продольных ультразвуковых колебаний.   В 
качестве источника ультразвуковых колебаний использовали магнитострикционный 
преобразователь ПМС15А-18, питаемый от генератора УЗГ2-4М. 

Установлено, что ультразвуковые колебания приводят к наиболее интенсивно-
му дроблению порошка окиси магния при волочении заготовки, что также обеспечи-
вает снижение обрывности жил термопарного кабеля (рис.1).  

 

         

Рис.1. Форма и размеры   частиц порошковой изоляции (MgO) термопарного кабеля по-
сле волочения в обычных условиях (а) и  с  наложением ультразвуковых колебаний (б)  
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Методами металлографического  и электронографического анализа  исследова-

ны геометрические характеристики термопарного кабеля, такие  как эффективные 
диаметры термоэлектродных жил, степень их овальности, расстояние между элек-
тродами и оболочкой, толщины оболочки. Установлено, что после  волочения тер-
мопарного  кабеля  с наложением ультразвуковых колебаний формируется поверх-
ность термоэлектродных жил с более низкой шероховатостью,  наблюдается  более 
однородное сечение проводника по длине изделия (рис. 2). После волочения термо-
парного кабеля в обычных условиях на поверхности жил наблюдаются вмятины, а 
также формируется  неоднородное  сечение  проводников  по длине кабеля.  

   

   

 
 
 
 
 
Рис.2. Продольное и 
поперечное  сечение 
термоэлектродной 
жилы термопарного  
кабеля КТМС  после 
волочения с 3,5 мм на  
1,5 мм с  использова-
нием  заводской  тех-
нологии (а, в) и с 
наложением  ультра-
звуковых  колебаний 
(б, г) 

 
 Кроме того, жилы термопарного кабеля  после деформации с наложением уль-

тразвука обладают повышенной пластичностью, что позволяет увеличить единичные 
обжатия при волочении заготовки [2].  Уменьшение колебаний поперечного сечения 
жил по длине  термопарного кабеля позволяет также повысить его эксплуатацион-
ные свойства, т.е. устранить возможность разрушения  жил при изготовлении и экс-
плуатации термопреобразователей.      

    Причём неоднородность поверхности жил (площадь и глубина вмятин) зависит 
от физико-механических свойств, как материала жил, так и порошкового наполните-
ля и его гранулометрического состава. Это приводит при последующем волочении, 
особенно кабеля малого диаметра, к обрывам жил, а также к нестабильности ТЭДС 
[1].   

Таким образом, использование ультразвука при волочении позволяет повысить 
ресурс пластичности кабельной заготовки, улучшить физико-механические и экс-
плуатационные свойства термопарных кабелей.   

 
1. Клубович В.В., Рубаник B.B., Царенко Ю.В. Ультразвук в    технологии  
2. производства композиционных кабелей. – Минск: Беларус. навука, 2012. – 293 с. 
3. Рубаник В.В., Царенко Ю.В. Скоростная электротермическая  обработка композицион-

ных изделий с минеральным наполнителем. Известия ВУЗов. Черная металлургия. - 
2010, № 2, с.27-32. 
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Целью настоящей работы является идентификация фрагментов разрушенных 
болтов. 

Металлографические исследования были проведены с помощью металлогра-
фических микроскопах Axiovert 40 МАТ и Stemi 2000, оснащенных высокопроизво-
дительной системой анализа металлографических изображений Thixomet PRO. 

В процессе диагностики разрушения конструкции были обнаружены фрагмен-
ты  разрушенных болтов с головками под ключ и фрагменты резьбовой части бол-
тов.  

При визуальном осмотре можно предположить, что вышеуказанные фрагменты 
являются частью одних и тех же болтов, разрушенных отрывом или срезом. Однако, 
металлографический анализ показал, что микроструктура вышеупомянутых фраг-
ментов болтов различается как по размеру зерна, так и по баллу неметаллических 
включений (сульфидов) (рис. 1, табл. 1).  

 

   
а б 

Рис. 1. Микроструктура стали фрагмента разрушенного болта с головкой (а) и фрагмента 
резьбовой части болтов (б). Увеличение: х500 

 
 

Таблица 1. Результаты металлографического анализа 
 
 

Исследуемый объект Размер зерна по 
ГОСТ 5639-82 

Неметаллические включения 
(сульфиды) по ГОСТ 1778-70 

Фрагмент болта с головкой 9÷10 балл 2,5 балл 
Фрагмент резьбовой части болта  7÷8 балл 4,5 балл 
 

Заключение 
На основании вышеизложенного, можно утверждать, что фрагменты разру-

шенных болтов с головкой и фрагменты резьбовой части болтов не являются частя-
ми единого изделия (болта).  
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Целью исследований является установление общих закономерностей влияния ло-
кального напряженного состояния на мартенситные превращения в пластических 
зонах при однократных видах нагружения метастабильных аустенитных сталей с 
крупнозернистой (КЗ) и ультрамелкозернистой (УМЗ) структурой.   

В качестве исследуемых материалов использовали аустенитные никелевые и 
хромоникелевые стали с мартенситными превращениями по механизму γ→α; мар-
ганцевые и хромомарганцевые стали с превращениями по механизму γ→ε→α. Сталь 
AISI 321 исследовали с КЗ структурой и после РКУП с УМЗ структурой.  

Микрорельеф изломов исследовали в растровых микроскопах. Определение 
глубины пластических зон под поверхностью изломов и распределение мартенсит-
ных фаз в данных зонах исследовали рентгеновским методом [1, 2].   

 

  
а б 

Рис. 1. Микрорельеф (х1000) излома состаренной стали Н32Т3 (а), полученный в усло-
вии плоской деформации (ПД) и зависимость от толщины стравленного слоя металла 
ширины дифракционной линии (311) Кα γ-фазы (1) и количества α-мартенсита (3); 2 – 
ширина линии с недеформированного металла  

 

  
а б 

Рис. 2. Микрорельеф (х1000) излома закаленной стали Н32Т3 (а), полученного в условии 
плоского напряженного состояния (ПН) и зависимость от толщины стравленного слоя 
металла количества α-мартенсита (б)   
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а б 

Рис. 3. Микрорельеф (х1000) излома стали AISI 321 после РКУП с УМЗ структурой (а), 
полученный в условии плоского напряженного состояния (ПН) и зависимость от толщины 
стравленного слоя металла количества α-мартенсита (б)  

 
Анализа представленных (рис. 1–3) и ранее полученных результатов позволяет 

установить общие закономерности влияния локального напряженного состояния ма-
териала на мартенситные превращения в пластических зонах при однократных видах 
нагружения метастабильных аустенитных сталей: 

1. Характер распределения мартенситных фаз в пластических зонах под по-
верхностью изломов аустенитных сталей при однократных видах нагружения не за-
висит от температуры и скорости нагружения, а определяется только локальным 
напряженным состоянием материала у вершины трещины и связан с микромеханиз-
мом разрушения. Изменение скорости или температуры однократного нагружения 
сказывается лишь на количестве мартенсита, а не на характере его распределения в 
пластических зонах.   

2. После разрушения образцов из никелевых и хромоникелевых аустенитных 
сталей, в которых мартенситные превращения происходят по механизму γ→α, на по-
верхности изломов возможно протекание мартенситных превращений, вызванных 
охлаждением поверхностных слоев металла после локального разогрева и изменени-
ем локального напряженного состояния материала в данных слоях. Причем, первый 
фактор доминирует при вязком разрушении в условиях плоского напряженного со-
стояния, а второй – при хрупком разрушении в условиях плоской деформации. 

3. Вышеуказанная закономерность наблюдается при разрушении аустенитных 
сталях как с крупнозернистой, так и с УМЗ структурой.   

4. При разрушении марганцевых и хромомарганцевых аустенитных сталей, в 
которых мартенситное превращение происходит по механизму γ→ε→α, максималь-
ное количество α-мартенсита образуется на поверхности излома, а максимальное ко-
личество ε-мартенсита – под поверхностью излома, где искажение кристаллической 
структуры меньше, чем на поверхности. 
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При охлаждении массивных поковок возникают термические напряжения, ко-
торые оказывают влияние на образование водородных трещин (флокенов). Это вли-
яние реализуется, во-первых, за счёт локального увеличения концентрации водорода 
в растянутых участках, и во-вторых, за счёт уменьшения критического давления мо-
лекулярного водорода в поре, от которой происходит рост трещины.  

Однако простые методы расчёта термических напряжений без учёта их релак-
сации приводят к ошибочному результату об устранении напряжений при выходе на 
изотерму. В данном исследовании был проведён расчёт температурного поля и 
напряжений при охлаждении цилиндрических поковок методом конечных элементов 
с учётом релаксации.  

Уравнение релаксации 

п
1 ( , )d T d
E

σ τ = − ε  

устанавливает связь дифференциалов напряжения σ и деформации ползучести εп, 
создающей релаксацию. Чтобы найти функциональную связь σ и εп, были проведены 
испытания на ползучесть образцов отожжённой стали 40ХГМ. Испытания проводи-
лись в соответствии с ГОСТ 3248-81 на ОАО «Уральская кузница» при различных 
значениях температуры и нагрузки в интервале 560–600 °С, соответствующему тем-
пературному интервалу охлаждения поковок после противофлокенного отжига.  

В качестве аналитической аппроксимирующей функции была выбрана функция 
общего вида, указанная в справочных данных пакета конечно-элементного модели-
рования ANSYS:  

3
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1
74

п 1 5
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+σ τ   e = + σ − + σ τ −   +    
, 

для которой неизвестные коэффициенты C1…C7 были определены путём последова-
тельного сопоставления с экспериментальными зависимостями εп(σ)T=const и 
εп(T)σ=const. Для областей нестационарной и стационарной ползучести C1 = 0,78; 
C2 = 2,17; C3 = –0,55; C4 = 14000; C5 = 7,504; C6 = 4,55; C7 = 28240, если напряжение σ 
выражено в МПа, а время τ в часах. Степень согласия аппроксимирующей кривой с 
результатами эксперимента является хорошей. Расчет осевых σz, радиальных σr и 
тангенциальных σθ напряжений при охлаждении цилиндрических поковок с учётом 
релаксации был проведён в пакете ANSYS путём совместного численного решения 
методом конечных элементов уравнения теплопроводности, возникновения упругих 
напряжений и уравнения релаксации.  

При охлаждении на воздухе в случае малой выдержки (рис. 1, а) напряжения σθ 
и σz резко уменьшаются по мере удаления от поверхности и меняют свой знак, оста-
ваясь затем приблизительно одинаковыми и малыми по величине. После 30 мин 
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охлаждения существенно возрастают и сжимающие напряжения σθ и σz вблизи оси 
поковки. Это означает, что теперь релаксация напряжений будет заметно протекать 
не только у поверхности, но и в осевой зоне. Расчет для поковки, охлаждающейся в 
течение 5 ч (рис. 1, б), показывает, что график радиального изменения напряжений 
без учёта релаксации принципиально сохраняет свой вид, но величины напряжений 
у оси и на поверхности уменьшаются в силу снижения разности температур между 
поверхностью и центром. Для 7 ч охлаждения (рис. 1, в) характерно отчётливое 
формирование трёх зон вдоль радиуса поковки. Дальнейшее уменьшение разности 
температур поверхности и центра снижает термические напряжения. А поскольку 
поверхность из-за релаксации была увеличена, то теперь охлаждающаяся срединная 
зона начинает создавать в поверхностных слоях сжимающие напряжения σθ. После 
15 ч охлаждения отчётливо наблюдается (рис. 1, г) возникновение около оси поковки 
растягивающих напряжений σθ, σz и σr, а у поверхности — сжимающих напряжений 
σθ и σz, величина которых достигает 20 МПа. Расчёт в варианте отсутствия релакса-
ции даёт ~ 1,5 МПа на поверхности и ~ 2 МПа у оси. В случае, когда поковки охла-
ждаются замедленно со скоростью ~ 13 °С/ч, что примерно соответствует скорости 
охлаждения поковки в термосе, зависимость внутренних напряжений от времени 
оказывается качественно такой же, как и для случая охлаждения на воздухе, но ве-
личина остаточных напряжений после охлаждения снижается приблизительно втрое.  

Можно показать, что уменьшение остаточных напряжений на 20 МПа эквива-
лентно снижению концентрации водорода на 0,12 ppm, что, несомненно, должно до-
полнительно снизить вероятность образования флокенов при использовании термо-
сов. Справедливо и обратное – увеличение внутренних напряжений на 20 МПа экви-
валентно введению в сталь 0,12 ppm водорода.  

 

 
Рис. 1. Результаты расчёта внутренних напряжений с учётом релаксации  

при охлаждении на воздухе поковки диаметром 450 мм в течение  
0,5 (а), 5 (б), 7 (в) и 15 (г) ч 
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Образование дефектов в металле в процессе эксплуатации энергооборудования 

приводит к аварийным ситуациям и снижению надежности. Существующие нераз-
рушающие методики контроля не дают полного представления о процессах образо-
вания трещин  и  не  в полной мере выявляют весь имеющийся спектр повреждений. 
Предложено совмещение методик разрушающего и неразрушающего контроля с ис-
следованием изменения ряда структурных факторов  в энергетических материалах. 

    
Неразрушающий контроль, предусмотренный для элементов необогреваемого 

контура паровых котлов среднего и высокого давления, не в полном объеме выявля-
ет дефекты, возникающие при эксплуатации. Существующие методики акустическо-
го ультразвукового контроля, акустической эмиссии и другие методы имеют ряд 
ограничений при применении. Необходимы однозначные факторы для отбраковки 
изношенных элементов стареющего оборудования тепловых электростанций. 

При выявлении дефектов возникает проблема, заключающаяся в сложности 
идентификации их характера, отражающих эхо-сигнал, ведь именно от характера 
дефектов зависит дальнейшая участь как проконтролированного элемента, так и всех 
элементов данного назначения. Рассмотрены причины возникновения внутренних 
дефектов в гнутых элементах труб (гибах), показано, что большое значение имеют 
коррозионно-усталостные процессы и процессы термической усталости. Также 
наличие дефектов производственно-технологического происхождения, развиваю-
щихся в ходе длительной эксплуатации металла, снижает надежность элементов 
оборудования в целом. 

Увеличить достоверность результатов неразрушающего контроля позволит 
распространение методик исследования структурных изменений в металлах при 
термоциклических нагрузках, характерных для необогреваемых контуров. Приво-
дятся примеры конкретных элементов энергетических котлов, которые наиболее 
подвержены развитию различного вида повреждений.  

Таким образом,  применение предлагаемой методики позволит:  
а) Визуализировать выявляемые неразрушающими методами дефекты на внут-

ренней поверхности элементов энергооборудования; 
б) Проводить достоверную оценку технического состояния гибов, ультразвуко-

вой контроль которых не предусмотрен действующими инструкциями или затруднен 
по  причинам, указанным выше. 

Применение указанной методики позволяет значительно повысить достовер-
ность результатов контроля гибов необогреваемых труб паровых котлов среднего и 
высокого давления, что в свою очередь, увеличивает достоверность результатов тех-
нического диагностирования энергооборудования в целом.  
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Технологической особенностью производства высокопрочных труб с заданной 
коррозионной стойкостью из стали 20Х13 является получение полностью мартен-
ситной структуры во всём сечении стенки трубы при охлаждении на воздухе непо-
средственно после финишного этапа горячего пластического деформирования про-
каткой.  

В процессе отработки данного условия было выявлено специфическое влияние 
температуры нагрева под прокатку на результаты измерения твёрдости образцов 
прошедших охлаждение на воздухе и в воде непосредственно после прокатки 
(рис.1).      
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Рис. 1.  Влияние температуры нагрева  на твердость стали 20Х13 

 после различных вариантов охлаждения  
 

Было высказано предположение о том, что различие по влиянию вариантов 
охлаждения на изменение твёрдости с повышением температуры нагрева связано с 
неполным растворением карбидов в процессе аустенитизации стали. 

С целью проверки данного предположения были проведены измерения на 
установке дифференциального термического анализа (ДТА) с измерительной ячей-
кой прибора Курнакова, оборудованной двухкоординатным планшетным автомати-
ческим потенциометром и эталоном из глубоко аустенитной нержавеющей стали.  

Образцы в отожженном состоянии (половинки стандартных ударных) нагрева-
лись в установке со скоростью 0,2 гр/сек до различных температур от 500оС до 
1030оС, выдерживались 5 минут и далее охлаждались со скоростью 0,6 гр/сек. (с от-
крытыми створками нагревательной печи «На Воздухе»). Полученные термограммы 
охлаждения оцифровывались и обрабатывались в пакете «Excel» с целью регистра-
ции пиков получаемых тепловых эффектов за вычетом «фоновой» составляющей 
термограмм. Результаты обработки представлены на рис. 2. 
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Рис. 2. Влияние температуры изохронных нагревов в температурный диапазон  
аустенитизации предварительно отожженных образцов стали 20Х13 на тепловые эффекты 

ДТА охлаждения 
 
На наш взгляд, представленные на рис.2 кривые однозначно иллюстрируют 

влияние температуры нагрева на особенности распада переохлаждённого аустенита, 
сформированного в процессе нагревов. Левая серия максимумов (620оС) связана с 
распадом по первой ступени. Максимумы 320оС и 240оС, скорее всего, отражают 
протекание бейнитного и мартенситного превращений соответственно. 

Отсутствие максимума 620оС после нагрева на 1015оС свидетельствует о том, 
что переохлаждённый аустенит в данном случае имеет повышенную стабильность, 
обеспеченную максимально возможным растворением карбидов и выравниванием 
содержания легирующих элементов в твёрдом растворе аустенита. Именно нагрев до 
этой температуры предопределяет независимость твердости охлаждённых образцов 
от вариантов охлаждения, представленных на рис.1. Данный факт подтверждает вы-
ше высказанное предположение и позволяет конкретизировать технологию произ-
водства труб из стали 20Х13. 
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При расшифровке термограмм Дифференциального Термического Анализа 

(DTA) одной из важных операций является проведение нулевой (базовой) линии для 
получаемой кривой термограммы. Именно разность между этой кривой и нулевой 
линией позволяет получить пики регистрируемых эффектов от фазовых и структур-
ных превращений, протекающих в образце в момент измерений. От того, как прове-
дена нулевая линия зависит форма получаемых пиков, а значит и результат их даль-
нейшего анализа. 

Существует ряд приёмов проведения нулевой линии от чисто ручного прове-
дения тенденции изменения этой линии до набора инструментальных приёмов оцен-
ки линии в процессе реализации различных дополнительных измерений с использо-
ванием специальных стандартных образцов. 

В нашем случае, при работе с традиционной измерительной ячейкой прибора 
DTA Курнакова выпуска сороковых годов прошлого века положение кривой получа-
емой термограммы существенно зависит от расположения на термопарах образца и 
эталона, а также от вариантов охлаждения ячейки: «с печью» - при закрытой печи, 
«на воздухе» - при открытых створках печи, «с вентилятором» - в случае односто-
роннего обдува открытой измерительной ячейки (рис. 1, А). Стабилизация результа-
тов измерений в данном случае гарантируется только в пределах компании измере-
ний при неизменном положении образца и эталона, что исключает возможность реа-
лизации контрольных измерений с дополнительными образцами. 

В связи с вышесказанным, проведение нулевой линии осуществлялось в про-
цессе обработки термограмм, исходя из предположения об инерционности измене-
ния нулевой линии в температурных интервалах фазовых превращений. Инерцион-
ность обеспечивалась за счёт использования математической методики наименьших 
квадратов, вшитой в процесс проведения «тренда» полиномиальной линией шестого 
порядка в рамках пакета «Excel»,  

Так такой тренд (пунктирная линия, рис. 1, А) в первоначальном варианте про-
ведён к кривой охлаждения «на воздухе» (зелёныё цвет). Следующий шаг, это сме-
щение экспериментальных точек регистрируемых пиков тепловых эффектов на про-
ведённую линию тренда, которая автоматически видоизменяется, исключая дина-
мичность изменения экспериментальных данных в пределах температурных интер-
валов регистрируемых фазовых превращений. 

Результат подобной обработки представлен кривыми (рис. 1, В) на примере ил-
люстрации распада переохлаждённого аустенита при охлаждении с различной ско-
ростью образца стали 12Х10НМФБ, последовательно нагревавшегося до температу-
ры аустенитизации (1040оС) без изменения положения в измерительной ячейке, как 
самого образца, так и эталона из аустенитной нержавеющей стали. 
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Рис. 1. Примеры термограмм DTA образцов стали 12Х10НМФБ, полученных при различных 
скоростях охлаждения после предварительного нагрева до 1040оС, А –  непосредственно по-

сле измерения, В – после удаления нулевой линии ФОНа  по предлагаемой методике. 
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Существующая методика расшифровки результатов дилатометрических изме-
рений при оценке температурных интервалов фазовых и структурных превращений 
по точкам пересечения касательных проведённых к линии дилатограмм в местах их 
перегиба является несовершенной. 

Исходя из предположения, что полная (объединенная) температурная кривая 
линейного расширения (ТКЛР) представляет собой алгебраическую суперпозицию 
нескольких кривых, отражающих протекание различных процессов, приводящих к 
температурному изменению размеров образца конкретного материала, предложен 
подход к расшифровке этой кривой. 

На основе справочной информации о температурных зависимостях ТКЛР (ис-
тинной и средней трактовки) для различных материалов и их сплавов [1,2] предло-
жено формальное использование линии логарифмической зависимости (Ln-
интерпретация).  Вариант подобного подхода для чистого алюминия представлен на 
рис.1. В качестве первой реперной точки такой кривой используется нулевое значе-
ние ТКЛР любых материалов при температуре абсолютного нуля. Как правило, 
средние значения ТКЛР совпадают с проводимой линией Ln-интерпретации. При 
этом отображение всей кривой замещается одним числом – предлогарифмическим 
множителем (в представленном примере для алюминия это число 4,05). 

Примечательно, что значения множителя предлагаемой Ln-интерпретации для 
различных веществ формирует линию степенной зависимости от температуры плав-
ления анализируемого вещества (рис.2). При этом имеется два участка этой линии в 
зависимости от плотности упаковки кристаллической решетки вещества на момент 
плавления. Нижний участок характерен для металлов с ОЦК, верхний – для ГЦК и 
ГПУ. Полученное выше позволяет считать, что предлагаемый вариант Ln-
интерпретации имеет определённый физический смысл. 

В случае истинного варианта расчёта значений ТКЛР проявляются чётко вы-
раженные низкотемпературные и высокотемпературные отклонения проводимой Ln-
интерпретации. В нашем подходе эти отклонения предлагается рассматривать в 
форме поправок. Низкотемпературная поправка связана с квантово-механическими 
процессами в веществе. Высокотемпературная же поправка, как отмечено у Новико-
вой [1], вызвана процессами температурного увеличения плотности вакансий. 

Таким образом, предлагаемый вариант расшифровки экспериментальной кри-
вой ТКЛР материала позволяет выделить в компактной форме основу формирования 
теплового расширения кристалла - «Фон ТКЛР». Отклонения от проводимой кривой 
можно рассматривать в качестве отражения дополнительных структурных и фазовых 
превращений. Они могут быть использованы в качестве характеристики этих про-
цессов. 

 
1. С.И.Новикова Тепловое расширение твёрдых тел. – М: Наука, 1974 г. 
2. Физические свойства сталей и сплавов, применяемых в энергетике, справочник, ред. 

Б.Е.Неймарк. М-Л., Энергия, 1967, 240 с. с черт. 
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Традиционно, в случае экспрессного анализа температурных интервалов про-
текания фазовых превращений используются дилатометрические и термические из-
мерения. Как правило, начало и конец превращения  оценивается по форме проявле-
ния пиков тепловых эффектов на термограммах дифференциального термического 
анализа (ДТА) и по температурному расположению характерных точек пересечения 
касательных, проведённых в местах перегиба дилатограмм (DL). 

В частности, подобные измерения были проведены при освоении производства 
деталей паровой турбины из новой стали 12Х10НМФБ с целью корректировки  ре-
жимов её термической обработки (Рис.1). Осуществлялся нагрев ДТА и DL образцов 
в предварительно закалённом и отожженном состояниях. Дополнительно при ком-
натной температуре были проведены измерения намагниченности (Is) и коэрцитив-
ной силы (Hc) после каждого последовательного шага реализации изохронных вы-
держек cо ступенчатым повышением температуры нагрева. 

Приведённые кривые достаточно четко показывают, что в температурном ин-
тервале  650…900оС  проявляется раздвоение регистрируемых эффектов с максиму-
мами при  750 и 850 оС на кривых DTA. Наличие подобного раздвоения существенно 
затруднило идентификацию начала и конца температурного интервала протекания 
обратного α→γ превращения, поскольку традиционный большой дилатометрический 
эффект имел место только в пределах высокотемпературного максимума (850оС). 
При этом, на термограммах и дилатограммах последующего охлаждения явно про-
сматриваются эффекты, сопровождающие распад переохлажденного аустенита с по-
ниженной стабильностью в случае охлаждения от температур низкотемпературного 
максимума (750оС) и с повышенной стабильностью при охлаждении от температур 
высокотемпературного максимума (850оС). 

На основе полученных данных высказано предположение, что в исследованной 
стали в случае высокого содержания хрома имеет место, чётко выраженное отраже-
ние стадийности протекания обратного превращения. На первой стадии происходит 
формирование низколегированного аустенита, а на второй стадии – растворение 
специальных карбидов в уже сформированном аустените. 

Неожиданным в этом случае является факт существования большого дилато-
метрического эффекта только в пределах второй стадии превращения, что ставит по 
сомнение общепринятое представление о том, что по большому дилатометрическо-
му эффекту уменьшения размеров образца можно идентифицировать температурный 
интервал протекания обратного α→γ превращения.  

Высказано предположение, что возможно большой дилатометрический эффект 
не является следствием α→γ трансформации кристаллической решётки. Скорее все-
го, он отражает изменение плотности вакансий, возникающих при γ→α перекри-
сталлизации и формировании специальных карбидов при распаде переохлаждённого 
аустенита в момент термической обработки предшествующей анализируемому 
нагреву. 
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Рис. 1. Дилатограммы (DL) и термограммы (DTA) нагрева предварительно закалённых и 

отожженных образцов стали 12Х10НМФБ, результаты измерений при комнатной темпера-
туре намагниченности (Is) и коэрцитивной силы (Hc) образцов в процессе проведения изо-

хронных ступенчатых нагревов 
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Введение 
Конструкционная сталь марки 30ХГСА (хромансиль) благодаря своим высоким 

прочностным свойствам находит применение в создании улучшаемых термообра-
боткой деталей, работающих при знакопеременных нагрузках [1]. При сварке сталь 
30ХГСА склонна к образованию закалочных структур из-за высоких скоростей 
нагрева, поэтому основными дефектами являются холодные трещины [2]. Образова-
ние закалочных структур в сварном соединении приводит к высокой твердости и 
низкой пластичности.   

Технология сварки данной стали при использовании традиционных способов 
сварки, как правило, предусматривает предварительный и сопутствующий подогрев, 
термическую обработку после сварки [3] для того чтобы не допустить появления де-
фектов, характерных для 30ХГСА.  

Целью данной работы является исследование влияния послесварочной терми-
ческой обработки на сварные соединения стали марки 30ХГСА, сваренных высоко-
скоростным мощным волоконным лазером,  проверка в применимости классических 
способов термообработки стали 30ХГСА [4], полученной лазерной сваркой высокой 
мощности. 

 
Экспериментальная часть 
Сварные соединения из стали 30ХГСА толщиной 10 мм, длиной 200 мм и ши-

риной 50 мм получены сваркой волоконным лазером мощностью P = 10 КВт с высо-
кой скоростью сварки Vсв = 20 мм/с.  Сварка выполнялась на установке LS-30 (IPG 
Photonics), оснащенным роботом KUKA KR 120 R 2700 extra HA, сварочной голов-
кой KUGLER GmbH, LK-690. В качестве защитного газа использовался аргон 
(99,99% чистоты), расход газа V = 17 л/мин. Сварка выполнялась за один проход, без 
скоса кромок.  

Целью термической обработки являлось снижение твердости и повышение 
пластичности сварного соединения, которое проводилось по двум режимам: режим 1 
- закалка с последующим средним отпуском и режим 2 - высокий отпуск. Термиче-
ская обработка производилась после сварки, когда температура сварных соединений 
охлаждалась до комнатной температуры, по режимам согласно рисунку 1.  

Для исследования механических свойств были подготовлены следующие серии 
образцов: образец №1 – без термической обработки, образец №2 – закалка и средний 
отпуск, образец №3 – высокий отпуск. Для проведения механических испытаний 
применялись: разрывная машина Shimadzu AG-5kNX, микротвердомер Remet HX 
1000.  

Результаты испытаний на трехточечный изгиб: у образцов №1 и №3 характер 
разрушения – хрупкий, испытания проводились до момента их разрушения, у образ-
ца №2 - вязкое разрушение, поэтому испытание проводились до первого дефекта 
(трещины). Максимальная деформация у образца №2 (закалка и средний отпуск), 
минимальная у образца без термической обработки. Предполагалось, что после тер-
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мообработки по двум разным режимам получится выявить наиболее эффективный 
режим, требующий меньше времени. 

 
Рис. 1. Схема режимов термической обработки. 

 
Результаты измерения микротвердости в сварном шве и ЗТВ представлены на 

рисунке 2, из которого видно, что наибольшей микротвердостью обладает образец 
№1 (без ТО) 5500-7000 МПа в сварном шве, твердость  зоны термического влияния 
(ЗТВ) – 2800-3000 МПа. Микротвердость шва образца №2 (закалка и средний от-
пуск)  ниже, не превышает 2500-2900 МПа, ЗТВ – 2500-2700 МПа. Микротвердость 
шва образца №3 (высокий отпуск) находится в диапазоне 3000-3500 МПа, а ЗТВ – 
2500-3500 МПа. Основной материал в среднем имеет значения микротвердости 
2300–2500 МПа. Большая величина микротвердости шва и ЗТВ относительно основ-
ного металла  свидетельствует о наличие значительных сварочных напряжений [5], 
которые представляют большую опасность при эксплуатации изделия и могут при-
вести к разрушению конструкции. 

 
 

 
Рис. 2. Микротвердость сварных соединений стали 30ХГСА в шве и ЗТВ 
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При испытании на растяжение максимальные значения временного сопротив-
лению разрыву имел образец №1 (без ТО) σв=696МПа, образец №2 имел сопостави-
мое значение σв = 695 МПа, менее прочным является образец №3 -  σв = 623 МПа. 
Наибольшее значение относительного удлинения у образца №1 ε = 20,3%, наимень-
шее у образца №2 ε = 16,3%, у образца №3 относительное удлинение составило 
ε=18%. 

 
Выводы 
Сварные соединения стали 30ХГСА, полученные высокоскоростной лазерной 

сваркой большой мощности, имеют высокую твердость (микротвердость образцов 
без термообработки 5500-7000 МПа), низкую пластичность (относительное удлине-
ние ε = 16,3%) и высокую прочность σв = 696 МПа. 

Применение термообработки сварных соединений позволило значительно по-
низить твердость, повысить пластичность, тем самым подтвердив применимость 
классических подходов термообработки сварных соединений стали 30ХГСА, полу-
ченных высокоскоростной лазерной сваркой. После термической обработки по ре-
жиму №1 (закалка и средний отпуск) наблюдаем понижение значения микротвердо-
сти 2500-2900 МПа, также в отличие от образцов без термообработки сравнительно 
большая пластичность ε=18% и сопоставимая прочность σв = 695 МПа. Термообра-
ботка по режиму №2 (высокий отпуск) позволило снизить микротвердость до 3000–
3500 МПа, получить максимальную пластичность ε = 20%, с небольшим понижени-
ем прочности σв = 623 МПа. 

Повышение пластичности сварных соединений после термической обработки 
также подтверждаются испытаниями на трехточечный изгиб: деформация образцов 
без ТО 13-14 мм, с ТО по режиму №1 и №2 деформация составила 20-20,5 мм и 17,5-
18 мм соответственно. 

Сравнивая два режима термообработки, следует отметить, что обработка по 
режиму №2 (высокий отпуск) требует больше времени (2ч) и соответственно являет-
ся более энергозатратной в сравнении с режимом №1 (закалка и средний отпуск). 
Для подбора режима термообработки, удовлетворяющего требуемым эксплуатаци-
онным свойствам, необходимо проведение более тщательного исследования для вы-
явления структурных составляющих данного сварного соединения. 
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ЛАЗЕРНОЕ ОБЪЕМНОЕ УПРОЧНЕНИЕ КОНСТРУКЦИОННОЙ  
СТАЛИ 30ХГСА 
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КНИТУ-КАИ им. А.Н. Туполева, г. Казань 

 
Сталь 30ХГСА находит широкое применение в авиационном, энергетическом, 

химическом производстве, машиностроении и в других отраслях промышленности 
благодаря относительно невысокой стоимости и высоких прочностных свойств ма-
териала [1]. Термическая обработка, например, улучшение (закалка и высокий от-
пуск), применяемая для данной стали, значительно расширяет область применения 
данного материала. 

Для улучшения эксплуатационных свойств поверхности металла широко рас-
пространен метод лазерного термоупрочнения, который основан на локальном 
нагреве участка металла и последующем быстром охлаждении. В результате высоко-
скоростного охлаждения кристаллическая решетка металла не может вернуться в ис-
ходную форму и возникает мартенситная структура с повышенной твердостью [2].  

В данной работе исследуется лазерное объемное термоупрочнение конструк-
ционной стали 30ХГСА.  Стандартная глубина поверхностного упрочнения состав-
ляет 0,1–2 мм [3], а исследуемое лазерное упрочнение позволяет обработать матери-
ал на всю глубину. Исследуемая обработка материала заключается в переплаве пла-
стины толщиной 10 мм лазерным лучом на высокой скорости (20 мм/с). Предполо-
жительно, результатом такой обработки будет получение высокопрочной мартен-
ситной структуры с высокими механическими свойствами. После лазерной обработ-
ки провели механические испытания, также исследовали изломы обработанных и 
необработанных образцов. 

Для проведения объемного упрочнения применялось следующее оборудование: 
источник лазерного излучения - волоконный лазер LS-30 компании IPG мощностью 
30 КВт, лазерная голова KUGLER LK-690, робот с пятью степенями свободы KUKA 
KR 120 R 2700. Параметры режима лазерного упрочнения: мощность источника 9,5 
КВт, скорость перемещения лазерного источника 0,02 м/с, в качестве защитного газа 
применили аргон высшего сорта (99,99%).  

Механические испытания на растяжение переплавленных зон и не подвергну-
тых обработке образцов проводились на установке Shimadzu AGS-X. В таблице 1 
приведены средние значения результатов испытаний. Из таблицы видно, что после 
лазерной обработки наблюдается значительное повышение прочностных свойств: 
прочность обработанного образца повысилась в 2,2 раза. Однако, повышение проч-
ности сопровождается с понижением пластичности почти в 3 раза. Полученные ха-
рактеристики подтверждают предположение об образовании закалочной структуры с 
высокими прочностными и низкими пластическими свойствами, характерными для 
мартенситной структуры. 

 
Таблица 1. Результаты механических испытаний 

 

Образцы σв, МПа δ, % 
Обработанные образцы 1326 11,5 
Необработанные образцы 593 30 

 
Анализ изломов образцов производились на растровом электронном микроско-

пе при увеличении 61 крат (рис. 2). Из рисунка 2 видно, что оба излома имеют хруп-
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кую и вязкую составляющие, однако в термоупрочненных образцах преобладает 
хрупкая составляющая. На рисунке 2а также можно отследить направление кристал-
лизации после лазерной обработки. Необработанные образцы имеют волокнистую 
зону разрушения направленную к центру, вязкую среднюю часть и зону среза в цен-
тре (рис. 2б). 

 

     
 
Рис. 2. Фотографии изломов: а – обработанный образец, б – необработанный образец 

 
В заключении можно отметить, что данная технология объемного упрочнения 

позволяет: значительно повышать прочностные свойства материала на всю глубину 
с высокой скоростью и точностью; уменьшить объемы дополнительной обработки и 
сэкономить время. Недостатком является значительное уменьшение пластических 
показателей материала при увеличении прочности, которое приводит к охрупчива-
нию материала. Также данная технология неизвестная и неизученная, требует более 
глубокого исследования.  
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Существует проблема количественного определения локальной прочности гра-
ниц зёрен и установления влияния на неё сегрегаций охрупчивающих примесей. 
Снижение прочности границ зерен может быть вызвано с одной стороны повышени-
ем концентрации охрупчивающих примесей (фосфора и его аналогов), образующих 
сегрегации на границах зерен, с другой, с преимущественной локализацией остаточ-
ных внутренних микронапряжений в местах выхода кристаллов мартенсита на гра-
ницы исходных аустенитных зерен [1-3]. При замедленном разрушении закаленной 
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стали зарождение и начальное развитие трещины происходит по границам зерен, по-
этому пороговое локальное напряжение порог

11σ  характеризует прочность границ зе-
рен [4]. Благодаря зернограничному разрушению при замедленном разрушении, 
представляется возможным оценить прочность границ зерен закаленной стали. При-
менение компьютерного метода конечных элементов позволяет перейти от каче-
ственных (сравнительных) макро-характеристик к физически обоснованным – ха-
рактеристикам локального разрушения. Определив с помощью метода конечных 
элементов пороговое локальное напряжение порог

11σ  в зоне локального разрушения, 
можно оценить влияние сегрегаций примеси фосфора на прочность границ зерен 
мартенситной стали. 

Были проведены испытания на замедленное разрушение сосредоточенным из-
гибом образцов Шарпи закаленной стали. С помощью метода конечных элементов 
[2] приложенную нагрузку пересчитывали в максимальные локальные растягиваю-
щие напряжения в зоне локального разрушения перед концентратором напряжений 
вблизи границы упругой и пластической зон. Кривые замедленного разрушения в 
координатах: время до регистрации трещины - локальное растягивающее напряже-
ние показаны на рис.1. 

 

                                                                                          
                                  а                                              б                                                 в 

Рис. 1. Кривые замедленного  разрушения стали 18X2Н4ВА при различном количестве  
примеси фосфора, после отдыха 30 мин: + – 0,005; ● – 0,010; ○ – 0,012; Δ – 0,028;  – 0,040 

вес.% Р. Отдых: а – 30 мин, б – 50 ч, в – 100 ч 
 
Из представленных кривых были взяты значения пороговых локальных растя-

гивающих напряжений порог
11σ и построены их зависимости от атомной концентрации 

примеси фосфора на границах зёрен. Концентрацию примеси фосфора на границах 
зёрен определяли с помощью ОЖЕ-спектрометрии. Пороговые локальные растяги-
вающие напряжения характеризуют локальную прочность стали [5]. На рис.2 пред-
ставлены зависимости локальной прочности границ зёрен от концентрация фосфора 
на границе зерна стали 18X2Н4ВА после различного времени отдыха. На границах 
исходных аустенитных зёрен высокая концентрация фосфора обусловлена образова-
нием его сегрегаций.   

Представленные зависимости локальной прочности границ зерен от атомной 
концентрации примеси фосфора на границах исходных аустенитных зёрен характе-
ризуют снижение прочности границ за счёт их ослабления зернограничной сегрега-
цией примеси фосфора.  
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Рис. 2. Зависимости локальной прочности границ зёрен от атомной концентрация фосфора 

на границе зерна стали 18X2Н4ВА. Отдых: 1 – 30 мин, 2 – 50 ч, 3 – 100 ч. 
 
 
Таким образом, количественно установлено снижение прочности границ зёрен, 

приводящее к увеличению склонности стали к замедленному разрушению в закален-
ном состоянии. Показано, что адсорбционное обогащение фосфором границ зёрен в 
аустените, приводит к ослаблению межзёренного сцепления и облегчению зарожде-
ния и развития трещины по границам исходных аустенитных зёрен. 
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Актуальной является разработка критерия хладноломкости стальных образцов 
и деталей, который может быть применим в расчетах на прочность деталей с учетом 
концентраторов напряжений и их геометрии и основан на физико-механических 
свойствах непосредственно стали, а не конкретных образцов из данной стали. 

Целью данной работы являлась разработка физико-механических основ крите-
рия хладноломкости, который учитывает характеристики сопротивления металла 
деформации и разрушению, а также основной комплекс совокупно действующих 
факторов (внешних и внутренних), ответственных за переход стального образца или 
детали из вязкого состояния в хрупкое.  

Считали, что в основу механизма критерия хладноломкости может быть поло-
жен критерий локального разрушения – сопротивление сколу ( Fσ ), независимое от 
геометрии концентраторов напряжений и образцов, скорости нагружения и темпера-
туры испытаний [1]. 

Максимальное локальное растягивающее напряжение мах11σ в вершине концен-
тратора напряжений в процессе нагружения образца связано с пределом текучести  

)/,( dtdeTfТ =σ , зависящим от температуры (T) и скорости нагружения (de/dt), и 
перенапряжением (Q), являющимся функцией нагрузки, геометрии концентратора 
напряжений, образца и способа нагружения [1]:  

Q
dt
deTTмах ⋅






⋅σ=σ ,11                                                                              (1) 

Перенапряжение Q характеризует превышение максимальным локальным рас-
тягивающим напряжением мах11σ предела текучести стали. При некотором уровне 
нагрузки – нагрузке общей текучести РOT, рост мах11σ   за счет стеснения деформации 
прекращается и перенапряжение Q достигает своего максимального значения QOT [1] 
(QОТ   – перенапряжение общей текучести образца с концентратором напряжений). 
Существует температура, при которой в образцах различных геометрий  мах11σ  мо-
жет достигнуть критического значения – сопротивления сколу Fσ  [1]. Эта темпера-
тура (Ткр ), в дальнейшем называемая  температурой хладноломкости, феноменоло-
гически соответствует температуре,  при которой нагрузка общей текучести POT до-
стигает  разрушающей нагрузки PР.  Тогда условие локального разрушения имеет 
вид: 

OTкрTF Q
dt
deT ⋅






σ=σ ,                                                 (2) 

Известно, что имеет место зависимость предела текучести )/,( dtdeTTσ от тем-
пературы испытаний (Т) и скорости нагружения (de/dt):  

      




























−⋅β⋅σ=σ

••
n

TT TT
eTeT

0
0

11exp),(),(                                 (3) 

где )/,( 0 dtdeTTσ  – предел текучести при комнатной температуре Тo = 293 К, опреде-
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ленный при скорости нагружения (de/dt) , β, n – коэффициенты, зависящие от типа 
стали. 

Выразив температуру явным образом из (3) получили зависимость 
),,( ОТТFкр QFT σσ= , учитывающую влияние сопротивления сколу ( Fσ ), текучести (

Тσ ) (зависящей от скорости  нагружения  de/dt), геометрии образца, концентратора   
напряжений   и   способа    нагружения  (QОТ ):  

            

1
1

0
0

)
),(

(ln11
−

• 













σ⋅

σ
⋅

β
+= n

TOT

F
кр

eTQТ
Т                                        (4) 

где β , n – коэффициенты связи предела текучести с температурой,  зависящие  от  
марки стали и приведенные в известных справочниках;  Т0  – нормальная температу-
ра (20 С); Тσ  – предел текучести при нормальной температуре  (Т0). 

Полученное выражение (4) дает возможность расчетом определить температу-
ру хладноломкости стальных образцов или деталей с концентраторами напряжений 
различных типов.  Для этого необходимо знать сопротивление сколу ( Fσ ) предел 
текучести стали при комнатной температуре (Т0), определенный при скорости 
нагружения, равной скорости нагружения зоны локального разрушения детали, ко-
эффициенты n и β и перенапряжение общей текучести исследуемого образца или де-
тали (QОТ). 

Сопротивление сколу Fσ  определяли по испытаниям образцов с U-образным 
надрезом при скорости нагружения 2, 20 и 200 мм/мин. Экспериментальное опреде-
ление температур хладноломкости заключалось в установлении температуры, при 
которой нагрузка общей текучести равна разрушающей нагрузке. С другой стороны, 
вычисляли по формуле (4) температуры хладноломкости для образцов на растяжение 
с надрезами различной геометрии: углами раскрытия 120, 60, 30º.  

Сравнение расчетных и экспериментальных температур хладноломкости об-
разцов с различными концентраторами напряжений показывает хорошую сходи-
мость результатов и возможность прогнозирования температур хладноломкости об-
разцов или деталей с учетом их геометрии по результатам испытаний стандартных 
образцов по формуле (6). Экспериментальная проверка выражения (6) по учету ско-
рости нагружения, проведенная на стальных образцах (10кп) показала его работо-
способность.   

 Таким образом, температура хладноломкости образцов или деталей с концен-
траторами напряжений может быть определена расчетным путем по эксперимен-
тально определенным характеристикам прочности стали – сопротивлению сколу Fσ , 
температурной зависимости предела текучести )/,( 0 dtdeTTσ и перенапряжению об-
щей текучести QOT.  
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Для мартенситных превращений (МП), протекающих спонтанно (при охлажде-
нии) с ярко выраженными признаками переходов первого рода в сталях и сплавах 
известен факт существования критического размера зерна. А именно: при диаметрах 
зерен D меньших некоторого критического значения Dc превращение подавляется, 
несмотря на охлаждение вплоть до температуры абсолютного нуля. В динамической 
теории МП [1-5] показано, что формирование кристаллов мартенсита обусловлено 
управляющим волновым процессом (УВП), распространяющимся из области 
начального возбужденного (колебательного) состояния (НВС), возникающего в 
упругих полях дислокационных центров зарождения (ДЦЗ). Найденная формула для 
величины Dc, позволяет анализировать влияние на Dc различных факторов. В случае 
тонкопластинчатой морфологии кристаллов (например, в сплавах Fe–Ni–C), наблю-
дающейся при сравнительно низких температурах Ms начала МП, кристаллы мартен-
сита рассекают связные (свободные от границ) объемы аустенита с размерами Lсв. 
Это оказывается возможным за счет поддержки УВП неравновесной электронной 
подсистемой. Степень полноты превращения лимитируется условием Lсв ≤ Lmin = Dc. 
Подобная топологическая особенность позволяет при обработке результатов исполь-
зовать модели фрактального типа. Так, в рамках симметричной модели [1, 5] кресто-
образного сочленения кристаллов нетрудно оценить число n поколений кристаллов 
мартенсита, удовлетворяющих неравенству L свn ≤ Dc: 

N = 1 + INT {[ln(Lсв0 / Lmin)]/ [ln(2/(1 – χ)].    (1) 

 В (1), согласно [1, 5], параметр χ связывает эффективную толщину кристалла в 
каждом j поколении (1 ≤  j ≤ n) с размером связной области Lсв (j -1) предыдущего по-
коления, а операция INT означает выделение целой части величины { }. Заметим, 
что в [1, 5] величина n была занижена на 1 (из-за использования неравенства Lсв ≥ 
Lmin). В симметричной модели в качестве допустимых значений χ принимается 10-2 ≤ 
χ < 1. Истинной тонкопластинчатой морфологии соответствуют χ, близкие к гранич-
ным значениям 10-2,  и наименьшая степень превращения, отождествляемая с объем-
ной долей δМ  мартенсита: 

δМ =1 – (1– χ)3 n .     (2) 

Например, при Lсв0 = 100мкм, Lmin = 1мкм и χ = 10-2 из (1) и (2) находим n = 7, 
δМ≈ 0.19. Линзовидной форме кристаллов соответствует двухстадийное формирова-
ние. На первой стадии возникает тонкопластинчатый мидриб, со значительным уши-
рением которого связывается вторая стадия. Формально этот морфологический ва-
риант можно анализировать с тех же позиций, используя значения параметра 10-1 ≤ χ 
< 1, что при сопоставимых значениях n ведет к увеличению δМ. В частности, при Lсв0 
= 100мкм, Lmin = 1мкм и χ = 10-1 получаем  n  = 6, δМ ≈ 0.85.  
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Однако при γ-α МП в сплавах железа наибольшие значения δМ достигаются при 
относительно высоких температурах Ms (например, для низкоуглеродистых сталей). 
В этом случае условие для генерации неравновесными электронами волн, управля-
ющих ростом кристалла, не выполняется. Энергия УВП лимитируется энергией, за-
данной при возникновении НВС, и быстро исчерпывается. Поэтому отдельные кри-
сталлы имеют вид реек с габитусами вблизи {557}γ, причем с распространением 
УВП связан не наибольший размер, а ширина реечных кристаллов. Топология суще-
ственно изменяется - кристаллы мартенсита не рассекают до конца связные объемы 
аустенита. Оценки, типа (2), непосредственно использовать нельзя, и возникают во-
просы о способах компактификации кристаллов и дополнительных механизмах МП, 
ведущих к большим δМ. В достаточно крупных зернах реечные кристаллы формиру-
ют пакетную морфологию [6]. В состав отдельного пакета включаются кристаллы, 
содержащие до шести ориентировок, габитусы которых составляют наименьшие уг-
лы с плоскостью {111}γ, входящей в ориентационное соотношение. Меняются и 
ДЦЗ. Для реечных и тонкопластинчатых кристаллов – это, соответственно [7], сег-
менты дислокационных линий вдоль направлений <110> γ и <112>γ. Анализ [8, 9], 
показал, что в формировании пакетного мартенсита важны сегменты дислокацион-
ных сеток, ассоциированные с тройными узлами, приводящие к кристаллам наблю-
даемых ориентировок. Имеет место самоорганизующийся рост пакета. В том числе 
особенно важен механизм образования «стопы» реечных кристаллов с одинаковыми 
ориентировками [8]. Ясно, что при уменьшении размеров зерен пакет может вы-
рождаться до структуры стопы. Не исключено, что дополнительный вклад в степень 
превращения вносят кристаллы мартенсита напряжения и деформации, генерируе-
мые при релаксации напряжений. Напомним, кристонный механим релаксации 
напряжений объясняет наблюдаемую плотность дислокаций внутри кристаллов [9]. 
Вне кристаллов мартенсита кристоны должны инициировать мартенсит деформации 
[10]. Поэтому влияние размера Dc на δМ для пакетного мартенсита представляется 
менее значимым.  
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В динамической теории мартенситных превращений (МП) в случае γ - α МП в 
сплавах на основе железа формирование двойниковой структуры (ДС) связывается с 
согласованным распространением длинноволновых (ℓ) и коротковолновых (s) волн 
смещений [1, 2], входящих в состав управляющего волнового процесса (УВП). УВП 
распространяется из области начального возбужденного (колебательного) состояния 
(НВС), возникающего в упругих полях дислокационного центра зарождения. В кри-
сталлогеометрическом подходе [3] наличие регулярной ДС (либо регулярной систе-
мы сдвигов) является необходимым условием для образования кристаллов с габиту-
сами {31015}γ - {2 5 9}γ. Чтобы  обеспечивалась макроскопическая инвариантность 
габитусов при МП, каждому габитусу должно соответствовать строго определенное 
соотношение β компонент ДС. Однако, при наличии ДС имеет место лишь тенден-
ция к регулярности, а величина β может варьироваться в пределах одного мартен-
ситного кристалла. Более того,  кристаллы  c габитусами {31015}γ могут и не иметь 
двойников превращения [4], что указывает на неадекватность подхода [3]. Хотя в [1, 
2] анализировались варианты динамического формирования регулярной ДС, основа-
ний для отмеченной выше коллизии между расчетными и экспериментальными дан-
ными не возникает, поскольку за формирование габитусной плоскости отвечают ис-
ключительно ℓ - волны. Ключевая роль описания ДС (наряду со сверхзвуковой ско-
ростью роста кристаллов) для понимания природы МП подчеркивалась в [5], там же 
были перечислены причины, которые должны приводить к варьированию отношения 
объемов компонент ДС. Поэтому следует последовательно рассмотреть варианты 
формирования ДС при учете влияния как детерминированных, так и стохастических 
факторов. К последним, в частности, относится разность фаз s- и ℓ- колебаний в мо-
мент возникновения НВС. Здесь анализируется влияние на величину β  одного из 
детерминированных факторов. А именно: на примере данных об упругих модулях и 
фононном спектре для сплава Fe-30Ni показано, что учет реального соотношения 
скоростей s- и ℓ- волн приводит к отклонению от идеального условия для формиро-
вания регулярной ДС. В результате, формируется модулированная структура ДС, 
состоящая из фрагментов. Размеры фрагментов зависят от места локализации в об-
ласти фронта УВП возникающей спонтанно s- ячейки, порождающей данный фраг-
мент. Значит, в отличие от формирования регулярной ДС, когда требуется активация 
единственной s-ячейки (с оптимальной для согласования с ℓ- колебаниями разно-
стью фаз), для достаточно длинных двойникованных тонкопластинчатых кристаллов 
следует ожидать неоднократных спонтанных возбуждений s-ячеек.  
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СОПОСТАВЛЕНИЕ ГЕОМЕТРИИ СТРОЕНИЯ ВЯЗКИХ ИЗЛОМОВ  

СТАЛЕЙ В РАЗЛИЧНОМ СОСТОЯНИИ ПОСТАВКИ 
 

Ле Хай Нинь, Соколовская Э.А., Кудря А.В., Траченко В.А., 
Нго Нгок Ха, Ахмедова Т.Ш. 

 
До сих пор не вполне понятно, какие отличия в геометрии строения вязких из-

ломов сталей в различном состоянии поставки (поковки, сорт, лист) определяют раз-
брос уровня их вязкости при случайном размещении ямок в плоскости излома. Од-
ной из причин является отсутствие быстродействующих средств реконструкции гео-
метрии трехмерной картины рельефа вязких изломов, что необходимо для их массо-
вых измерений. С этой целью могут быть эффективны алгоритмы стереофотограм-
метрии, позволяющие восстановить 3D-изображения по стереопарам, полученным в 
сканирующем электронном микроскопе [1]. Дополнительную информацию в этой 
связи можно получить из 2D-панорам изломов, склеенных из серии смежных кадров 
(при необходимости в масштабах образца). В данной работе эти методы были ис-
пользованы для выявления различий в строении вязких изломов сталей с различной 
структурой. 

Исследовали строение изломов образцов на удар и растяжение (на дне макро-
хрупкого квадрата, или плоской площадке в изломе типа «конус-чашечка» сталей 
40Х2Н2МА, 15Х2НМФА 16Г2АФ 38ХН3МФА-Ш и 09Г2С) в сканирующем элек-
тронном микроскопе (СЭМ) HITACHI S-800 и JEOL JSM-6610LV в диапазоне уве-
личений (×50…2500). В изломе каждого образца было просмотрена площадь от 
1,8×104 до 2,8×106 мкм2 (не менее 2-5 образцов на вариант). Из стереопар изображе-
ний изломов с помощью программы PHOTOMOD реконструировали цифровые 
трехмерные модели. Далее их обрабатывали с использованием различных про-
граммных пакетов (Origin Pro, Statistica, Excel). Сопутствующую изломам микро-
структуру сталей, выявляли с помощью травления в 3%-спиртовом растворе азотной 
кислоты, макроструктуру – после глубокого травления в 50 % р-ре HCl. Травлением 
в горячем пересыщенном водном растворе пикриновой кислоты с добавлением по-
верхностно-активного вещества (моющее средство "FAIRY") с последовательной 
переполировкой выявляли бывшее зерно аустенита. 

Из измерений 3D-моделей вязких изломов была оценена геометрия элементов 
их строения (ямок и перемычек между ними). В частности, было показано, что в ря-
де случаев контур ямки имеет неправильную форму, также наблюдаются овальные 
ямки, вытянутые в направлении сдвига. Геометрия контура ямки дала информацию о 
градиенте пластической деформации перемычек, предшествующей слиянию смеж-
ных пор, геометрия строения перемычек - особенности процесса образования и сли-
яния пор (образования ямок). Оказалось, что все многообразие перемычек можно 
свести к двум типам, простой геометрии (вершина между двумя впадинами) – раз-
рушение срезом или более сложной формы (с пологой вершиной и вторичными мик-
роямками на плато) – разрушение мезоотрывом. 

По результатам измерения поперечников на 2D-изображениях вязкого излома 
образца из сталей 15Х2НМФА, 09Г2С, 40Х2Н2МА оценили вытянутость ямок и её 
ориентацию относительно направления магистрального распространения трещины. 
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Выявлено что, направления вытянутости ямок для разных образцов друг с другом не 
всегда одинаковы. Так, например, для изломов ударных образцов сталей 
15Х2НМФА, направление вытянутости ямок более близко к направлению распро-
странения магистральной трещины, по сравнению с изломами сталей 09Г2С. 

При анализе микростроения вязких изломов конструкционных сталей обычно 
наблюдается скученность - скопления ямок, обычно близких по размерам. Это 
возможная причина снижения вязкости металла. Для описания неоднородности в 
размещении ямок в плоскости вязкого излома использовали построение полиэдров 
Вороного. Из статистики полиэдров Вороного следует, что наблюдаемое увеличение 
ударной вязкости ряда конструкционных сталей с 0,54 до 2,8 МДж/м2, относительно-
го сужения с 37 до 75 %, сопровождается ростом доли крупных ямок (их размеров от 
8 до 25 мкм), уменьшением площади перемычек между смежными ямками. 

Было также показано, что различие в соотношении глубин и диаметров ямок: 
0,87 ± 0,04; 0,61 ± 0,03 и 1,34 ± 0,08 отражает особенности эволюции пор в продоль-
ных образцах (на удар и на растяжение) и Z-образцах на растяжение стали с феррит-
перлитной полосчатостью 

В целом полученные результаты указывают на перспективность использования 
предложенных подходов для количественного описания вязких изломов и позволило 
получить более полное представление о механизмах вязкого разрушения. 
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2013, № 4. – с. 143-153. 
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В настоящее время уделяется большое внимание сталям ферритно-

мартенситного класса, дисперсно-упрочненным частицами сложных оксидов иттрия 
и титана (ДУО сталям), которые сочетают в себе высокую радиационную стойкость, 
свойственную сталям ферритно-мартенситного класса, и высокую жаропрочность за 
счет присутствия в структуре термически стабильных оксидов размером 10–40 нм 
[1-6]. 

Основные проблемы внедрения таких сталей связаны, в основном, с техноло-
гическими проблемами [1-3]. Обычно, такого типа ДУО стали изготавливаются сле-
дующим образом – 1) механическое легирование порошка стали оксидными части-
цами; 2) консолидация полученного порошка одним из методов (экструзия или горя-
чее изостатическое прессование); 3) изготовление изделий методами горячей и хо-
лодной деформации [6]. Однако при существующей технологии трудно добиться по-
стоянства свойств в условиях массового производства. 

Основной целью настоящей работы является изучения особенностей изготов-
ления стали ЭП450ДУО путем плазменно-искрового спекания (spark-plasma 
sintering), а так же изучение некоторых механических свойств полученных таким ме-
тодом сталей. 
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Исходным материалом являлся порошок стали ЭП450, полученный распылени-
ем расплава. Полученный порошок смешивался с оксидом иттрия (0,3 вес.%) и под-
вергался механическому легированию в планетарной мельнице. Спекание и осадка 
полученных образцов проводилась в графитовых пресс-формах на установке плаз-
менно-искрового спекания (SPS). Осаженные образцы подвергались горячей ковке 
на прямоугольную пластину толщиной 8 мм в температурном интервале 1200–
900 °С. После чего, полученные пластину прокатывались в горячую (1000–900 °С) 
до толщины 2 и 1 мм. Полученные пластины разрезались на части и прокатывались в 
теплую (500–300 °С) до толщины 0,6 мм, после чего из них нарезались плоские об-
разцы для испытания на растяжение.  

Механические испытания проводили на образцах, подвергнутых нормализации 
(1100 °С, 1 час + закалка, после чего отпуск 700 °С, 1 час + охлаждение с печью). 
Образцы испытывались на машине INSTRON, со скоростью деформации 0,5 мм/мин. 
Микротвердость образцов определялась при нагрузке 200 г, время выдержки под 
нагрузкой – 15 с. 

Как было обнаружено на первых образцах, полученных методом SPS, они об-
ладают крайне неоднородной структурой [6]. При попытке деформировать такие об-
разцы они разрушались при максимальных степенях деформации 4 %. Разрушение 
было вызвано расслоением образцов по границам агломератов крупных зерен. Нами 
было выдвинуто предположение, что для того что бы повысить пластичность и по-
давить межзеренное разрушение, необходимо разрушить структуру, образовавшую-
ся при спекании. Для этого был предложено деформировать образец в наиболее мяг-
ких условиях – при высокой температуре и минимальной скорости деформации. Для 
нагрева под деформацию был использован нагрев пропусканием тока в аппарате 
SPS.  

 После деформации при температуре 900 °С на 25-40 % были получены пла-
стичные заготовки, которые удалось подвергнуть ковке и горячей прокатке с сум-
марным обжатием 90 %. Повышение пластичности оказалось связанным с разруше-
нием структуры спеченного компакта, а также рекристаллизационными процессами, 
прошедшими в процессе медленной горячей деформации (деформация осуществля-
лась в течении 20 минут). Для оценки деформационной способности полученных 
образцов была исследована зависимость прочности и удлинения образцов от степени 
холодной деформации. Результаты испытания образцов приведены на рисунке 1. 
Для сравнения, на этом же рисунке приведены результаты испытаний стали 
ЭП450ДУО, полученной классическим методом экструзии [1]. 

 

  
a b 

Рис. 1. Зависимость предела прочности от обжатия при холодной прокатке (a);  
зависимость максимального удлинения от обжатия при холодной прокатке (b) 



274 
 

 
Как видно из сравнения полученных данных, образцы после спарк-

плазменного спекания сильнее упрочняются при холодной деформации, сохраняя 
при этом пластичность на уровне образцов, полученных в [1]. 
 Приведенные результаты проводящихся в МИФИ работ по получению и ис-
следованию деформированных заготовок из дисперсно-упрочненной оксидами фе-
ритно-мартенситной стали ЭП-450 показывают, что образцы дисперсионно-
упрочненной стали, полученные методом плазменно-искрового спекания легко под-
даются деформации ковкой и прокаткой после их прессования при температуре 
900 °С с осадкой на 25–40 %. Полученные прокаткой образцы показали более высо-
кую скорость упрочнения при холодной деформации, по сравнению данными по 
экструдированным сталям.  
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Эксплуатация труб большого диаметра повышенной категории прочности 

определяет повышенные требования к однородности качества используемого метал-
ла. В значительной мере его лимитирует однородность микроструктуры (при выпол-
нении необходимых требований к металлургическому качеству трубной стали). Од-
нако при её оценке средствами оптической микроскопии существует известная не-
определенность из-за трудностей в идентификации отдельных структурных состав-
ляющих вследствие их дисперсности [1]. В этой связи оценка границ эффективного 
применения оптической микроскопии является достаточно актуальной, с учетом её 
роли для аттестации структур трубных сталей при массовом их производстве. 
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В качестве основного объекта исследования были использованы трубные стали 
классов прочности К60, К65, К70, полученные в соответствии с существующими 
технологиями [1], дополнительных объектов исследования - листовые стали 08Ю и 
09Г2С, прокат из стали 40Х2Н2МА после улучшения. 

Для наблюдения и измерения структур были использованы широкие возмож-
ности современной микроскопии: оптической (ОМ) Axio Imager, растровой элек-
тронной (РЭМ) JSM7600F с программным обеспечением TexSEM Lab (TSL) для ана-
лиза картин дифракции обратно-рассеянных электронов (EBSD) и атомно-силовой 
микроскоп NTEGRA (АСМ). 

Однозначность в интерпретации морфологии микроструктур, наблюдаемых в 
оптическом микроскопе, достигалась за счет одновременного её наблюдения (на од-
них и тех же полях зрения) дополнительными методами (АСМ, РЭМ и EBSD- анали-
за). Локализация полей зрения (прямоугольной или квадратной формы) обеспечива-
лась нанесением в их углах отпечатков твердости на твердомере BUEHLER 
OMNIMET MHT при уровне нагрузки, обеспечивающем их сохранение в процессе 
работы со шлифами, и отсутствие влияния на микроструктуру. 

Из измерения топографии шлифа (после травления в соответствующих практи-
ке металлографии реактивах для структур исследуемого типа) были оценены разли-
чия в морфологии светлых и темных участков в структуре, строении границ раздела 
между различными (и идентичными) структурными составляющими, влияние ори-
ентировки зерен относительно плоскости шлифа. Отдельно было изучено влияние 
продолжительности травления в формировании рельефа шлифа. 

Результаты наблюдения микроструктур, в частности, позволили уточнить мор-
фологию границ раздела смежных зерен феррита и аустенита (по измерениям АСМ): 
ступенька (перепад двух плоскостей) и «канавка травления» в сталях 08Ю и 
40Х2Н2МА соответственно. Большинство границ, наблюдаемых в оптический мик-
роскоп, были высокоугловыми (из оценок углов разориентировки зерен с использо-
ванием EBSD - анализа).  

Показано, что морфология границ феррита и бейнита в трубных сталях класса 
прочности К65 имеет подобный характер. Из измерений интенсивности их яркости и 
геометрии строения (размер и вытянутость) вытекает, что средствами ОМ возможно 
объективно разделение таких структурных составляющих как феррит и бейнит при 
увеличениях до 1000 крат. Оптическая микроскопия может также удовлетворитель-
но описать геометрию зерна (в микронных его масштабах) за исключением тех слу-
чаев, когда в структуре присутствуют зёрна с малым углом разориентировки. При 
повышении дисперсности структур эффективным становится использование средств 
сканирующей электронной микроскопии. 

Полученные результаты могут быть полезны для объективной интерпретации 
структур трубных сталей, при их массовых измерениях с использованием автомати-
ческих анализаторов структур в масштабах соизмеримых с габаритами образца и из-
делия (по толщине листа). 
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В настоящее время практически все сферы жизнедеятельности человека нуж-

даются в улучшении качеств существующих материалов. Множественные исследо-
вания демонстрируют, что свойства материала существенным образом определяются 
кристаллографической текстурой. Как правило, наличие текстуры в материале при-
водит к анизотропии свойств. Существуют модели (например, статистические физи-
ческие теории пластичности), способные описать внутреннюю структуру материала, 
в том числе и процессии текстурообразования, однако вопросы идентификации па-
раметров модели остаются открытыми. Для решения последней задачи предлагается 
использовать экспериментальные данные о текстурах в материале и сопоставлять их 
с результатами моделирования. Как правило, такие данные представляют собой по-
люсные фигуры (ПФ) и для их сравнительного анализа перспективным представля-
ется подход, основанный на вейвлетах [1].  

Работа посвящена проблеме сравнения полюсных фигур, полученных по-
средством физически моделей неупругого деформирования, с экспериментальными 
данными. Сложность сопоставления заключается в переходе от изображения экспе-
риментальной полюсной фигуры к массивам данных, и представлении их в едином 
формате с теоретическими результатами. На данном этапе работы рассматривались 
тестовые задачи, и полюсные фигуры генерировались без использования физических 
моделей. Важнейшей частью работы является сравнение массивов данных, получен-
ных в результате обработки изображений теоретических и экспериментальных по-
люсных фигур. В работе предлагается анализировать спектральный состав сигналов 
(массивов данных) и оценивать корреляцию их частотных составляющих. С этой це-
лью применяется математический аппарат вейвлетов, хорошо зарекомендовавший 
себя в задачах, связанных с анализом пространственных полей со сложной много-
масштабной структурой, временных сигналов с меняющимся со временем спек-
тральным составом, поверхностей материала и т.д.[2]. 

Непрерывное вейвлет преобразование и корреляционная функция двух сигна-
лов имеют вид: 
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где M ‒ мера корреляции, K ‒ корреляционная функция, теорW  и экспW  ‒ функция 

вейвлет коэффициентов теоретических и экспериментальных данных, теорs  и экспs  ‒ 

теоретические и экспериментальные данные, *Ψ − анализирующий вейвлет (звез-
дочка обозначает комплексное сопряжение), который получается вращением одно-
мерного вейвлета вокруг выделенной оси, a1 и a2 ‒ границы масштаба, на котором 
рассматривается сигнал, t – радиус-вектор, зависящий от двух пространственных ко-
ординат, а  ‒ масштаб, b ‒ вектор сдвига двух пространственных координат.  

 
 

  
 

 

а б в 
 

Рис.1. Тестовая задача сравнения полюсных фигур; а) «эталонная» ПФ, б) ПФ, получившая-
ся из «эталонной» путем затирания 50% точек, в) корреляционная функция для этих ПФ 

 
В ходе работы был разработан алгоритм для задачи о сравнении двух прямых 

полюсных фигур. Проведенные серии численных расчетов для полюсных фигур, от-
личающиеся количеством зерен или их ориентацией  относительно оси, пер-
пендикулярной плоскости чертежа и проходящей через центр координат,  свидетель-
ствуют о применимости данного метода при решении задачи идентификации пара-
метров физических моделей неупругого деформирования, учитывающих ротации 
кристаллитов. 

 
Работа выполнена при финансовой поддержке Российского фонда фундамен-

тальных исследований (№16-31-60002-мол-а-дк, № 16-31-00215-мол-а). 
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Одним из лучших токопроводящих материалов является медь. Использование 

электоконтактов из меди со сформированным на ее поверхности слоем с заданными 
физико-механическими свойствами позволит значительно увеличить ресурс деталей 
по сравнению с электроконтактами из чистой меди. 

Одним из высокоперспективных способов создания функциональных поверх-
ностных слоев на меди является диффузионное насыщение поверхности меди 
редкоземельными металлами (РЗМ) в хлоридных солевых расплавах. В настоящей 
работе диффузионное насыщение производили в расплавах LiCl–КСl, содержащих 
диффузант-ионы иттрия, иттербия при различных температурах и времени 
насыщения на лабораторной установке. Металлографические исследования 
выполняли на оптическом микроскопе Neophot 21, сканирующем электронном 
микроскопе JEOL JSM-6510 LV. Рентгеноструктурный анализ проводили на 
рентгеновском дифрактометре SHIMADZU LabX XRD-6000. Механические свойства 
оценивались измерением микротвердости на приборе ПМТ 3. 

В процессе диффузионного насыщения РЗМ формировались поверхностные 
слои, микроструктура которых существенно отличалась от микроструктуры чистой 
меди. Толщина получаемого диффузионного слоя зависела от времени и 
температуры насыщения. При насыщении иттербием при температуре 700 °С в 
течение 1 ч и 2,5 ч толщина слоя составила 30 мкм и 90 мкм соответственно (рис.1). 
Результаты металлографического исследования показали, что поверхностные слои 
имеют гомогенное строение. 

 

   
а    б 

Рис.1. Диффузионный слой медь – иттербий:  
а – отжиг 700 °С, 1 ч.; б – отжиг  700 °С, 2,5 ч. 

 
В результате рентгеноструктурного анализа установлено, что образующиеся 

поверхностные слои содержат интерметаллидные соединения Cu5Y, Cu3Y, Cu5Yb. 
Микротвердость слоя составляет 4500 – 6000 МПа. 

Применяемая технология более экономична и проста в реализации по 
сравнению с такими технологиями создания поверхностных слоев как лазерно-
плазменное или электровзрывное напыление. 
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Представлен обзорный доклад, включающий следующие разделы: 
1. технологические основы, преимущества и области применения газопорош-

ковой лазерной наплавки (ГПЛН);  
2. влияние состава наплавляемого лазером NiCrBSi порошка на структуру, фа-

зовый состав, микромеханические и трибологические свойства покрытий; 
3. композиционные NiCrBSi – TiC покрытия, полученные методом ГПЛН; 
4. получение износостойких NiCrBSi покрытий с особо высоким уровнем теп-

лостойкости комбинированной лазерно-термической обработкой; 
5. фрикционная обработка – новый способ финишной упрочняющей обработки 

NiCrBSi покрытий.  
Газопорошковая лазерная наплавка — это технологический процесс получения 

поверхностных покрытий, в процессе которого тонкий поверхностный слой основ-
ного металла оплавляется лазерным лучом совместно с присадочным материалом в 
виде порошка, подаваемого газовым потоком непосредственно в зону лазерной 
наплавки. Лазерную наплавку характеризует высокая скорость охлаждения за счет 
локальности нагрева и интенсивного теплоотвода вглубь детали, минимальная вели-
чина зоны термического влияния, хорошее металлургическое сцепление покрытия с 
подложкой, возможность выборочной высокоточной наплавки небольших участков 
деталей с обеспечением их низкого коробления, незначительная пористость покры-
тий и др. Технология газопорошковой лазерной наплавки позволяет наплавлять на 
поверхность твердые сплавы, металлокерамику, быстрорежущие стали. Покрытия на 
основе никеля системы NiCrBSi используются при изготовлении валов и валков про-
катных станов, инструмента, плунжеров, штампов горячего деформирования, экс-
трудеров, шестерен, рольгангов в станах горячей прокатки, лопаток вентиляторов и 
дробеметов, насосных вкладышей и других деталей, эксплуатируемых в условиях 
интенсивного изнашивания, коррозии и повышенных температур.  

Установлена возможность повышения прочностных и трибологических харак-
теристик NiCrBSi покрытий за счет изменения содержания углерода, хрома и бора в 
наплавляемом порошке. Формирование методом ГПЛН NiCrBSi покрытий с 0,80-
0,92 % С, 16,0-18,2% Cr, 4,0-4,2 % В с высокопрочными фазами Cr7C3 (1580-1800 
HV) и CrB (1950-2420 HV) обеспечивает повышение твердости и износостойкости в 
условиях абразивного изнашивания по абразиву различной твердости (корунду, 
~2000 HV, и карбиду кремния, ~3000 HV) и трения скольжения в окислительной и 
безокислительной атмосфере по сравнению с менее легированными покрытиями, 
содержащими 0,30-0,48 % С, 13,5-14,8 % Cr, 2,1 % В, основной упрочняющей фазой 
которых является карбид хрома Cr23C6 с твердостью 1000-1150 HV. Увеличение ле-
гированности покрытий ограничивает процессы микрорезания при абразивном воз-
действии и адгезионного схватывания при трении скольжения. Это в значительной 
степени обусловлено повышенной способностью поверхности более прочного по-
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крытия деформироваться преимущественно в упругой области (без остаточного 
формоизменения). 

Дальнейшее эффективное упрочнение и повышение износостойкости покрытий 
на хромоникелевой основе достигается путем создания на их основе композицион-
ных покрытий при введении в состав порошков различных добавок. Композицион-
ные покрытия NiCrBSi–TiC, полученные газопорошковой лазерной наплавкой с до-
бавлением в наплавляемый порошок марки ПГ-СР2 порошка карбида титана TiC 
гранулометрического состава 50–100 мкм в количестве 15 и 25 % масс отличаются 
повышенной твердостью и абразивной износостойкостью. Рост сопротивления абра-
зивному изнашиванию покрытий с 15 и 25 % TiC соответственно в 2 и 4 раза по 
сравнению с износостойкостью базового NiCrBSi покрытия с основной упрочняю-
щей фазой Cr23C6 обусловлен присутствием в основе композиционных покрытий 
крупных частиц TiC, образующих высокопрочный (2500-2900 HV) каркас, наличие 
которого способствует смене основного механизма изнашивания покрытий от мик-
рорезания к царапанию в условиях испытаний по закрепленному абразиву (корунд, 
HV~2000).  

Износостойкие покрытия в ходе выполнения последующих технологических 
операций или в процессе эксплуатации могут испытывать значительные термиче-
ские воздействия. Обнаружен эффект повышения твердости и износостойкости хро-
мо-никелевых покрытий, полученных лазерной наплавкой, при высокотемператур-
ном отжиге. На основе указанного эффекта разработан новый комбинированный 
способ получения износостойкого NiCrBSi покрытия с особо высокой теплостойко-
стью, включающий ГПЛН и последующий оптимизированный отжиг при темпера-
турах 1000-1075°С (патент РФ № 2492980). Способ обеспечивает сохранение повы-
шенных уровней твердости и износостойкости покрытий в условиях нагрева до 
1000°С. Это обусловлено формированием в процессе высокотемпературного отжига 
и последующего охлаждения структуры, в которой крупные частицы карбидов и бо-
ридов хрома образуют термически стабильный  высокопрочный износостойкий кар-
кас.  

Наплавленные слои характеризуются значительной волнистостью и шерохова-
тостью поверхности, что устраняется, как правило, шлифованием абразивными кру-
гами. Предлагается в качестве финишной технологической операции использовать 
фрикционную обработку (ФО), позволяющую устранить недостатки шлифования 
покрытий (прижоги, растягивающие напряжении), обеспечивая одновременно до-
полнительное повышение их прочностных и трибологических свойств, формирова-
ние благоприятных сжимающих напряжений, а также высокое качество поверхно-
сти. В частности, ФО покрытия ПГ-СР2 скользящим индентором из мелкодисперс-
ного кубического нитрида бора при коэффициенте трения f = 0,25 формирует сильно 
диспергированный поверхностный слой толщиной 5–7 мкм, обеспечивает дополни-
тельное эффективное упрочнение поверхности покрытия (от 570 HV 0,025 до 855 
HV 0,025) при общей глубине упрочненного слоя 100 мкм, низкую шероховатость 
поверхности (Rа = 60 нм) и благоприятные сжимающие остаточные напряжения 
(−400 МПа), а также рост сопротивления поверхности контактному механическому 
воздействию и изнашиванию при абразивном воздействии и трении скольжения без 
смазки и со смазкой (в условиях граничного трения). 

 
Работа выполнена в рамках государственного задания ФАНО России по теме 

«Структура» № 01201463331 (проект № 15-9-12-45) и при частичной поддержке 
гранта РФФИ № 16-38-00452. 
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В последнее время проявляется повышенный интерес к так называемым высо-

коэнтропийным сплавам (ВЭСам), сообщения о которых впервые были опубликова-
ны более 10 лет назад Yeh и Cantor [1,2]. Обычный подход к созданию сплавов за-
ключается в выборе основного элемента, к которому затем добавляются другие эле-
менты для получения желаемой комбинации физико-механических свойств. Однако, 
возможен и другой путь в создании новых материалов, базирующийся на том, что 
сплав содержит несколько основных элементов с примерно равным эквимолярным 
содержанием. Так как при количестве элементов более 4-5 повышается энтропия 
смешивания – это и привело к тому, что их стали называть высокоэнтропийными. В 
основе концепции, представленной в работе [1], лежало утверждение, что рост эн-
тропии, приводя к очевидному снижению свободной энергии, ведет к образованию 
стабильных твердых растворов. Хотя в реальности таковых оказалось значительно 
меньше, чем ожидалось, тем не менее, новые композиции сплавов на основе неупо-
рядоченных твердых растворов и промежуточных фаз представляют значительный 
интерес с точки зрения формирования свойств недостижимых в обычных металличе-
ских сплавах.  

В докладе на основе данных, представленных в литературе, и собственных ра-
бот авторов рассматривается состояние проблемы создания многоэлементных высо-
коэнтропийных сплавов. Анализируются критерии образования неупорядоченных 
твердых растворов и промежуточных фаз. Дается обзор данных, касающихся осо-
бенностей формирования их структуры и ее стабильности. Приводятся результаты, 
демонстрирующие природу твердорастворного упрочнения сплавов, вызванного 
сильным искажением решетки, из-за разницы атомных размеров растворенных эле-
ментов. Сообщается, что для таких систем характерна замедленная диффузия и в них 
наблюдается так называемый «коктейльный эффект», заключающийся в том, что 
свойства высокоэнтропийных сплавов не являются результатом усреднения свойств 
образующих их элементов.  

В докладе приводятся примеры реализации в этих сплавах свойств вязкости, 
пластичности, сверхпластичности, прочности, жаропрочности, жаростойкости, твер-
дости, сопротивления износу заметно превышающих свойства  обычно применяе-
мых на практике сплавов.   
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Линейная часть магистральных трубопроводов ОАО «АК «Транснефть» состо-

ит из 7,3 млн. трубных секций, содержащих многообразие марок сталей и техноло-
гий производства, обеспечивающих необходимый комплекс свойств. Из них не ме-
нее половины эксплуатируются более 30 лет [1]. 

В связи с тем, что главным приоритетом деятельности ОАО «АК «Транснефть» 
является экологическая и промышленная безопасность транспортировки нефти и 
нефтепродуктов при сохранении и увеличении проектной пропускной способности 
трубопроводов независимо от сроков их эксплуатации, актуально выполнение ком-
плексных работ по определению фактических свойств сталей труб различных перио-
дов разработки и производства. 

За период с 2000 по 2015 годы проведено не менее 1000 стендовых испытаний 
натурных образцов труб и более 19000 лабораторных испытаний образцов металла 
из труб, изготовленных из стали 36 марок. Трубы были произведены в период с 1945 
по 2015 годы по 52 государственным стандартам и техническим условиям заводами 
России, Японии, Италии, Германии, Чехии и др., из которых построены трубопрово-
ды ОАО «АК «Транснефть». 

В нормах и правилах, распространяющихся на проектирование новых и рекон-
струкцию эксплуатируемых магистральных трубопроводов [2], положения, учиты-
вающие возможную деградацию и «старение» металла, отсутствуют. 

В работе проводили оценку фактического состояния и особенностей структуры 
и механических свойств металла в нескольких состояниях: после изготовления труб 
(в том числе и длительно хранившихся в аварийном запасе), после многолетней экс-
плуатации на нефтепроводах и после циклических стендовых испытаний на базе 10 
000 циклов. 

Существенных изменений структурных параметров и механических свойств, 
характеризующих деформационное старение металла труб в процессе эксплуатации, 
выявлено не было. 

Электронномикроскопические исследования дислокационной структуры ме-
талла труб из аварийного запаса указывают на значительную пластическую дефор-
мацию металла на стадии производства труб. Она значительно больше пластической 
деформации, формирующейся в процессе эксплуатации. Степень пластической де-
формации различна в различных объемах металла, распределение дислокаций очень 
неравномерно. 

Структурные признаки малоцикловой усталости выявляются только в зонах 
естественных и искусственных дефектов (носят сугубо локальный характер). Нару-
шение герметичности трубопроводов или их разрушение происходят в зонах дефек-
тов. 

Каждую из марок сталей, применяемых на объектах системы «Транснефть» 
классифицировали по различным критериям: по годам разработки и производства 
(сроками эксплуатации), системам легирования (содержания углерода и легирующих 
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элементов), содержания и распределения вредных примесей, по технологиям произ-
водства и др. с целью их объединения и последующей группировки. 

В рамках работы создана и продолжает пополняться база данных фактических 
(уточненных) механических и химических характеристик трубных сталей. Данные 
используются для последующих расчетов на прочность и долговечность каждой 
трубы с определением предельных давлений и сроков эксплуатации с учетом коэф-
фициентов запаса, обеспечивающих безопасную эксплуатацию трубопровода на 
проектных режимах. 

 
1. Лисин Ю.В. Трубы держат давление// Трубопроводный транспорт нефти. № 08, 2015. 
2. Строительные нормы и правила. Магистральные трубопроводы. СНиП 2.05.06-85. -М.: 

Изд.Гос. Комитета СССР по делам строительства, 1985.53с. 
 
 

ТРУБЫ ДЛЯ МАГИСТРАЛЬНЫХ НЕФТЕПРОВОДОВ  
И НЕФТЕПРОДУКТОПРОВОДОВ 

 
Нестеров Г.В., Студёнов Е.П., Скородумов С.В., Азарин А.И. 

 
ООО «НИИ Транснефть», Москва,  

NesterovGV@niitnn.transneft.ru 
 

Трубы, используемые при строительстве, являются одним из основных элемен-
тов, определяющих надёжность и безопасность эксплуатации магистральных нефте-
проводов и нефтепродуктопроводов. 

С целью возможности использования при строительстве высококачественной 
продукции, ООО «НИИ Транснефть» совместно с ООО «ЧТПЗ Инжиниринг» в рам-
ках деятельности ТК 23 «Нефтяная и газовая промышленность» разработан нацио-
нальный стандарт, определяющий технические требования к сварным трубам диа-
метром от 114 до 1220 мм для магистральных нефтепроводов и нефтепродуктопро-
водов с рабочим давлением до 9,8 МПа. 

Стандартом предусмотрено изготовление труб диаметром от 114 до 630 мм, 
сваренных контактной сваркой током высокой частотой и труб диаметром от 530 
до 1220 мм, сваренных дуговой сваркой с продольным швом (швами). Установлено 
три уровня качества труб: трубы в обычном исполнении (оценка KCV при минус 
5 °С), трубы в хладостойком исполнении (оценка KCV при минус 20 °С) и трубы с 
повышенными эксплуатационными характеристиками (оценка KCV при минус 
40 °С). Классы прочности труб – К34-К60. При этом трубы в хладостойком исполне-
нии изготавливаются классами прочности не менее К52, а трубы с повышенными 
эксплуатационными характеристиками классами прочности не менее К56. 

В стандарт внесён ряд требований, которые отличают его от действующих в 
Российской Федерации стандартов на трубы для магистральных трубопроводов 
(ГОСТ Р 31447-2012, ГОСТ 20295-85), а именно: 

- введены требования к химическому составу, параметрам свариваемости и 
микроструктуре металла для труб различного исполнения; 

- увеличены требуемые значения ударной вязкости основного металла и свар-
ных соединений труб; 

- введены дополнительные требования по оценке вязко-пластических характе-
ристик металла труб; 

- введены дополнительные требования к качеству поверхности труб. 
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В соответствии с приказом Федерального агентства по техническому регулиро-
ванию и метрологии № 355-ст от 15.05.2015 г. национальный стандарт 
ГОСТ Р 56403-2015 «Магистральный трубопроводный транспорт нефти и нефтепро-
дуктов. Трубы стальные сварные. Технические условия» введён в действие с 01 ян-
варя 2016 года. 
 
 

НАНОСТРУКТУРНЫЕ ФОТОКАТАЛИЗАТОРЫ  
ДЛЯ ОЧИСТКИ СТОЧНЫХ ВОД 

 
Рузманова Я. Д.1, Соснин И. М.1,2, Чиркунова Н. В.1, Дорогов М. В.1,  

Викарчук А. А.1, Романов А. Е.1,2,3 
 

1Тольяттинский государственный университет, Тольятти, Россия, 
2Университет ИТМО, Санкт-Петербург, Россия, 

3ФТИ им. А. Ф. Иоффе РАН, Санкт-Петербург, Россия 
maxim@tltsu.ru 

 
Гетерогенный фотокатализ на данный момент является наиболее перспектив-

ным методом для деградации органических поллютантов до таких соединений, как 
CO2 и H2O. Среди всех известных фотокатализаторов наибольшее предпочтение от-
дается диоксиду титана, благодаря его высокой фотокаталитической активности, 
химической стабильности и относительно низкой стоимости. 

Синтез наноструктурного TiO2 был осуществлён посредством золь-гель метода 
с последующим легированием образцов металлическими примесями. В качестве 
прекурсора для синтеза чистого диоксида титана использовался тетраизопропоксид 
титана. 

Фотокаталитический тест был реализован в реакторе периодического действия, 
спроектированного на базе НИО-6. УФ источник облучения был применен для те-
стирования образца чистого диоксида титана. Источник видимого излучения исполь-
зовался при проведении фотокатализа с применением легированного диоксида тита-
на как фотокатализатора.  

В качестве модели загрязняющего вещества были использованы органические 
соединения, такие как краситель метиленовый синий, фенол, гликоль. Эффектив-
ность фотокатализа определялась путем анализа изменения концентрации поллю-
танта, которая измерялась методами газовой хромато-масс спектроскопиии и 
УФ/ВИД спектрометрии. 

Для определения размера частиц использовали лазерную дифракцию, опреде-
ление химического состава легированных частиц диоксида титана проводили мето-
дом энергодисперсионной рентгенофлуоресцентной спектрометрии, морфологию 
поверхности частиц определяли методом сканирующей электронной микроскопии.  

Расчета площади поверхности фотокатализатора проводили по теории БЕТ ме-
тодом низкотемпературной газовой адсорбции. 

Синтезированные наночастицы продемонстрировали высокую фотокаталити-
ческую активность при деградации органических соединений и достаточно высокую 
эффективность при повторном использовании фотокатализатора. 

 

Работа выполнена при поддержке гранта Министерства образования и науки 
Российской Федерации, постановление №220, в ФГБОУ ВПО "Тольяттинский госу-
дарственный университет", договор № 14.В25.31.0011. 
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ФАЗОВЫЕ И СТРУКТУРНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В ЖАРОПРОЧНЫХ 
СПЛАВАХ ТИТАНА 

 
Попов А.А., Россина Н.Г., Попова М.А. 

 
Уральский федеральный университет им. Первого Президента России Б.Н.Ельцина  

a.a.popov@urfu.ru 
 

Рассмотрены вопросы формирования структуры в жаропрочных псевдо- α и 
(α+β)-титановых сплавах при термической и деформационной обработках. Показа-
но, что морфология основных структурных составляющих (α и β -фаз) в основном 
определяет уровень жаропрочности, прочности и усталостных свойств. Однако при 
этом необходимо учитывать выделение третьих фаз – алюминидов и силицидов, ко-
торые во многом влияют на характеристики вязкости и пластичности. 

На примере промышленных (ВТ18у, ВТ25, ВТ9, ВТ8, IMI834) и модельных 
(Ti7Al1Mo4Sn7ZrSi, Ti7Al1Mo4Sn2ZrSi)  сплавов типа показано, что выделяющаяся  
фаза Ti3Al (α2-фаза) при повышенных температурах   (550…700оС) выделяется в ви-
де дисперсных частиц размером несколько нанометров, которые при комнатных 
температурах обусловливают низкие вязко-пластические свойства. При более низких 
температурах старения  α2-фаза может образовываться по механизму фазового пре-
вращения второго рода, в результате протекания упорядочения в α-твердом раство-
ре, и размер таких областей составляет несколько микрометров. Как следствие этого, 
резкого уменьшения вязкости и пластичности не происходит. Сформированная та-
ким образом структура достаточно термостабильна и при нагреве до температур 
550…600оС сохраняется.  

Рассмотрена роль силицидных частиц, которые выделяются в жаропрочных 
сплавах. Установлено, что в целом, силициды оказывают негативное влияние на 
уровень свойств. При этом силициды типа (TiZr)5Si3 выделяются преимущественно 
по межфазным α/β-границам раздела и способствуют уменьшению вязкости спла-
вов, а силициды типа (TiZr)6Si3, которые в зависимости от соотношения циркония и 
кремния имеют гексагональную или тетрагональную решетку, преимущественно 
располагаются в α-фазе. В результате α-твердый раствор обедняется по кремнию и 
сплавы имеют пониженные характеристики жаропрочности. 

На основании проведенных исследований предложены подходы к оптимизации 
составов сплавов для достижения повышенных служебных свойств. 

 
 

СТРУКТУРА И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА  
УЛЬТРАМЕЛКОЗЕРНИСТОГО МАГНИЕВОГО СПЛАВА Mg-1%Ca  

 
Камалов А.Ф., Чернейкина Я.В., Кулясова О.Б., Исламгалиев Р.К. 

 
ФГБОУ ВПО «Уфимский государственный авиационный технический универси-

тет», НИИ ФПМ, Уфа, Россия, dominick1@bk.ru 
 
Применение методов интенсивной пластической деформации (ИПД) позволяет 

сформировать наноструктуры в объемных образцах различных металлов и сплавов. 
При этом сильное измельчение зеренной структуры в сочетании с дисперсионным и 
твердорастворным упрочнением позволяет достичь в наноструктурных сплавах зна-
чительного повышения прочности при комнатной температуре. 
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Вместе с тем, в последние годы значительно возрос интерес к биосовместимым 
сплавам на основе магния, которые являются перспективными материалами для из-
готовления имплантантов, растворяющихся в живых организмах. 

Целью настоящей работы являлось изучение особенностей ультрамелкозерни-
стой структуры и механических свойств в магниевом сплаве Mg–1%Ca, подвергну-
том интенсивной пластической деформации кручением (ИПДК). 

Исследования, выполненные методом просвечивающей электронной микро-
скопии, показали, что применение ИПДК ведет к значительному измельчению сред-
него размера зерна в исследуемом сплаве до 206 нм (по сравнению с гомогенизиро-
ванным состоянием – 42 мкм).  

Измельчение структуры в процессе ИПДК способствовало увеличению микро-
твердости в 2 раза по сравнению с гомогенизированным состоянием. Исследование 
термостабильности показало, что микротвердость ИПДК образцов стабильна до 
200оС.  

Образцы после ИПДК и последующей термической обработки при 250оС про-
демонстрировали высокий предел прочности 245 МПа (по сравнению с гомогенизи-
рованным состоянием 101 МПа), при снижении пластичности до 4% (в гомогенизи-
рованном состоянии - 8%). 

 
 

СТРУКТУРА И СВОЙСТВА СЛОИСТЫХ МЕТАЛЛИЧЕСКИХ  
КОМПОЗИЦИОННЫХ МАТЕРИАЛОВ, ПОЛУЧЕННЫХ МЕТОДАМИ  

ПАКЕТНОЙ ПРОКАТКИ И СВАРКИ ВЗРЫВОМ  
 

Гладковский С.В. 1, Кутенева С.В. 1, Каманцев И.С. 1,  
Веселова В.Е. 1, Сергеев С.Н. 2 

 
1Институт машиноведения, УрО РАН, г. Екатеринбург  

2Институт проблем сверхпластичности металлов РАН, г.Уфа 
gsv@imach.uran.ru 

 
Все более широкое применение для изготовления изделий  конструкционного 

и функционального назначения в настоящее время  приобретают слоистые метал-
лические композиционные материалы (СМКМ), обладающие уникальным сочета-
нием физико-механических свойств и сопротивления хрупкому разрушению в 
широком температурном диапазоне. При разработке конструкции (схемы укладки и 
толщины чередующихся прочных и высоковязких слоев) и технологии изготов-
лении указанного класса материалов традиционными и инновационными методами 
(литье, сварка взрывом и давлением, накопительная пакетная прокатка с соедине-
нием слоев-ARB-процесс) основная задача заключается в целенаправленном 
формировании  оптимальной структуры слоев композита, а также повышенного 
уровня прочности, ударной вязкости и трещиностойкости материала.  

Для решения поставленной задачи разработаны новые составы и конструкции, 
а также получены методами горячей пакетной прокатки и сварки взрывом образцы 
3, 4, 5, 7 и 11-слойных СМКМ на основе низкоуглеродистых и сверхнизкоуглеродис-
тых сталей различного класса прочности 09Г2С, IF (001ЮТ), ЭП678 и алюмини-
евых сплавов АД0 и АМц. 

В работе изучены особенности формирования структуры, характер распреде-
ления в слоях химических элементов, микротвердости и модуля упругости, опреде-
лены механические свойства при испытаниях на растяжение, ударный изгиб и  ха-
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рактеристики динамической и циклической трещиностойкости. Методами оптиче-
ской, просвечивающей и растровой электронной микроскопии, включая EBSD-
анализ и метод ориентационно-фазового контраста установлено, что в процессе по-
лучения слоистых композитов при  пакетной прокатке на стане Дуо/кварто с диамет-
ром валков 255 мм, входящем в состав оборудования  ЦКП «Пластометрия» ИМАШ 
УрО РАН, в слоях стали 001ЮТ и 09Г2С формируется диспергированная зеренно-
субзеренная структура с размером структурных элементов в пределах 0,5–3,5 мкм, 
имеющая характерную направленность вдоль направления прокатки и преимуще-
ственно малоугловую разориентировку. Формирование  структуры в стальных слоях 
при получении композитов методом прокатки при температуре 600°C обусловлено 
одновременным развитием процессов фрагментации, характерных для холодной де-
формации, а также протеканием динамического возврата, характерного для горячей 
деформации. В результате комбинации этих механизмов в стали 09Г2С в условиях 
сложного напряженно-деформированного состояния образуются различные типы 
дислокационных структур, таких как ячеистая неразориентированная субструктра, а 
также сетчатая субструктура. Протекание процессов возврата приводит к снижению 
плотности дислокаций в теле субзерен за счет их стока на границы. При получении 
композита «09Г2С–АМц–09Г2С» методом пакетной прокатки «09Г2С-АМц-09Г2С» 
в слоях сплава АМц формируется сильно выраженная текстура деформации. Мето-
дом микрорентгеноспектального анализа установлено, что на границах стальных и 
алюминиевых слоев данного композита образуется интерметаллидная прослойка 
шириной до 13 мкм. При этом размер зерна алюминиевого сплава остается практи-
чески неизменным и сохраняется на исходной уровне  d ≈ 4,7–5,2 мкм. Интерметал-
лидные частицы Al6Mn, выделившиеся при нагреве до температуры горячей прокат-
ки, эффективно сдерживают рост зерна. 

Механистические испытания при комнатной температуре на растяжение с ис-
пользованием испытательной системы Instron8801 показали, что прочностные свой-
ства композитов при сохранении достаточного уровня пластичности в 1,5–2 раза 
выше по сравнению с основным компонентом композита – слоями из стали 09Г2С. 

На основании результатов ударных испытаний на инструментированном маят-
никовом копре «Tinius Olsen IT542» на примере слоистых композитов (Сталь 09Г2С-
Сплав АМц-Сталь 09Г2С» показано, что при ориентации фронта трещины по тормо-
зящему («crack-arrested») типу материал в условиях динамического нагружения со-
храняет высокие значения ударной вязкости, работы распространения трещины и 
динамической трещиностойкости в интервале температур от комнатной до жидкого 
азота. При указанной схеме ориентации фронта трещины относительно границ раз-
дела слоев  работа на распространение трещины в 3-6 раз превышает работу, затра-
чиваемую на зарождение трещины. При этом полного разрушения всех слоев  ком-
позита не происходит. Эффект аномального роста характеристик ударной вязкости с 
понижением температуры испытаний от комнатной до –60 °С выявлен также на 5 и 
7-слойных композитах из сталей 09Г2С (внешние слои толщиной 2 мм) и мартен-
ситно-стареющей стали ЭП678 (внутренние слои толщиной 1 мм). При этом наблю-
даемый эффект в наибольшей степени проявляется в композитах с прослойками из 
стали ЭП678 с ультрамелкодисперсной структурой. По результатам испытаний сло-
истых композитов «09Г2С–АМц–09Г2С» и «09Г2С+ЭП678–09Г2С» на живучесть и 
циклическую трещиностойкость в условиях высокочастотного циклического нагру-
жения (100 Гц) выявлены кинетические особенности развития усталостной трещины 
в СКМК, связанные с замедлением скорости ее роста при переходе границы слоев с 
различным уровнем прочностных и пластических свойств. Установлено, что при до-
стижении менее прочного, но более пластичного слоя из стали 09Г2С, развитие тре-
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щины приостанавливается и меняется траектория ее распространения. В многослой-
ном композите этот процесс повторяется после каждого последующего прохождения 
трещиной более прочного слоя стали ЭП678 и при ее выходе на пластичный слой 
стали 09Г2С.  Показано, что изученные СКМК имеют более высокое сопротивление 
усталостному разрушению по сравнению с монолитными материалами, что связано с 
уменьшением скорости распространения усталостной трещины за счет ее торможе-
ния в каждом вязком слое и диссипации энергии разрушения межслойными грани-
цами. 

 
Работа выполнена при частичной поддержке гранта РФФИ №16-38-

00723_мол_а и проекта УрО РАН № 15-15-1-52 (Программа «Арктика»). 
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Работы А.А. Попова по фазовым превращениям в сплавах при термической и 

химико-термической обработках являются классическими [1]. 
Актуальность проблемы не снижается в последние годы, т.к. создание новых 

материалов для турбинных лопаток авиационных газотурбинных двигателей (ГТД) 
усложняется с непрерывным ростом температуры газов перед турбиной, динамиче-
ских и вибрационных нагрузок. Работоспособность и ресурс рабочих лопаток турби-
ны высокого давления (ТВД) современных ГТД можно обеспечить только за счёт 
применения монокристаллических жаропрочных никелевых сплавов. 

В докладе приведены результаты исследования фазовых превращений и тонкой 
структуры в безуглеродистых монокристаллических никелевых сплавах,  легирован-
ных танталом, рением и рутением (ЖС36-ВИ, ВЖМ5-ВИ, ВЖМ4-ВИ), в условиях 
выдержек в температурном интервале 1050…1200°С. 

На специальных образцах изучены дифференциальная сканирующая калори-
метрия (ДСК) сплавов, а по кривым ДСК и производной (dДСК) были определены 
температуры фазовых переходов в сплавах (таблица 1). 

В процессе длительных выдержек в интервале температур 1050…1200°С из-за 
ликвационной неоднородности сплавов и диффузионных процессов перераспределе-
ния элементов W, Re, Cr, Mo, Co, Ni  и  Al, Ta  и Ru  в γ и γ′-фазах происходит обра-
зование ТПУ-фаз, которые окружены матрицей из γ′-фазы. При этом происходит из-
менение химического состава ТПУ-фаз в зависимости от температуры выдержки об-
разцов. 

Проведенные исследования показали, что ТПУ-фазы в сплавах окаймлены 
сплошным слоем γʹ-фазы, которая имеет отличающийся состав от исходной γʹ-фазы в 
сплаве. В процессе длительных высокотемпературных выдержек происходит коагу-
ляция и сращивание упрочняющей γʹ-фазы, в результате чего упрочняющая γʹ-фаза 
становится матрицей, в которой происходит рост вторичных фаз , обогащенных W, 
Re, Cr, Mo. 

mailto:n.a.popov@urfu.ru
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Таблица 1. Температуры фазовых переходов в сплаве ВЖМ4-ВИ 

  

Температура  
фазового  

перехода, °С 

После 
полной 

термооб-
работки 

Выдержка 
при 

Т=1200°С, 
τ=20час 

Выдержка 
при 

Т=1150°С, 
τ=500час 

Выдержка 
при 

Т=1100°С, 
τ=500час 

Выдержка 
при 

Т=1050°С, 
τ=1000час 

Н
аг

ре
в 

Начало растворе-
ния наночастиц γ′н 

- 718 714 724 728 

Начало раство-
рения γ′ -фазы 838 800-900 800-900 800-900 800-900 

Начало интен-
сивного раство-
рения γ′ -фазы 

1240 1240 1240 1240 1240 

Максимальная 
скорость раство-

рения γ′ -фазы 
1271 1278 1278 1276 1278 

Полное раство-
рение γ′ -фазы 1310 1300 1300 1300 1300 

О
хл

аж
де

ни
е 

Начало выделе-
ния γ′ -фазы 1242 1245 1242 1245 1245 

Максимальная 
скорость выделе-

ния γ′ -фазы 
1226 1223 1213 1223 1223 

Интервал пере-
хода в двухфаз-

ное (γ+γ′) состоя-
ние 

1200-900 1200-1000 1200-1000 1200-1000 1200-1000 

 
Было установлено, что ТПУ-фазы в сплавах являются µ и P – фазами.  В µ и P – 

фазах практически отсутствует Ru, т.е. рутений не является элементом, формирую-
щим ТПУ-фазы. ТПУ-фазы являются фазами типа (Ni,Co)7(W,Re,Mo)6  и имеют при-
мерно следующий средний состав, % масс.: 20Ni-4Co-30Re-25Mo. 

 
Список литературы 

 

1. Попов А.А. Фазовые превращения в металлических сплавах. М.: Металлургиз-
дат, 1963. 311 с.  

 
  



290 
 

Именнойуказатель 
 

Аббасова С.И. 67 
Азарин А.И.   283 
Азин А.С.   250 
Аккузин С.А.  73  
Аксенов Д.А.  89 
Аксёнова К.В. 59, 61 
Александров П.А. 90 
Алексеев А.А.  9, 137 
Альбрехт П.А.  210 
Астафурова Е.Г.  174, 197, 196 
Астафьев Г.И.  225 
Атрошенко С.А. 142 
Ахмедова Т.Ш.  271 
 
Багрец Д.А.  166 
Бараз В.Р.  185 
Баранникова С.А.  71, 151, 152, 226 
Барахтин Б.К. 112, 114 
Барахтина Н.Н. 112, 114 
Барынин В.В.  177 
Батомункуев А.Ю. 74 
Бахриева Л.Р.  51 
Бащенко Л.П.  148 
Беликов С.В.  223 
Белых Н.В.   182 
Березнер А.Д.  92 
Березовская В.В.  180 
Берикян С.С.  212 
Богатов М.В.   168 
Боев А.О.  68 
Боргардт Е.Д. 11 
Бородин И.Н.  142 
Бочкарёва А.В.  71, 226 
Брусницына Е.В.  175 
Будилов В.В.  214 
Будовских Е.А.  53, 63,148 
Бурмасов С.П. 223 
Бурховецкий В.В. 111 
Бухтаревич С.П.  122 
Буякова С.П.  104 
 
Валиев Р.З.   9, 23, 25, 27, 217, 

220, 246 
Варюхин В.Н. 111 
Васильев С.Г.  274 
Васильева Е.А.  159 
Васильева Е.С. 99 
Васюхно Н.В.  188 

Вахонина К.Д.  237 
Веселова В.Е. 286 
Викарчук А.А.  21, 109, 284 
Викторов С.Д. 90 
Волоконский М.В.  263, 266 
Воробьев Д.А. 79 
Воронова Л.М.  144 
Выбойщик М.А.  218 
Высоцкая М.А.  112, 114 
Вьюненко Ю.Н. 227 
 
Гагарин А.Ю.  40 
Гальченко Н.К.  174 
Ганеев А.В.   25, 27, 232 
Герасимов С.С.  185 
Гервасьев М.А. 216 
Гервасьева И.В.  101 
Гладковский С.В. 286 
Глухов П.А.  11 
Голод В.М.   154 
Гольцов В.А.  3 
Гольцова М.В.  3, 5 
Гончарова Е.Н. 53 
Гордиенко А.И.  94 
Грановский А.Ю.  40 
Гребенщикова А.Г.  232 
Гринберг Е.М. 9, 137 
Гриняев К.В.   121 
Громов В.Е.   31, 43, 45, 47, 49, 

51, 53, 55, 57, 58, 
59, 61, 63, 148 

Гроховский В.И.  175 
Грызунова Н.Н.  21, 116 
Гувалов А.А.  67 
Гувалов М.А.  67 
Гудов А.Г.  223 
Гузилова Л.И. 99 
Гуткин М.Ю.  203 
 
Данилов С.В.  172 
Дегтярев М.В. 144 
Дежин В.В.   75 
Демидов С.А.  235 
Денисенко В.Л. 122 
Денисов И.В.  129 
Деревягина Л.С. 94 
Деревянко М.С.  188 
Дитенберг И.А.  88, 121 



291 
 

Дмитриева Т.Г.  229 
Доброхотов П.Л.  170 
Дорогов М.В.  21, 284 
Дородейко В.Г.  166 
Дружинин А.Н.  177 
Дудаков Д.С.  69 
 
Егорова Л.Ю.  101, 102 
Ежов И.В.  127 
Ерошенко А.Ю. 133 
Есипов Р.С.   215 
Ефимова Е.Д.  242 
Ефтифеева А.С. 183 
 
Желнина А.В. 150 
Жилин А.С.   201, 216 
Жиляков А.Ю.  223 
 
Завдовеев А.В.  30, 111 
Загороднова Л.И. 223 
Засыпкин С.В.  245 
Захаров Г.Н.   174, 197 
Зенина Е.В.   45, 47 
Злоказов М.В. 96 
Золотов И.В.   214, 215 
Зуев Л.Б.   71, 151, 152, 226 
Зырянов А.О.  218 
 
Иванов Ю.Ф.  43, 45, 47, 49, 53, 

55, 59, 61, 63, 148 
Ивашин П.В.   11 
Илларионов А.Г.  150 
Ильясов Р.Р.   240 
Иоффе А.В.  77, 218 
Исаенкова М.Г.  170 
Исламгалиев Р.К.  205, 232, 285 
 
Казанский П.Р.  229 
Казанцева Н.В.  126, 127 
Калетин А.Ю.  242 
Калетина Ю.В. 242 
Калечиц В.И.  90 
Камалов А.Ф. 285 
Каманцев И.С. 286 
Капралов Е.В. 45, 57 
Карзов Г.П.   156 
Картамышев А.И.  68, 105 
Касимцев А.В.  187 
Кащенко М.П. 268, 270 
Кириллова И.Н. 126 

Кищик А.А.   191, 193 
Кищик М.С.   193, 240 
Клевцов Г.В.  23, 25, 27, 220, 246 
Клевцова Н.А. 23, 220, 246 
Клумов Б.А.  87 
Кобзарева Т.Ю. 43, 63 
Ковалевская Ж.Г. 133 
Колесникова А.Л.  203 
Колодезный Е.С.  203 
Кондратьев Н.С.  276 
Кондратьев С.Ю.  157 
Кондратьева Л.А. 168 
Коновалов И.И.  272 
Коновалов С.В.  31, 59, 61, 63 
Корзников А.В. 94 
Коротков В.А.  96 
Коршунов Л.Г. 29 
Котов А.Д.   191, 199, 240 
Кочанов А.Н.  90 
Красницкий С.А.  203 
Краснов Д.В.  230 
Кретов Ю.Л.  104 
Криштал М.М. 11 
Крылова С.Е.  13, 15 
Крымский С.В.  240 
Кудря А.В.   79, 233, 271, 274 
Кузнецов В.П. 288 
Куклина А.А.  195, 206, 208 
Кульков В.Г.  69 
Кульков С.Н.  104 
Кулясова О.Б. 285 
Курынцев С.В.  259, 262 
Кутенева С.В. 286 
Кушнаренко В.М. 23 
 
Лабзова Л.В.  210, 212 
Лаев К.А.  251 
Латыпов И.Ф. 270 
Ле Хай Нинь  271  
Левина А.В.   235, 237 
Левина С.П.  55 
Левченко В.С. 238 
Легкоступов С.А. 122 
Леонтьев И.М.  84 
Лепендин А.А. 117 
Лесников В.П. 288 
Лесота А.В.   164 
Ли Ю.В.   71, 226 
Липатов Р.А.  77 
Лисовская О.Б.  278 



292 
 

Лисовский В.А.  278 
Литовченко И.Ю. 73 
Лобанов М.Л.  172 
Лобачев В.В.   191 
Лунев А.Г.   71, 226 
 
Майер А.Е.   142, 174, 196, 197 
Майсурадзе М.В.  195, 206, 208 
Макаров А.В.  279 
Макаров С.В.  119 
Макрушина А.Н. 119 
Максакова А.А.  30 
Максименко В.Н. 68 
Малахов А.Ю.  124, 129 
Малашенко В.В. 146, 182 
Малашенко Т.И.  146, 182 
Мальцева Л.А.  235, 237 
Мальцева Т.В.  235 
Марголин Б.З.  159 
Маслов В.Н.  99 
Мельников Е.В.  174, 196, 197 
Меркушкин Е.А. 180 
Мерсон Е.Д.  23, 25, 27 
Метлов Л.С.   30 
Мирзаев Д.А.  232, 248 
Михайлов М.С.  159 
Михайлов С.Б.  216, 251, 253, 255,  

257 
Михайлова Н.А.  251, 253, 255, 257 
Михайловская А.В.  191, 193, 199, 238, 

240 
Мишин В.М.  263, 266 
Модина Ю.М.  217 
Моисеев А.А.  188 
Мороз Е.В.   257 
Морозов К.В.  49  
Московских Д.О.  187 
Мосюков Д.Б.  259, 262 
Мочуговский А.Г.  199 
Мукатдаров Р.И.  162, 230 
Муфтахетдинова Р.Ф. 175 
Мягких П.Н.   25, 27 
Мякишев Н.И.  199 
 
Назаров В.В.   33, 35-39 
Нго Нгок Ха  271 
Невский С.А.  31 
Неганов Д.А.  282 
Немирова В.А.  188 
Непомнящая В.В.  160 

Непочатых Ю.И.  30 
Нестеров Г.В. 282, 283 
Никитина М.А.  205, 232 
Никифорова С.М.  201, 216 
Николаев В.И. 99 
Николаев С.О.  259, 262 
Никоненко Е.Л. 49 
Новицкий Е.   233 
 
Озерец Н.Н.   235, 237 
Окишев К.Ю.  232 
Осинская Ю.В. 17, 19 
Осокин Е.П.   112 
Ощепкова Ю.В. 140 
 
Панин В.Е.  94 
Панов Д.О.  222 
Панченко Е.Ю. 183 
Папина К.Б.   233, 274 
Пацелов А.М.  102 
Пашинская Е.Г.  30, 111 
Первухина О.Л. 128 
Перегудов О.А. 49 
Пережогин В.Ю.  233 
Перлович Ю.А.  170 
Пермякова И.Е. 107 
Петров С.Н.   157, 159 
Пигалева И.Н.  23, 220 
Пилюгин В.П.  102 
Пинжин Ю.П.  121 
Платонова Ю.Н.  81 
Плотников В.А. 119 
Поданев А.П.   31 
Покоев А.В.   7, 17,19 
Полехина Н.А. 37 
Полунин А.В. 11 
Поляков А.В.  217 
Поляков В.В.  117 
Попов А.А.  285 
Попов Н.А.  288 
Попова М.А.   285 
Попова Н.А.  49 
Пташник А.В.  157, 159 
 
Рааб Г.И.  89 
Райков С.В.  57, 58 
Рамазанов К.Н.  214, 215, 232 
Реунова К.А.  81 
Рогачев С.О.  103, 131 
Родионов Д.П.  101 



293 
 

Романов А.Е.  21, 99, 109, 203, 
284,  

Романов Д.А.  51, 53, 55, 57, 58 
Россина Н.Г.  285 
Рубаник В.В.   122, 160, 164, 166, 

243 
Рубаник В.В.мл.  122, 160, 164, 166, 
Рубанникова Ю.А.  45, 49 
Рузманова Я.Д.  284 
Рыбанцова Е.  229 
Рыжков М.А.  195, 206, 208 
Рыльцев Р.Е.  87 
Рынденков Д.В.  229 
 
Савельев В.Н.  105 
Сайков И.В.   124, 128, 129 
Салищев Г.А.  281 
Сарычев В.В.  40 
Сарычев В.Д.  31 
Свиридова Т.А.  187 
Седых А.А.   77 
Семенова И.П. 217 
Семиров А.В.  188 
Сенкевич К.С.  135 
Сергеев Н.Н.   86 
Сергеев С.Н.   286 
Сергейчев А.В.  103 
Сидоров А.Н.  250 
Симонов Ю.Н.  222 
Скородумов С.В.  274, 282, 283 
Слюдова А.А.  278 
Смирнов А.И. 222 
Смирнов А.М.  203 
Смирнов И.В.  121 
Соболева Н.Н.  279 
Созыкина А.С.  232 
Соколовская Э.А.  233, 271, 274 
Соскова Н.А.  148 
Соснин И.М.   109, 284 
Соснин К.В.  47, 58 
Спивак Л.В.  222 
Степанов Н.Д.  281 
Столбов С.Д.  170 
Студёнов Е.П. 282, 283 
Суаридзе Т.Р.  101 
Сундеев Р.В.  131 
Сурнаева О.А.  206 
Суханов И.И.  88 
Сыщиков А.А.  69 
 

Тарасов Б.А.  272 
Теплухина И.В. 154, 156 
Титов Д.Д.   187 
Ткаченко В.М.  30, 111 
Траченко В.А.  271, 274 
Трекин Г.Е.   138, 225 
Тюменцев А.Н.  73, 88, 121 
Тюрьков М.Н.  109 
 
Ушаков И.В.   74 
 
Фаизов И.А.   89 
Фаизова С.Н.  89 
Фарахутдинов Р.А.  259, 262 
Федоров В.А.  92 
Фесенюк М.В.  25 
Филиппов А.М. 250 
Филиппов М.А.  201, 216 
Фролова О.А.  23 
 
Хадыев М.С.  216 
Хаткевич В.М.  103, 131 
Химич М.А.  133 
Хлебникова Ю.В.  101, 102 
Хусаинов Ю.Г. 215 
 
Царенко Ю.В. 243 
Цветков А.С.  154, 156 
Цветкова К.Ю.  253, 255 
Цуканов А.В.  274 
 
Частоедов В.А. 276 
Чащина В.Г.   268, 270 
Чащухина Т.И. 144 
Черемушкина Е.С.  40 
Черетаева А.О.  107 
Чернейкина Я.В. 285 
Черненко Н.Л.  29 
Чернов В.М.   121 
Черняева Е.В.  227 
Чиркунова Н.В.  284 
Чуканов А.Н.  84, 86 
Чумляков Ю.И.  183 
Чыонг Чинь хыу 233 
 
Шабуров А.Д.  248 
Шадурский А.В.  164 
Шарапова В.А.  237, 255 
Шаркеев Ю.П.  133 
Шафеев М.Р.  116 



294 
 

Шахбанова С.Г.  19 
Шевченко О.И. 138, 225 
Шестопалов Ю.А.  237 
Шляхова Г.В.  151, 152 
Шуняев К.Ю.  87 
 
Щелкачев Н.М. 87 
 
Эстемирова С.Х.  216 
 
Юдин С.Н.   187 
Юдин Ю.В.   140, 195, 206, 208 
Юрлова М.С.  272 
Юршев В.И.   162, 230 

Юршев И.В.   162, 230 
 
Ягудин Г.А.   235 
Яковенко А.А. 84, 86 
Яковлев Г.А.   175 
Яковцева О.А.  193, 238,  240 
__________________ 
 
Akhverdiyeva T.M. 66 
Aliyeva N.M.  66 
Ismailov E.H.   66 
Mejidov A.A.  66 
Osmanova S.N. 66 

 
 
 
 
 



295 
 

Содержание 
 

 Стр. 
Гольцов В.А., Гольцова М.В. 
ИНДУЦИРОВАННЫЙ ВОДОРОДОМ ПОЛИМОРФИЗМ И ВОДОРОДНАЯ 
ОБРАБОТКА МАТЕРИАЛОВ  

3 

Гольцова М.В. 
О КИНЕТИКЕ ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ, ИНДУЦИРОВАННЫХ ВО-
ДОРОДОМ В МЕТАЛЛАХ И СПЛАВАХ  

5 

Покоев А.В. 
МАГНИТОПЛАСТИЧЕСКИЙ ЭФФЕКТ В МЕТАЛЛИЧЕСКИХ СПЛАВАХ  7 

Валиев Р.З. 
СВЕРХПРОЧНОСТЬ И ПЛАСТИЧНОСТЬ УМЗ МАТЕРИАЛОВ: НЕДАВ-
НИЕ ОТКРЫТИЯ И НОВЫЕ ПОДХОДЫ 

9 

Гринберг Е.М., Алексеев А.А. 
ВЛИЯНИЕ ТЕМПЕРАТУРЫ НИЗКОГО ОТПУСКА НА КИНЕТИКУ РАС-
ПАДА МАРТЕНСИТА СРЕДНЕУГЛЕРОДИСТОЙ СТАЛИ  

9 

Криштал М.М., Полунин А.В., Глухов П.А., Боргардт Е.Д., Ивашин П.В.  
ВЛИЯНИЕ ДОБАВОК НАНОДИСПЕРСНОГО SiO2 В ЭЛЕКТРОЛИТ НА 
СОСТАВ И СВОЙСТВА ОКСИДНЫХ СЛОЕВ, ФОРМИРУЕМЫХ МИК-
РОДУГОВЫМ ОКСИДИРОВАНИЕМ НА МАГНИЕВЫХ СПЛАВАХ 

11 

Крылова С.Е. 
ВЛИЯНИЕ МИКРОЛЕГИРУЮЩЕГО КОМПЛЕКСА ОПЫТНЫХ СТАЛЕЙ 
ИНСТРУМЕНТАЛЬНОГО КЛАССА НА СТРУКТУРУ И ФАЗОВЫЕ ПРЕ-
ВРАЩЕНИЯ ПРИ ТЕРМИЧЕСКОМ УПРОЧНЕНИИ 

13 

Крылова С.Е. 
ИМПОРТОЗАМЕЩАЮЩИЕ ТЕХНОЛОГИИ В СФЕРЕ ИСПОЛЬЗОВА-
НИЯ ИНСТРУМЕНТАЛЬНЫХ СТАЛЕЙ ДЛЯ ТЯЖЕЛОНАГРУЖЕННЫХ 
ИЗДЕЛИЙ МАШИНОСТРОЕНИЯ 

15 

Осинская Ю.В., Покоев А.В. 
ВЛИЯНИЕ ПОСТОЯННОГО МАГНИТНОГО ПОЛЯ НА ПАРАМЕТРЫ 
МАГНИТОПЛАСТИЧЕСКОГО ЭФФЕКТА В АЛЮМИНИЕВОМ СПЛАВЕ 
В95ПЧ 

17 

Осинская Ю.В., Покоев А.В., Шахбанова С.Г. 
МАГНИТОПЛАСТИЧЕСКИЙ ЭФФЕКТ В АЛЮМИНИЕВОМ СПЛАВЕ 
АК9  

19 

Викарчук А.А., Грызунова Н.Н., Дорогов М.В., Романов А.Е. 
НОВЫЕ ПОДХОДЫ К СОЗДАНИЮ ЭФФЕКТИВНЫХ МЕТАЛЛИЧЕСКИХ 
КАТАЛИЗАТОРОВ ПРОМЫШЛЕННОГО И ЭКОЛОГИЧЕСКОГО 
НАЗНАЧЕНИЯ 

21 

Клевцов Г.В., Валиев Р.З., Кушнаренко В.М., Клевцова Н.А., Мерсон Е.Д.,  
Пигалева И.Н., Фролова О.А.  
СКОРОСТЬ И МЕХАНИЗМЫ КОРРОЗИИ НАНОСТРУКТУРИРОВАННО-
ГО АЛЮМИНИЕВОГО СПЛАВА В СЕРОВОДОРОДСОДЕРЖАЩЕЙ  
СРЕДЕ  

23 

Мерсон Е.Д., Клевцов Г.В., Валиев Р.З., Ганеев А.В., Мягких П.Н., Фесенюк 25 



296 
 

М.В. 
МЕХАНИЗМ РАЗРУШЕНИЯ И АКУСТИЧЕСКАЯ ЭМИССИЯ В СТАЛИ 
09Г2С С УЛЬТРАМЕЛКОЗЕРНИСТОЙ СТРУКТУРОЙ 
Мерсон Е.Д., Клевцов Г.В., Валиев Р.З., Ганеев А.В., Мягких П.Н. 
ОСОБЕННОСТИ НАВОДОРОЖИВАНИЯ СТАЛИ 09Г2С С УЛЬТРАМЕЛ-
КОЗЕРНИСТОЙ СТРУКТУРОЙ  

27 

Коршунов Л.Г., Черненко Н.Л. 
ВЛИЯНИЕ ФРИКЦИОННОГО УПРОЧНЕНИЯ И ПОСЛЕДУЮЩЕГО ОК-
СИДИРОВАНИЯ НА СТРУКТУРУ И ИЗНОСОСТОЙКОСТЬ АУСТЕНИТ-
НОЙ СТАЛИ 12Х18Н9Т 

29 

Пашинская Е.Г., Завдовеев А.В., Метлов Л.С., Непочатых Ю.И., Максакова 
А.А., Ткаченко В.М. 
ВЛИЯНИЕ ПРОКАТКИ СО СДВИГОМ, СОВМЕЩЕННОЙ С ХОЛОДНЫМ 
ВОЛОЧЕНИЕМ, НА СТРУКТУРУ И ФИЗИКО-МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙ-
СТВА СТАЛИ 08Г2С 

30 

Сарычев В.Д., Невский С.А., Коновалов С.В., Громов В.Е., Поданев А.П. 
МОДЕЛИРОВАНИЕ ОБРАЗОВАНИЯ ПОВЕРХНОСТНЫХ НАНОСТРУК-
ТУР 

31 

Назаров В.В. 
ОСОБЕННОСТИ ВОДОРОДНОЙ КОРРОЗИИ СТАЛЬНОЙ ЦИЛИНДРИ-
ЧЕСКОЙ ТРУБЫ ПРИ ВЫСОКОЙ ТЕМПЕРАТУРЕ 

33 

Назаров В.В. 
ОПИСАНИЕ УСТАНОВИВШЕЙСЯ ПОЛЗУЧЕСТИ И ДЛИТЕЛЬНОЙ 
ПРОЧНОСТИ ПРИ РАСТЯЖЕНИИ И КРУЧЕНИИ ТРУБЧАТЫХ ОБРАЗ-
ЦОВ 

35 

Назаров В.В. 
АНАЛИЗ МЕХАНИЧЕСКИХ ХАРАКТЕРИСТИК ПОЛЗУЧЕСТИ ТИТА-
НОВЫХ СПЛАВОВ ВТ5 И ВТ6 ПРИ ТЕМПЕРАТУРЕ 650 С 

36 

Назаров В.В. 
ОСОБЕННОСТИ ФОРМОИЗМЕНЕНИЯ И РАЗРУШЕНИЯ ПРИ РАСТЯ-
ЖЕНИИ ПРЯМОУГОЛЬНОЙ ПЛАСТИНЫ С ЦЕНТРАЛЬНЫМ КРУГО-
ВЫМ ОТВЕРСТИЕМ ДЛЯ МЕТАЛЛИЧЕСКОГО МАТЕРИАЛА С РАЗВИ-
ТОЙ ПЛАСТИЧНОСТЬЮ 

37 

Назаров В.В. 
ОСОБЕННОСТИ ПОЛЗУЧЕСТИ ТИТАНОВОГО СПЛАВА ВТ1-0 ПРИ 
СЛОЖНОМ НАПРЯЖЕННОМ СОСТОЯНИИ 

38 

Назаров В.В. 
МОДЕЛЬ ПОЛЗУЧЕСТИ СПЛОШНОГО ЦИЛИНДРА ПРИ ОДНООСНОМ 
РАСТЯЖЕНИИ 

39 

Гагарин А.Ю., Сарычев В.В., Черемушкина Е.С., Грановский А.Ю. 
ПОВЕРХНОСТНАЯ ОБРАБОТКА ТИТАНОВЫХ СПЛАВОВ ИМПУЛЬС-
НЫМ МАГНИТНЫМ ПОЛЕМ 

40 

Кобзарева Т. Ю., Громов В. Е., Иванов Ю. Ф. 
ВЛИЯНИЕ КАРБОРИРОВАНИЯ И ПОСЛЕДУЮЩЕЙ ЭЛЕКТРОННО-
ПУЧКОВОЙ ОБРАБОТКИ НА СТРУКТУРУ ПОВЕРХНОСТИ ТИТАНО-
ВОГО СПЛАВА ВТ6  

43 



297 
 

Капралов Е.В., Громов В.Е., Иванов Ю.Ф., Рубанникова Ю.А., Зенина Е.В.  
ФОРМИРОВАНИЕ НАНОСТРУКТУРНЫХ ФАЗОВЫХ СОСТОЯНИЙ И 
СВОЙСТВ ИЗНОСОСТОЙКОСТИ НАПЛАВКИ НА СТАЛИ 

45 

Соснин К. В., Громов В. Е., Иванов Ю. Ф., Зенина Е.В. 
ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРНО-ФАЗОВЫХ СОСТОЯНИЙ ПРИ ЭЛЕК-
ТРОВЗРЫВНОМ ЛЕГИРОВАНИИ ИТТРИЕМ И ПОСЛЕДУЮЩЕЙ ЭЛЕК-
ТРОННО-ПУЧКОВОЙ ОБРАБОТКЕ 

47 

Иванов Ю.Ф., Морозов К.В, Перегудов О.А., Громов В.Е., Попова Н.А., Ни-
коненко Е.Л.,Рубанникова Ю.А. 
ЗАКОНОМЕРНОСТИ УПРОЧНЕНИЯ РЕЛЬСОВ ПРИ ДЛИТЕЛЬНОЙ 
ЭКСПЛУАТАЦИИ  

49 

Бахриева Л.Р., Романов Д.А., Громов В.Е. 
УСОВЕРШЕНСТВОВАНИЕ РАЗЪЁМНОГО ЭЛЕКТРИЧЕСКОГО КОН-
ТАКТА ПУТЁМ ПОВЫШЕНИЯ ЭЛЕКТРОЭРОЗИОННОЙ СТОЙКОСТИ 
ЕГО ПРОВОДНИКОВ ЭЛЕКТРОВЗРЫВНЫМ МЕТОДОМ 

51 

Романов Д.А., Гончарова Е.Н., Будовских Е.А., Громов В.Е. , Иванов Ю.Ф. 
ИССЛЕДОВАНИЕ СТРУКТУРЫ ЭЛЕКТРОВЗРЫВНЫХ КОМПОЗИЦИ-
ОННЫХ ПОКРЫТИЙ СИСТЕМЫ TiC–Mо НА СТАЛИ ПОСЛЕ ЭЛЕК-
ТРОННО-ПУЧКОВОЙ ОБРАБОТКИ 

53 

Романов Д.А., Левина С.П., Громов В.Е., Иванов Ю.Ф. 
АНАЛИЗ СТРУКТУРЫ, ЭЛЕМЕНТНОГО И ФАЗОВОГО СОСТАВА ПО-
КРЫТИЯ НА ОСНОВЕ Cu–Cr, СФОРМИРОВАННОГО НА МЕДНОЙ 
ПОДЛОЖКЕ КОМБИНИРОВАННЫМ МЕТОДОМ 

55 

Капралов Е.В., Райков С.В., Романов Д.А., Громов В.Е. 
СТРУКТУРА И СВОЙСТВА ЭЛЕКТРОДУГОВОЙ ИЗНОСОСТОЙКОЙ 
НАПЛАВКИ МАРТЕНСИТНОЙ СТАЛИ 

57 

Соснин К.В., Райков С.В., Романов Д.А., Громов В.Е. 
СТРУКТУРА И СВОЙСТВА ТИТАНА ПОСЛЕ ПОВЕРХНОСТНОГО ЛЕ-
ГИРОВАНИЯ ИТТРИЕМ 

58 

Аксёнова К.В., Коновалов С.В., Громов В.Е., Иванов Ю.Ф. 
ФРАКТОГРАФИЯ ПОВЕРХНОСТИ РАЗРУШЕНИЯ СИЛУМИНА, ПОД-
ВЕРГНУТОГО МНОГОЦИКЛОВЫМ УСТАЛОСТНЫМ ИСПЫТАНИЯМ И 
ЭЛЕКТРОННО-ПУЧКОВОЙ ОБРАБОТКЕ 

59 

Аксёнова К.В., Громов В.Е., Коновалов С.В., Иванов Ю.Ф. 
ИЗМЕНЕНИЕ СВОЙСТВ СИЛУМИНА В УСЛОВИЯХ МНОГОЦИКЛО-
ВОЙ УСТАЛОСТИ 

61 

Кобзарева Т.Ю., Иванов Ю.Ф., Громов В.Е., Будовских Е.А., Коновалов С.В. 
ВЛИЯНИЕ ЭЛЕКТРОВЗРЫВНОГО КАРБОБОРИРОВАНИЯ И ПОСЛЕ-
ДУЮЩЕЙ ЭЛЕКТРОННО-ПУЧКОВОЙ ОБРАБОТКИ НА СТРУКТУРУ И 
МИКРОТВЕРДОСТЬ ПОВЕРХНОСТИ ТИТАНОВОГО СПЛАВА ВТ6  

63 

Osmanova S.N.,Mejidov A.A., Akhverdiyeva T.M., Aliyeva N.M., Ismailov E.H. 
ELECTRON PARAMAGNETIC RESONANCE OF RHENIUM COMPLEXES 
IN THE ZIEGLER-NATTA TYPE SYSTEMS 

66 

Гувалов А.А., Аббасова С.И.,Гувалов М.А. 
ВЛИЯНИЕ ОРГАНОМИНЕРАЛЬНЫХ МОДИФИКАТОРОВ С РАСШИ-
РЯЮЩИМ КОМПОНЕНТОМ НА ДЕФОРМАТИВНЫЕ ХАРАКТЕРИСТИ-

67 



298 
 

КИ ПОЛИФУНКЦИОНАЛЬНЫХ БЕТОНОВ 
Боев А.О., Максименко В.Н., Картамышев А.И. 
ОПИСАНИЕ ВЗАИМОДЕЙСТВИЯ МЕЖДУ АТОМАМИ МЕТАЛЛОВ В 
БИНАРНЫХ СПЛАВАХ 

68 

Кульков В.Г., Дудаков Д.С., Сыщиков А.А. 
ВНУТРЕННЕЕ ТРЕНИЕ В НАНОКОМПОЗИЦИОННЫХ МАТЕРИАЛАХ 69 

Бочкарёва А.В., Баранникова С.А., Лунев А.Г., Ли Ю.В., Зуев Л.Б. 
ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ВОДОРОДА НА ЛОКАЛИЗАЦИЮ ПЛА-
СТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ ВЫСОКОХРОМИСТОЙ СТАЛИ 

71 

Литовченко И.Ю. Аккузин С.А, Полехина Н.А., Тюменцев А.Н. 
СТРУКТУРА И СВОЙСТВА СУБМИКРОКРИСТАЛЛИЧЕСКОГО АУСТЕ-
НИТА, СФОРМИРОВАННОГО В РЕЗУЛЬТАТЕ ПРЯМЫХ И ОБРАТНЫХ 
МАРТЕНСИТНЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ 

73 

Батомункуев А.Ю., Ушаков И.В. 
КОМПЬЮТЕРНОЕ МОДЕЛИРОВАНИЕ ВОЗДЕЙСТВИЯ НА НАНО-
СТРУКТУРНЫЕ МАТЕРИАЛЫ НАНОСЕКУНДНЫХ ЛАЗЕРНЫХ ИМ-
ПУЛЬСОВ ДЛЯ ЗАЛЕЧИВАНИЯ ПОВЕРХНОСТНЫХ ТРЕЩИН 

74 

Дежин В.В. 
О КОЛЕБАНИЯХ ДВУХ СМЕЖНЫХ ДИСЛОКАЦИОННЫХ СЕГМЕНТОВ 75 

Липатов Р.А., Иоффе А.В., Седых А.А. 
КОРРОЗИОННО-МЕХАНИЧЕСКОЕ РАЗРУШЕНИЕ МУФТ НКТ, ИЗГО-
ТОВЛЕННЫХ ИЗ СТАЛИ МАРКИ 22Г2Ф 

77 

Воробьев Д.А., Кудря А.В.  
ПОИСК СТАТИСТИЧЕСКИХ ПРОЦЕДУР, ЭФФЕКТИВНЫХ ДЛЯ BIG 
DATA АНАЛИЗА В ЧЕРНОЙ МЕТАЛЛУРГИИ С ЦЕЛЬЮ ПРОГНОЗА 
КАЧЕСТВА МЕТАЛЛА 

79 

Реунова К.А., Платонова Ю. Н. 
ОРИЕНТАЦИОННАЯ ЗАВИСИМОСТЬ МЕХАНИЧЕСКИХ СВОЙСТВ И 
СВЕРХЭЛАСТИЧНОСТИ В МОНОКРИСТАЛЛАХ СПЛАВА FeNiCoAlTa 

81 

Чуканов А.Н., Яковенко А.А., Леонтьев И.М. 
ВНУТРЕННЕЕ ТРЕНИЕ И АКУСТИЧЕСКАЯ ДИАГНОСТИКА ВОДО-
РОДНОЙ ПОВРЕЖДАЕМОСТИ УГЛЕРОДИСТЫХ СТАЛЕЙ 

84 

Чуканов А.Н., Яковенко А.А., Сергеев Н.Н. 
ВНУТРЕННЕЕ ТРЕНИЕ И МОДЕЛЬ ДЕФОРМАЦИОННОЙ ПОВРЕЖДА-
ЕМОСТИ СТАЛЕЙ 

86 

Рыльцев Р.Е., Клумов Б.А., Щелкачев Н.М., Шуняев К.Ю. 
ПОЛИТЕТРАЭДРИЧЕСКИЙ ЛОКАЛЬНЫЙ ПОРЯДОК И НАНОКРИ-
СТАЛЛИЗАЦИЯ В ОБЪЕМОАМОРФНОМ СПЛАВЕ Cu64Zr36 

87 

Суханов И. И., Дитенберг И. А., Тюменцев А. Н. 
ТЕОРЕТИЧЕСКИЙ АНАЛИЗ ОСОБЕННОСТЕЙ ДИПОЛЬНОЙ И КВАД-
РУПОЛЬНОЙ КОНФИГУРАЦИЙ ЧАСТИЧНЫХ ДИСКЛИНАЦИЙ В 
НАНОКРИСТАЛЛАХ МЕТАЛЛОВ 

88 

Аксенов Д.А., Фаизова С.Н., Рааб Г.И., Фаизов И.А. 
РОЛЬ СТРУКТУРООБРАЗУЮЩИХ ПРОЦЕССОВ ПРИ ИПДК В ФОРМИ-
РОВАНИИ НЕМОНОТОННЫХ СВОЙСТВ СПЛАВА СИСТЕМЫ Cu–Cr–Zr 

89 



299 
 

Александров П.А., Викторов С.Д., Калечиц В.И., Кочанов А.Н. 
ОЦЕНКА СПЕКТРА РАЗМЕРОВ ЧАСТИЦ ПРИ РАЗРУШЕНИИ МАТЕРИ-
АЛОВ В УСЛОВИЯХ КВАЗИСТАТИЧЕСКОГО ВОЗДЕЙСТВИЯ 

90 

Федоров В.А., Березнер А.Д. 
РЕОЛОГИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА АМОРФНЫХ МЕТАЛЛИЧЕСКИХ 
СПЛАВОВ НА ОСНОВЕ КОБАЛЬТА  

92 

Деревягина Л.С., Панин В.Е., Корзников А.В., Гордиенко А.И. 
СТРУКТУРА, МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА И РАЗРУШЕНИЕ СТАЛИ 
12Х18Н10Т ПОСЛЕ КРИОГЕННОЙ ПРОКАТКИ И ПОСЛЕДУЮЩИХ 
ОТЖИГОВ  

94 

Злоказов М.В., Коротков В.А. 
ОРГАНИЗАЦИОННО-ТЕХНОЛОГИЧЕСКИЕ ОСОБЕННОСТИ ИЗГОТОВ-
ЛЕНИЯ ШТАМПОВ С ПЛАЗМЕННОЙ ЗАКАЛКОЙ 

96 

Гузилова Л.И., Маслов В.Н., Васильева Е.С., Николаев В.И., Романов А.Е. 
МИКРОТВЁРДОСТЬ И МОДУЛЬ УПРУГОСТИ МОНОКРИСТАЛЛОВ β-
Ga2O3, ВЫРАЩЕННЫХ ИЗ СОБСТВЕННОГО РАСПЛАВА 

99 

Хлебникова Ю.В., Родионов Д.П., Гервасьева И.В., Егорова Л.Ю., Суаридзе 
Т.Р. 
ЛЕНТЫ-ПОДЛОЖКИ С ОСТРОЙ КУБИЧЕСКОЙ ТЕКСТУРОЙ ИЗ БИ-
НАРНЫХ СПЛАВОВ МЕДИ С ВАНАДИЕМ ДЛЯ ЭПИТАКСИАЛЬНОГО 
НАНЕСЕНИЯ БУФЕРНЫХ И СВЕРХРПРОВОДЯЩИХ СЛОЕВ 

101 

Пилюгин В.П., Егорова Л.Ю., Хлебникова Ю.В., Пацелов А.М. 
ВЛИЯНИЕ ТЕМПЕРАТУРЫ ДЕФОРМАЦИИ НА ЭВОЛЮЦИЮ СТРУК-
ТУРЫ МОНОКРИСТАЛЛИЧЕСКОГО ЦИРКОНИЯ ПРИ СДВИГЕ ПОД 
ДАВЛЕНИЕМ 

102 

Рогачев С.О., Хаткевич В.М., Сергейчев А.В. 
МАТЕРИАЛ НА ОСНОВЕ АЗОТИРОВАННОЙ И ОТОЖЖЕННОЙ НЕ-
РЖАВЕЮЩИХ СТАЛЕЙ, ПОЛУЧЕННЫЙ ГОРЯЧИМ ПРЕССОВАНИЕМ 

103 

Кретов Ю.Л., Буякова С.П., Кульков С.Н. 
ВЛИЯНИЕ MgO НА СВОЙСТВА ОКСИДНОЙ КЕРАМИКИ Al2O3–MgO 104 

Картамышев А. И., Савельев В.Н. 
КЛАССИЧЕСКИЙ ПОТЕНЦИАЛ ДЛЯ МОЛЕКУЛЯРНО-
ДИНАМИЧЕСКИХ РАСЧЕТОВ С УЧЕТОМ УГЛОВЫХ ВЗАИМОДЕЙ-
СТВИЙ НА ПРИМЕРЕ ЖЕЛЕЗА 

105 

Пермякова И.Е., Черетаева А.О. 
ЗАКОНОМЕРНОСТИ КОРРОЗИОННОЙ СТОЙКОСТИ АМОРФНОГО 
СПЛАВА СИСТЕМЫ Co–Fe–Cr–Si–B ПРИ ТЕРМИЧЕСКЙ ОБРАБОТКЕ 

107 

Соснин И.М., Викарчук А.А., Тюрьков М.Н., Романов А.Е. 
ХИМИЧЕСКИЙ МЕТОД СИНТЕЗА СЕРЕБРЯНЫХ НАНОСТЕРЖНЕЙ В 
РАСТВОРЕ ЭТИЛЕНГЛИКОЛЯ В ПРИСУТСТВИИ МЕТАЛЛИЧЕСКИХ 
НАНОЧАСТИЦ 

109 

Варюхин В.Н., Пашинская Е.Г., Ткаченко В.М., Бурховецкий В.В., Завдовеев 
А.В. 
ВЛИЯНИЕ СТРУКТУРЫ, СФОРМИРОВАННОЙ ПРИ ПРОКАТКЕ СО 
СДВИГОМ, НА ПРОЧНОСТНЫЕ И ПЛАСТИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА МЕ-
ТАЛЛОВ С ГЦК РЕШЕТКОЙ 

111 



300 
 

Барахтин Б.К., Барахтина Н.Н., Высоцкая М.А., Осокин Е.П. 
РАЦИОНАЛИЗАЦИЯ РЕЖИМОВ СВАРКИ ТРЕНИЕМ С ПЕРЕМЕШИВА-
НИЕМ ПО КРИТЕРИЮ ДИССИПАЦИИ ЭНЕРГИИ 

112 

Барахтин Б.К., Барахтина Н.Н., Высоцкая М.А. 
РАЦИОНАЛИЗАЦИЯ ПАРАМЕТРОВ ИНСТРУМЕНТА В МЕТОДЕ 
СВАРКИ ТРЕНИЕМ С ПЕРЕМЕШИВАНИЕМ 

114 

Шафеев М.Р., Грызунова Н.Н. 
ВЛИЯНИЕ МОРФОЛОГИИ И ФАЗОВОГО СОСТАВА ПОДЛОЖКИ НА 
РАЗМЕРЫ ЭЛЕКТРООСАЖДЕННЫХ НИКЕЛЕВЫХ ЧАСТИЦ 

116 

Лепендин А.А., Поляков В.В. 
СКЕЙЛИНГ ВРЕМЕННЫХ И АМПЛИТУДНЫХ РАСПРЕДЕЛЕНИЙ АКУ-
СТИЧЕСКОЙ ЭМИССИИ ПРИ РАЗРУШЕНИИ СТРУКТУРНО-
НЕОДНОРОДНЫХ МАТЕРИАЛОВ 

117 

Макрушина А.Н., Плотников В.А., Макаров С.В. 
ЭЛЕКТРОННЫЕ СВОЙСТВА ТОНКИХ ИНТЕРМЕТАЛЛИЧЕСКИХ ПЛЕ-
НОК Cu\Sn 

119 

Смирнов И.В., Дитенберг И.А., Гриняев К.В., Пинжин Ю.П., Тюменцев А.Н., 
Чернов В.М. 
ВЛИЯНИЕ ТЕМПЕРАТУРЫ РАСТЯЖЕНИЯ НА ОСОБЕННОСТИ ПЛА-
СТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ И РАЗРУШЕНИЯ ВНУТРЕННЕОКИСЛЕН-
НОГО СПЛАВА V–Cr–Zr–W 

121 

Рубаник В.В., Рубаник В.В.мл., Легкоступов С.А., Денисенко В.Л., Бухтаре-
вич С.П. 
ВЛИЯНИЕ ТЕРМООБРАБОТКИ НА ДЕФОРМАЦИОННОЕ ПОВЕДЕНИЕ 
TiNi ПРОВОЛОКИ ДЛЯ КОЛОРЕКТАЛЬНЫХ СТЕНТОВ 

122 

Малахов А.Ю., Сайков И.В. 
ТЕХНОЛОГИЧЕСКИЕ ОСНОВЫ ПОЛУЧЕНИЯ СВАРКОЙ ВЗРЫВОМ 
ДВУХСЛОЙНЫХ ЦИЛИНДРИЧЕСКИХ ИЗДЕЛИЙ С СОЧЕТАНИЕМ 
СЛОЕВ «СТАЛЬ 37Г2Ф+08Х18Н10Т» 

124 

Кириллова И.Н., Казанцева Н.В. 
ОСОБЕННОСТИ ЧИСЛЕННОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ ФАЗОВЫХ ДИА-
ГРАММ В ПРОГРАММНОМ ПАКЕТЕ Thermo-Calc 

126 

Ежов И.В., Казанцева Н.В.  
ВЛИЯНИЕ ХИМИЧЕСКОГО СОСТАВА НА ХАРАКТЕР АТОМНОГО 
УПОРЯДОЧЕНИЯ B2 ФАЗЫ В СИСТЕМЕ Co–Al–Si 

127 

Первухина О.Л., Сайков И.В. 
УДАРНО-ВОЛНОВОЕ КOМПАКТИРОВАНИЕ ПОРОШКА НИКЕЛЕВОГО 
СПЛАВА, МОДИФИЦИРОВАННОГО НАНОПЛЕНКОЙ ОКСИДА ИТ-
ТРИЯ 

128 

Сайков И.В., Денисов И.В., Малахов А.Ю. 
ВЛИЯНИЕ ПАРАМЕТРОВ СВАРКИ ВЗРЫВОМ НА СВОЙСТВА ТЕРМО-
БИМЕТАЛЛА ЛАТУНЬ-ИНВАР 

129 

Рогачев С.О., Сундеев Р.В., Хаткевич В.М. 
ЭВОЛЮЦИЯ СТРУКТУРЫ И ПРОЧНОСТИ ГИБРИДНОГО МАТЕРИАЛА 
«СТАЛЬ / ВАНАДИЕВЫЙ СПЛАВ / СТАЛЬ» ПРИ ИНТЕНСИВНОЙ ПЛА-
СТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ 

131 



301 
 

Химич М.А., Ковалевская Ж.Г., Ерошенко А.Ю., Шаркеев Ю.П. 
СТРУКТУРНО-ФАЗОВОЕ СОСТОЯНИЕ СПЛАВА Ti–Nb, ПОЛУЧЕННО-
ГО ИЗ КОМПОЗИТНОГО ПОРОШКА МЕТОДОМ СЛС 

133 

Сенкевич К.С. 
ИССЛЕДОВАНИЕ МИКРОСТРУКТУРЫ СПЛАВОВ НА ОСНОВЕ TiNi 
ПОСЛЕ ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНОЙ ОБРАБОТКИ  

135 

Гринберг Е.М., Алексеев А.А. 
РЕНТГЕНОГРАФИЧЕСКОЕ ИССЛЕДОВАНИЕ КИНЕТИКИ НИЗКОТЕМ-
ПЕРАТУРНОГО РАСПАДА МАРТЕНСИТА СРЕДНЕУГЛЕРОДИСТОЙ 
СТАЛИ 

137 

Шевченко О.И., Трекин Г.Е. 
ФОРМИРОВАНИЕ УПРОЧНЕННОГО СЛОЯ ПРИ ЭЛЕКТРОИСКРОВОЙ 
ЦЕМЕНТАЦИИ 

138 

Ощепкова Ю.В., Юдин Ю.В. 
РЕШЕНИЕ ЗАДАЧИ ОПТИМИЗАЦИИ РЕЖИМА РЕГУЛИРУЕМОГО 
ОХЛАЖДЕНИЯ (ЗАКАЛКИ) ПРОКАТНЫХ ВАЛКОВ 

140 

Бородин И.Н., Атрошенко С.А., Майер А.Е. 
МИКРОСТРУКТУРНЫЕ ИССЛЕДОВАНИЯ И ЧИСЛЕННОЕ МОДЕЛИРО-
ВАНИЕ МЕХАНИЧЕСКОГО ДВОЙНИКОВАНИЯ СТАЛИ 12Х18Н10Т В 
УСЛОВИЯХ ИНТЕНСИВНЫХ ДИНАМИЧЕСКИХ ВОЗДЕЙСТВИЙ 

142 

Дегтярев М.В., Чащухина Т.И., Воронова Л.М. 
ВЛИЯНИЕ ТЕМПЕРАТУРЫ ОТЖИГА НА РОСТ ЗЕРНА В ДИНАМИЧЕ-
СКИ РЕКРИСТАЛЛИЗОВАННОЙ МЕДИ 

144 

Малашенко В.В., Малашенко Т.И. 
ОСОБЕННОСТИ ДИСЛОКАЦИОННОЙ ДИНАМИКИ ПРИ УДАРНЫХ 
ВОЗДЕЙСТВИЯХ НА ОБЛУЧЕННЫЕ ФЕРРОМАГНИТНЫЕ МАТЕРИА-
ЛЫ 

146 

Бащенко Л.П., Будовских Е.А., Громов В.Е., Иванов Ю.Ф., Соскова Н.А. 
УПРОЧНЕНИЕ ПОВЕРХНОСТНЫХ СЛОЕВ ТИТАНА ПРИ КОМБИНИ-
РОВАННОЙ ОБРАБОТКЕ  

148 

Желнина А.В., Илларионов А.Г. 
ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ РАЗЛИЧНЫХ КОНЦЕНТРАЦИЙ ПРИМЕ-
СЕЙ НА ТЕРМОСТАБИЛЬНОСТЬ ВТОРЫХ ФАЗ В СПЛАВЕ ТИТАНА 
Ti6Al4V 

150 

Шляхова Г. В., Баранникова С.А., Зуев Л.Б. 
ОПРЕДЕЛЕНИЕ ПАРАМЕТРОВ СТРУКТУРЫ СТАЛИ 40Х13 ПО ДАН-
НЫМ АСМ 

151 

Шляхова Г. В., Баранникова С.А., Зуев Л.Б. 
ИССЛЕДОВАНИЕ СТРУКТУРЫ СТАЛИ 40Х13 МЕТОДАМИ АСМ 152 

Теплухина И.В., Цветков А.С., Голод В.М. 
ОПЫТ ПРОМЫШЛЕННОГО ИЗГОТОВЛЕНИЯ КРУПНОГАБАРИТНОЙ 
ЗАГОТОВКИ ФЛАНЦЕВОЙ ЧАСТИ КОРПУСА РЕАКТОРА С ПРИМЕ-
НЕНИЕМ СРЕДСТВ КОМПЬЮТЕРНОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ ТЕРМИ-
ЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ 

154 

Карзов Г.П., Теплухина И.В., Цветков А.С.  
РОЛЬ ТЕРМИЧЕСКОГО И ЗАКАЛОЧНОГО ОБОРУДОВАНИЯ В ОБЕС-

156 



302 
 

ПЕЧЕНИИ ТРЕБУЕМЫХ МЕХАНИЧЕСКИХ ХАРАКТЕРИСТИК В ПО-
КОВКАХ ИЗ СТАЛИ ТИПА 15Х2МФА ТОЛЩИНОЙ ДО 660 ММ 
Пташник А.В., Петров С.Н., Кондратьев С.Ю. 
ИССЛЕДОВАНИЕ ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ ДИСПЕРСНЫХ ВЫДЕ-
ЛЕНИЙ В ЖАРОПРОЧНОМ СПЛАВЕ СИСТЕМ Х25Н35(НP TYPE) В 
ТЕМПЕРАТУРНОМ ИНТЕРВАЛЕ 800–1150С 

157 

Васильева Е.А., Марголин Б.З., Петров С.Н., Михайлов М.С., Пташник А.В. 
ЭЛЕКТРОННО-МИКРОСКОПИЧЕСКИЕ ИССЛЕДОВАНИЯ СТРУКТУР-
НО-ФАЗОВОГО СОСТОЯНИЯ И УРОВНЯ РАДИАЦИОННОГО ПОВРЕ-
ЖДЕНИЯ АУСТЕНИТНЫХ СТАЛЕЙ, ПРОШЕДШИХ ИМИТАЦИОННЫЕ 
ИСПЫТАНИЯ НА УСКОРИТЕЛЯХ. 

159 

Рубаник В.В., Рубаник В.В.мл., Непомнящая В.В. 
КЛАПАН С ИСПОЛНИТЕЛЬНЫМ ЭЛЕМЕНТОМ ИЗ СПФ 160 

Юршев В.И., Мукатдаров Р.И., Юршев И.В. 
ВОЗДЕЙСТВИЕ ИМПУЛЬСНОГО ТЛЕЮЩЕГО РАЗРЯДА НА ОСАЖДЕ-
НИЕ ПОКРЫТИЙ 

162 

Рубаник В.В., Рубаник В.В. мл., Лесота А.В., Шадурский А.В. 
ПОЭТАПНАЯ РЕАЛИЗАЦИЯ ЭФФЕКТА ПАМЯТИ В ПРОТЯЖЕННЫХ 
ПРОВОЛОЧНЫХ ОБРАЗЦАХ НИКЕЛИДА ТИТАНА 

164 

Багрец Д.А., Рубаник В.В., Рубаник В.В. мл., Дородейко В.Г. 
ФУНКЦИОНАЛЬНЫЕ СВОЙСТВА ОРТОДОНТИЧЕСКИХ ДУГ ИЗ TiNi 
СПЛАВА С ЗАЩИТНО-ДЕКОРАТИВНЫМИ ПОКРЫТИЯМИ НИТРИДА 
ТИТАНА 

166 

Кондратьева Л.А., Богатов М.В. 
ИССЛЕДОВАНИЕ ВОЗМОЖНОСТИ ПОЛУЧЕНИЯ НИТРИДНОЙ КОМ-
ПОЗИЦИИ AlN-BN В РЕЖИМЕ СВС-АЗ 

168 

Перлович Ю.А., Исаенкова М.Г., Доброхотов П.Л., Столбов С. Д. 
ФОРМИРОВАНИЕ ПОСЛОЙНОЙ НЕОДНОРОДНОСТИ ТЕКСТУРЫ И 
СТРУКТУРЫ В ГОРЯЧЕКАТАНЫХ ФЕРРИТНЫХ СТАЛЯХ 

170 

Данилов С.В., Лобанов М.Л. 
ТЕКСТУРА ГОРЯЧЕЙ ПРОКАТКИ МАТЕРИАЛОВ С КУБИЧЕСКИМИ 
РЕШЁТКАМИ 

172 

Майер Г.Г., Астафурова Е.Г., Мельников Е.В., Гальченко Н.К., Захаров Г.Н.  
ВЛИЯНИЕ ЛЕГИРОВАНИЯ ВОДОРОДОМ НА МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙ-
СТВА И ХАРАКТЕР РАЗРУШЕНИЯ ВЫСОКОАЗОТИСТОЙ ХРО-
МОМАРГАНЦЕВОЙ СТАЛИ 

174 

Брусницына Е. В., Муфтахетдинова Р. Ф., Яковлев Г. А., Гроховский В. И. 
ОЦЕНКА МЕТАЛЛОГРАФИЧЕСКИХ СКОРОСТЕЙ ОХЛАЖДЕНИЯ МЕ-
ТЕОРИТА ЧЕЛЯБИНСК В ОБЛАСТЯХ С РАЗЛИЧНОЙ ЛИТОЛОГИЕЙ 

175 

Барынин В. В., Дружинин А. Н. 
ВЛИЯНИЕ ПРЕДВАРИТЕЛЬНОЙ (НАВЕДЕННОЙ) ДЕФОРМАЦИИ НА 
ХАРАКТЕРИСТИКИ ВОССТАНОВЛЕНИЯ ФОРМЫ ИНТЕРМЕТАЛЛИДА 
TiNi  

177 

Меркушкин Е.А., Березовская В.В. 
ПРОГНОЗИРОВАНИЕ ПИТТИНГОСТОЙКОСТИ АУСТЕНИТНЫХ КОР-
РОЗИОННОСТОЙКИХ СТАЛЕЙ, СОДЕРЖАЩИХ АЗОТ И УГЛЕРОД 

180 



303 
 

Малашенко В.В., МалашенкоТ.И., Белых Н.В. 
ГИДРОСТАТИЧЕСКАЯ ОБРАБОТКА МЕТАЛЛОВ С ЛЕГИРУЮЩИМИ 
ДОБАВКАМИ 

182 

Ефтифеева А.С., Панченко Е.Ю., Чумляков Ю.И. 
УСЛОВИЯ НАБЛЮДЕНИЯ ДВУСТОРОННЕГО ЭФФЕКТА ПАМЯТИ 
ФОРМЫ И ЕГО ЦИКЛИЧЕСКАЯ СТАБИЛЬНОСТЬ В [001]-
МОНОКРИСТАЛЛАХ CoNiAl 

183 

Бараз В.Р., Герасимов С.С. 
НИТРИДНОЕ ПОКРЫТИЕ СПЛАВОВ СИСТЕМЫ МЕДЬ-НИКЕЛЬ 185 

Юдин С.Н., Касимцев А.В., Свиридова Т.А., Московских Д.О., Титов Д.Д. 
СВОЙСТВА ПОРОШКОВОГО СПЛАВА НА ОСНОВЕ ИНТЕРМЕТАЛЛИ-
ДА Nb3Al, ПОЛУЧЕННОГО РАЗЛИЧНЫМИ МЕТОДАМИ ПОРОШКОВОЙ 
МЕТАЛЛУРГИИ  

187 

Моисеев А.А., Немирова В.А., Васюхно Н.В., Деревянко М.С., Семиров А.В. 
КОНТРОЛЬ СТРУКТУРЫ И МАГНИТНЫХ СВОЙСТВ МАГНИТОМЯГ-
КИХ ПРОВОДНИКОВ МЕТОДОМ МАГНИТОИМПЕДАНСНОЙ СПЕК-
ТРОСКОПИИ 

188 

Кищик А.А., Лобачев В.В., Котов А.Д., Михайловская А.В. 
ВЛИЯНИЕ ПЕРЕХОДНЫХ МЕТАЛЛОВ НА ПОКАЗАТЕЛИ СВЕРХПЛА-
СТИЧНОСТИ В СПЛАВАХ СИСТЕМЫ Al–Mg  

191 

Кищик М.С., Кищик А.А., Яковцева О.А., Михайловская А.В. 
ВЛИЯНИЕ ТЕХНОЛОГИЧЕСКИХ ОПЕРАЦИЙ НА СТРУКТУРУ И 
СВОЙСТВА ЛИСТОВЫХ ПОЛУФАБРИКАТОВ СПЛАВА СИСТЕМЫ Al–
Mg 

193 

Куклина А.А., Майсурадзе М.В. , Рыжков М.А., Юдин Ю.В.  
ОПРЕДЕЛЕНИЕ ПАРАМЕТРОВ КИНЕТИЧЕСКОГО УРАВНЕНИЯ ИЗО-
ТЕРМИЧЕСКОГО БЕЙНИТНОГО ПРЕВРАЩЕНИЯ СТАЛИ 50ХМФА 

195 

Мельников Е.В., Астафурова Е.Г., Майер Г.Г.  
ФАЗОВЫЙ СОСТАВ, СТРУКТУРА И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА ЛЕ-
ГИРОВАННОЙ ВОДОРОДОМ СТАЛИ 08Х18Н9Т, ПОСЛЕ ДЕФОРМА-
ЦИИ ПРОКАТКОЙ 

196 

Астафурова Е.Г., Майер Г.Г., Мельников Е.В., Захаров Г.Н. 
ВЛИЯНИЕ ЛЕГИРОВАНИЯ ВОДОРОДОМ НА ОРИЕНТАЦИОННУЮ ЗА-
ВИСИМОСТЬ МЕХАНИЧЕСКИХ СВОЙСТВ, МИКРОСТРУКТУРЫ И ХА-
РАКТЕРА РАЗРУШЕНИЯ МОНОКРИСТАЛЛОВ СТАЛИ ГАДФИЛЬДА 

197 

Мочуговский А.Г., Мякишев Н. И., Котов А.Д., Михайловская А.В. 
ПОЛУЧЕНИЕ СВЕРХПЛАСТИЧНОГО СОСТОЯНИЯ В СПЛАВАХ НА 
ОСНОВЕ СИСТЕМЫ Al–Mg–Si 

199 

Филиппов М.А., Никифорова С.М., Жилин А.С. 
РАЗРАБОТКА ВЫСОКОУГЛЕРОДИСТЫХ СТАЛЕЙ СО СТРУКТУРОЙ 
МЕТАСТАБИЛЬНОГО АУСТЕНИТА С ИСПОЛЬЗОВАНИЕМ РАБОТ А.А. 
ПОПОВА ПО МАРТЕНСИТНОМУ ПРЕВРАЩЕНИЮ 

201 

Гуткин М.Ю., Колесникова А.Л., Красницкий С.А., Колодезный Е.С., Смир-
нов А.М., Романов А.Е. 
ПРИЗМАТИЧЕСКИЕ ДИСЛОКАЦИОННЫЕ ПЕТЛИ РАЗЛИЧНОЙ ФОР-
МЫ В ШИРОКОЗОННЫХ ПОЛУПРОВОДНИКОВЫХ НАНОСТРУКТУ-

203 



304 
 

РАХ 
Никитина М.А., Исламгалиев Р.К. 
ИЗУЧЕНИЕ СТРУКТУРЫ И СВОЙСТВ УЛЬТРАМЕЛКОЗЕРНИСТЫХ 
ИНТЕРМЕТАЛЛИДНЫХ СПЛАВОВ НА ОСНОВЕ TiAl 

205 

Майсурадзе М. В., Рыжков М. А., Юдин Ю. В., Сурнаева О. А., Куклина А. 
А. 
ОПРЕДЕЛЕНИЕ ТЕМПЕРАТУРНЫХ ИНТЕРВАЛОВ РАСПАДА ПЕРЕ-
ОХЛАЖДЕННОГО АУСТЕНИТА ПРИ НЕПРЕРЫВНОМ ОХЛАЖДЕНИИ 
СТАЛИ 25Г2С2Н2МА 

206 

Майсурадзе М. В., Куклина А. А., Рыжков М. А., Юдин Ю. В.,  
ИССЛЕДОВАНИЕ СООТНОШЕНИЯ СТРУКТУРНЫХ СОСТАВЛЯЮЩИХ 
СТАЛИ 25Г2С2Н2МА ПРИ НЕПРЕРЫВНОМ ОХЛАЖДЕНИИ  

208 

Лабзова Л. В., Альбрехт П. А. 
АНАЛИЗ ПРИЧИН ОТКАЗА ИЗДЕЛИЯ ИЗ КОНСТРУКЦИОННЫХ МА-
ТЕРИАЛОВ  

210 

Лабзова Л. В., Берикян С. С. 
АМПЛИТУДНЫЕ ЗАВИСИМОСТИ ВНУТРЕННЕГО ТРЕНИЯ В СПЛА-
ВАХ Fe–Mn–Si  

212 

Рамазанов К.Н., Будилов В.В., Золотов И.В. 
ИОННОЕ АЗОТИРОВАНИЕ ДЕТАЛЕЙ ИЗ ТИТАНОВЫХ СПЛАВОВ В 
ПЛАЗМЕ ТЛЕЮЩЕГО РАЗРЯДА С ЭФФЕКТОМ ПОЛОГО КАТОДА 

214 

Рамазанов К.Н., Хусаинов Ю.Г., Золотов И.В., Есипов Р.С. 
ИСПОЛЬЗОВАНИЕ ЭФФЕКТА ПОЛОГО КАТОДА ДЛЯ ЛОКАЛЬНОГО 
ИОННОГО АЗОТИРОВАНИЯ ДЕТАЛЕЙ МАШИН 

215 

Филиппов М.А., Гервасьев М.А., Никифорова С.М., Хадыев М.С.,Михайлов 
С.Б., Жилин А.С., Эстемирова С.Х. 
ФОРМИРОВАНИЕ СТРУКТУРЫ ИНСТРУМЕНТАЛЬНЫХ ХРОМИСТЫХ 
СТАЛЕЙ, ИЗНОСОСТОЙКИХ ПРИ АБРАЗИВНОМ ИЗНАШИВАНИИ  

216 

Поляков А.В., Валиев Р.Р., Семенова И.П., Модина Ю.М. 
УСТАЛОСТНОЕ ПОВЕДЕНИЕ УЛЬТРАМЕЛКОЗЕРНИСТОГО Ti–6Al–4V 
СПЛАВА ДЛЯ ИНЖЕНЕРНЫХ ПРИЛОЖЕНИЙ 

217 

Иоффе А.В., Выбойщик М.А., Зырянов А.О.  
КОРРОЗИОННАЯ СТОЙКОСТЬ НАСОСНО-КОМПРЕССОРНЫХ ТРУБ ИЗ 
СТАЛИ 20Х13 

218 

Клевцов Г.В., Клевцова Н.А., Валиев Р.З., Пигалева И.Н.  
К ВОПРОСУ ОБ ОЦЕНКЕ ЛОКАЛЬНОГО НАПРЯЖЕННОГО СОСТОЯ-
НИЯ У ВЕРШИНЫ ТРЕЩИНЫ В УМЗ МАТЕРИАЛАХ С ОЦК И ГЦК РЕ-
ШЕТКОЙ РЕНТГЕНОВСКИМ МЕТОДОМ  

220 

Панов Д.О., Смирнов А.И., Спивак Л.В., Симонов Ю.Н. 
СТАДИИ ОБРАЗОВАНИЯ АУСТЕНИТА ПРИ НЕПРЕРЫВНОМ НАГРЕВЕ 
ИСХОДНО ХОЛОДНОДЕФОРМИРОВАННОЙ НИЗКОУГЛЕРОДИСТОЙ 
СТАЛИ В МЕЖКРИТИЧЕСКОМ ИНТЕРВАЛЕ ТЕМПЕРАТУР 

222 

Беликов С.В., Загороднова Л.И., Гудов А.Г., Бурмасов С.П., Жиляков А.Ю. 
ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ФАЗОВОГО СОСТАВА СПЛАВА ЭК77 НА 
ВЯЗКОСТЬ РАСПЛАВА И ОСОБЕННОСТИ ФОРМИРОВАНИЯ СТРУК-
ТУРЫ СЛИТКА. 

223 



305 
 

Трекин Г.Е., Шевченко О.И., Астафьев Г.И. 
ИССЛЕДОВАНИЕ СТРУКТУРЫ ЭЛЕКТРОИСКРОВОГО ИЗМЕНЕННОГО 
СЛОЯ 

225 
 

Бочкарёва А.В., Баранникова С.А., Лунев А.Г., Ли Ю.В., Зуев Л.Б.  
ИССЛЕДОВАНИЕ ВЛИЯНИЯ ВОДОРОДА НА ИЗМЕНЕНИЕ СКОРОСТИ 
УЛЬТРАЗВУКА В НЕРЖАВЕЮЩЕЙ СТАЛИ 

226 

Вьюненко Ю.Н., Черняева Е.В. 
ВЛИЯНИЕ СКОРОСТИ НАГРЕВА НА АКУСТИЧЕСКУЮ ЭМИССИЮ 
ПРИ МАРТЕНСИТНЫХ ПРЕВРАЩЕНИЯХ В СПЛАВЕ TiNi 

227 

Рынденков Д.В., Рыбанцова Е., Казанский П.Р., Дмитриева Т.Г. 
ИССЛЕДОВАНИЯ ДИНАМИКИ ВЫДЕЛЕНИЯ γ’-ФАЗЫ В ПРОЦЕССЕ 
ВЫСОКОТЕМПЕРАТУРНОГО ОТЖИГА МЕТОДОМ ПРОСВЕЧИВАЮ-
ЩЕЙ ЭЛЕКТРОННОЙ МИКРОСКОПИИ 

229 

Мукатдаров Р.И., Юршев В.И., Юршев И.В., Краснов Д.В. 
ИССЛЕДОВАНИЕ СТАЛИ 08Х14 ПОСЛЕ ТЕРМИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ 230 

Окишев К.Ю., Мирзаев Д.А., Созыкина А.С., Гребенщикова А.Г. 
РАСЧЁТ КИНЕТИКИ ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ В ВЫСОКОУГЛЕРО-
ДИСТЫХ СПЛАВАХ ЖЕЛЕЗО – УГЛЕРОД – ХРОМ 

232 

Ганеев А.В., Исламгалиев Р.К., Никитина М.А., Рамазанов К.Н.  
ВЛИЯНИЕ УМЗ СТРУКТУРЫ И ВАКУУМНО ПЛАЗМЕННОГО ПОКРЫ-
ТИЯ TiN НА МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА СТАЛИ 13Х11Н2В2МФ 

232 

Пережогин В.Ю., Новицкий Е., Чыонг Чинь хыу, Папина К.Б., Соколовская 
Э.А., Кудря А.В. 
ЦИФРОВЫЕ ПРОЦЕДУРЫ ИЗМЕРЕНИЯ ПОЛОСЧАТОСТИ В МИКРО-
СТРУКТУРЕ ЛИСТОВЫХ СТАЛЕЙ И ОЦЕНКИ ЕЁ ВОЗМОЖНЫХ ПО-
СЛЕДСТВИЙ В ИЗЛОМАХ  

233 

Мальцева Л. А., Левина А. В., Мальцева Т. В., Озерец Н. Н., Демидов С. А., 
Ягудин Г. А. 
СТРУКТУРНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В АУСТЕНИТНО-ФЕРРИТНОЙ СТАЛИ 
ПРИ СДВИГЕ ПОД ДАВЛЕНИЕМ 

235 

Мальцева Л.А., Озерец Н.Н., Левина А.В., Шарапова В.А., Вахонина К. Д., 
Шестопалов Ю.А. 
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В МЕТАСТАБИЛЬНОЙ АУСТЕНИТНОЙ 
СТАЛИ ПРИ ИНТЕНСИВНОЙ ПЛАСТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ 

237 

Яковцева О.А., Левченко В.С., Михайловская А.В. 
ДИНАМИКА ИЗМЕНЕНИЯ ЗЕРЕННОЙ СТРУКТУРЫ ПРИ СВЕРХПЛА-
СТИЧЕСКОЙ ДЕФОРМАЦИИ ЛАТУНИ 

238 

Яковцева О.А., Кищик М.С., Котов А.Д., Михайловская А.В., Ильясов Р.Р., 
Крымский С.В. 
ВЛИЯНИЕ ГОМОГЕНИЗАЦИОННОГО ОТЖИГА НА СТРУКТУРУ И 
ПРОКАТЫВАЕМОСТЬ СПЛАВА Д16 С МАЛОЙ ДОБАВКОЙ ЦИРКОНИЯ 

240 

Калетина Ю.В., Ефимова Е.Д., Калетин А.Ю. 
ОСОБЕННОСТИ СТРУКТУРЫ СПЛАВОВ НА ОСНОВЕ Ni–Mn–In ПОСЛЕ 
ТЕРМОЦИКЛИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ 

242 

Царенко Ю.В. , Рубаник В.В.  
ПРИМЕНЕНИЕ УЛЬТРАЗВУКА ДЛЯ ПОВЫШЕНИЯ СЛУЖЕБНЫХ ХА-

243 



306 
 

РАКТЕРИСТИК ТЕРМОПАРНОГО КАБЕЛЯ  
Засыпкин С.В.  
К ВОПРОСУ ОБ ИДЕНТИФИКАЦИИ ФРАГМЕНТОВ РАЗРУШЕННЫХ 
БОЛТОВ В ПРОЦЕССЕ МЕТАЛЛОГРАФИЧЕСКОЙ ЭКСПЕРТИЗЫ 

245 

Клевцова Н.А., Клевцов Г.В., Валиев Р.З.  
ОБЩИЕ ЗАКОНОМЕРНОСТИ ВЛИЯНИЯ ЛОКАЛЬНОГО НАПРЯЖЕН-
НОГО СОСТОЯНИЯ НА МАРТЕНСИТНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В ПЛАСТИ-
ЧЕСКИХ ЗОНАХ ПРИ РАЗРУШЕНИИ АУСТЕНИТНЫХ СТАЛЕЙ С КЗ И 
УМЗ СТРУКТУРОЙ  

246 

Мирзаев Д.А., Шабуров А.Д. 
ТЕРМИЧЕСКИЕ НАПРЯЖЕНИЯ ПРИ ОХЛАЖДЕНИИ СТАЛЬНЫХ ПО-
КОВОК И ИХ ВЛИЯНИЕ НА ОБРАЗОВАНИЕ ВОДОРОДНЫХ ТРЕЩИН 
(ФЛОКЕНОВ) 

248 

Филиппов А.М., Сидоров А.Н., Азин А.С. 
ОПЫТ ОЦЕНКИ КАЧЕСТВА ЭЛЕМЕНТОВ НЕОБОГРЕВАЕМОГО КОН-
ТУРА ЭНЕРГЕТИЧЕСКИХ КОТЛОВ НА ВЫРЕЗКАХ 

250 

Лаев К.А., Михайлов С.Б., Михайлова Н.А. 
ВЫБОР ТЕМПЕРАТУРЫ АУСТЕНИТИЗИРУЕЩЕГО НАГРЕВА ПРОИЗ-
ВОДСТВА ТРУБ ИЗ СТАЛИ 20Х13 

251 

Михайлов С.Б., Михайлова Н.А., Цветкова К.Ю. 
ВАРИАНТ ПРОВЕДЕНИЯ НУЛЕВОЙ ЛИНИИ ПРИ РАСШИФРОВКЕ 
ТЕРМОГРАММ DTA 

253 

Михайлов С.Б., Михайлова Н.А., Шарапова В.А., Цветкова К.Ю. 
ЛОГАРИФМИЧЕСКИЙ ВАРИАНТ ПРОВЕДЕНИЯ НУЛЕВОЙ ЛИНИИ 
ПРИ РАСШИФРОВКЕ ДИЛАТОГРАММ DL 

255 

Михайлов С.Б., Михайлова Н.А., Мороз Е.В. 
ОСОБЕННОСТИ РЕГИСТРАЦИИ ФАЗОВЫХ ПРЕВРАЩЕНИЙ НАГРЕВА 
СТАЛИ 12Х10НМФБ ПРИ РАСШИФРОВКЕ ДИЛАТОГРАММ DL И ТЕР-
МОГРАММ DTA 

257 

Фарахутдинов Р.А., Мосюков Д.Б., Николаев С.О., Курынцев С.В. 
ВЛИЯНИЕ ТЕРМИЧЕСКОЙ ОБРАБОТКИ НА СВАРНЫЕ СОЕДИНЕНИЯ 
СТАЛИ 30ХГСА, ПОЛУЧЕННЫЕ ВЫСОКОСКОРОСТНОЙ ЛАЗЕРНОЙ 
СВАРКОЙ 

259 

Фарахутдинов Р.А., Николаев С.О., Мосюков Д.Б., Курынцев С.В. 
ЛАЗЕРНОЕ ОБЪЕМНОЕ УПРОЧНЕНИЕ КОНСТРУКЦИОННОЙ СТАЛИ 
30ХГСА 

262 

Мишин В.М., Волоконский М.В. 
ВЛИЯНИЕ ЗЕРНОГРАНИЧНОЙ СЕГРЕГАЦИИ ФОСФОРА НА ЛОКАЛЬ-
НУЮ ПРОЧНОСТЬ ГРАНИЦ ЗЁРЕН МАРТЕНСИТНОЙ СТАЛИ 

263 

Мишин В.М., Волоконский М.В. 
ВЛИЯНИЕ СОПРОТИВЛЕНИЯ СКОЛУ НА ХЛАДНОЛОМКОСТЬ 
СТАЛЬНЫХ ДЕТАЛЕЙ С КОНЦЕНТРАТОРАМИ НАПРЯЖЕНИЙ 

266 

Кащенко М.П., Чащина В.Г. 
КРИТИЧЕСКИЙ РАЗМЕР ЗЕРНА И СТЕПЕНЬ ПОЛНОТЫ МАРТЕНСИТ-
НОГО ПРЕВРАЩЕНИЯ  

268 



307 
 

Кащенко М.П., Латыпов И.Ф., Чащина В. Г. 
МОДУЛЯЦИЯ СООТНОШЕНИЯ КОМПОНЕНТ ДВОЙНИКОВ ПРЕВРА-
ЩЕНИЯ, ОБУСЛОВЛЕННАЯ РЕАЛЬНЫМ СООТНОШЕНИЕМ СКОРО-
СТЕЙ ВОЛН В СОСТАВЕ УПРАВЛЯЮЩЕГО ВОЛНОВОГО ПРОЦЕССА  

270 

Ле Хай Нинь, Соколовская Э.А., Кудря А.В., Траченко В.А., Нго Нгок Ха, 
Ахмедова Т.Ш.  
СОПОСТАВЛЕНИЕ ГЕОМЕТРИИ СТРОЕНИЯ ВЯЗКИХ ИЗЛОМОВ СТА-
ЛЕЙ В РАЗЛИЧНОМ СОСТОЯНИИ ПОСТАВКИ 

271 

Тарасов Б.А., Юрлова М.С., Коновалов И.И. 
НЕКОТОРЫЕ МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА СПЕЧЕННОЙ И ДЕФОР-
МИРОВАННОЙ СТАЛИ ЭП-450ДУО 

272 

Кудря А.В., Соколовская Э.А., Траченко В.А., Скородумов С.В., Папина 
К.Б., Цуканов А.В., Васильев С.Г.  
ИЗМЕРЕНИЕ МИКРОСТРУКТУР В ТРУБНЫХ СТАЛЯХ ПОВЫШЕННОЙ 
КАТЕГОРИИ ПРОЧНОСТИ  

274 

Частоедов В.А., Кондратьев Н.С. 
ПРИМЕНЕНИЕ АППАРАТА ВЕЙЛЕТОВ ДЛЯ АНАЛИЗА ТЕКСТУРЫ 
ПОЛИКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ МАТЕРИАЛОВ  

276 

Лисовский В.А., Лисовская О.Б., Слюдова А.А. 
ИЗМЕНЕНИЕ СТРУКТУРЫ ПОВЕРХНОСТНЫХ СЛОЕВ МЕДИ ПРИ 
ДИФФУЗИОННОМ ОТЖИГЕ В РАСПЛАВАХ СОЛЕЙ, СОДЕРЖАЩИХ 
ДИФФУЗАНТ-ИОНЫ РЗМ 

278 

Макаров А.В., Соболева Н.Н. 
ФОРМИРОВАНИЕ ИЗНОСОСТОЙКИХ NiCrBSi ПОКРЫТИЙ ЛАЗЕРНОЙ 
НАПЛАВКОЙ И КОМБИНИРОВАННЫМИ ОБРАБОТКАМИ  

279 

Салищев Г.А., Степанов Н.Д. 
МНОГОЭЛЕМЕНТНЫЕ ВЫСОКОЭНТРОПИЙНЫЕ СПЛАВЫ: СТРУКТУ-
РА, СВОЙСТВА, ПРИМЕНЕНИЕ  

281 

Скородумов С.В., Нестеров Г.В., Студёнов Е.П., Неганов Д.А. 
ИССЛЕДОВАНИЕ МЕХАНИЧЕСКИХ И ХИМИЧЕСКИХ ХАРАКТЕРИ-
СТИК ТРУБНЫХ СТАЛЕЙ ДЛИТЕЛЬНО ЭКСПЛУАТИРУЕМЫХ 
НЕФТЕПРОВОДОВ 

282 

Нестеров Г.В., Студёнов Е.П., Скородумов С.В., Азарин А.И. 
ТРУБЫ ДЛЯ МАГИСТРАЛЬНЫХ НЕФТЕПРОВОДОВ И НЕФТЕПРОДУК-
ТОПРОВОДОВ 

283 

Рузманова Я. Д., Соснин И. М., Чиркунова Н. В., Дорогов М. В., Викарчук А. 
А., Романов А. Е. 
НАНОСТРУКТУРНЫЕ ФОТОКАТАЛИЗАТОРЫ ДЛЯ ОЧИСТКИ СТОЧ-
НЫХ ВОД 

284 

Попов А.А., Россина Н.Г., Попова М.А. 
ФАЗОВЫЕ И СТРУКТУРНЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В ЖАРОПРОЧНЫХ 
СПЛАВАХ ТИТАНА  

285 

Камалов А.Ф., Чернейкина Я.В., Кулясова О.Б., Исламгалиев Р.К. 
СТРУКТУРА И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА УЛЬТРАМЕЛКОЗЕРНИ-
СТОГО МАГНИЕВОГО СПЛАВА Mg–1Са  
 

285 



308 
 

Гладковский С.В., Кутенева С.В., Каманцев И.С., Веселова В.Е., Сергеев 
С.Н. 
СТРУКТУРА И СВОЙСТВА СЛОИСТЫХ МЕТАЛЛИЧЕСКИХ КОМПО-
ЗИЦИОННЫХ МАТЕРИАЛОВ, ПОЛУЧЕННЫХ МЕТОДАМИ ПАКЕТНОЙ 
ПРОКАТКИ И СВАРКИ ВЗРЫВОМ 

286 

Попов Н.А., Кузнецов В.П., Лесников В.П. 
ФАЗОВЫЕ ПРЕВРАЩЕНИЯ В МОНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ЖАРО-
ПРОЧНЫХ НИКЕЛЕВЫХ СПЛАВАХ 

288 

Именной указатель 289 
Содержание 295 

 
  



309 
 

 


	f001-002
	f003-030
	1Донецкий физико-технический институт им. А.А.Галкина НАН Украины,  Донецк, Украина
	2Институт электросварки им. Е.О. Патона НАН Украины, г. Киев, Украина

	f031-070
	ФОРМИРОВАНИЕ НАНОСТРУКТУРНЫХ ФАЗОВЫХ СОСТОЯНИЙ И СВОЙСТВ ИЗНОСОСТОЙКОСТИ НАПЛАВКИ НА СТАЛИ
	Капралов Е.В. 1, Громов В.Е. 1, Иванов Ю.Ф. 2,3, Рубанникова Ю.А. 1,  Зенина Е.В. 1
	Романов Д.А.1, Гончарова Е.Н.1, Будовских Е.А.1, Громов В.Е. 1, Иванов Ю.Ф.2

	f071-110
	Yulia_kh@imp.uran.ru

	f111-150
	Малашенко В.В.1,2, Малашенко Т.И.2
	Рост интереса к исследованию движения дислокаций в динамической области связан с важностью понимания процессов, происходящих при высокоскоростной обработке либо под действием  ударных нагрузок [1], в частности, создаваемых коротковолновым лазерным изл...
	Список литературы

	f151-174
	Установлено, что последовательную реализацию обратного термоупругого превращения в исполнительных элементах из нитинола при токовом нагреве возможно осуществлять, задавая различный диаметр проволочного образца, на котором будет реализован ЭПФ. В завис...

	f175-202
	Малашенко В.В.1,2, Малашенко Т.И.2, Белых Н.В. 3

	f203-226
	f227-250
	f251-278
	f279-294
	f295-310

