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В последние годы цинковые сплавы рас-
сматриваются как перспективные материа-
лы для создания биорезорбируемых имплан-
татов из-за их хорошей биосовместимости и
приемлемой скорости деградации [1—3]. По
скорости деградации цинк занимает место
между быстро деградируемым магнием и
медленно деградируемым железом, которые
также рассматриваются как многообещаю-
щие биорезорбируемые металлы. При этом
скоростью деградации цинка можно легко
управлять, в первую очередь путем его ле-
гирования, а также модификацией микро-

структуры. Как показано в работе [4], ско-
рость деградации может варьироваться от
0,02—0,19 мм/год для чистого цинка до
1,628 мм/год для сплава2 Zn-1%Cu-0,1%Ti.
Такой диапазон скоростей деградации суще-
ственно расширяет возможности использова-
ния цинковых сплавов в медицине. Однако,
несмотря на многообещающую скорость дег-
радации, весомым недостатком цинка как
материала для остеосинтеза являются его
низкие механические характеристики, кото-
рые не соответствуют качеству изделий та-
кого типа. Так, по данным [5] предел проч-

1Работа выполнена при финансовой поддержке
Российского научного фонда (Грант № 22-13-00024).

с. 3—12 DOI: 10.31857/S0869573324040312

УДК 669.55:621.785.3:621.785.784

ВЛИЯНИЕ РОТАЦИОННОЙ КОВКИ НА СТРУКТУРУ,
МЕХАНИЧЕСКИЕ И ФУНКЦИОНАЛЬНЫЕ СВОЙСТВА

ЧИСТОГО ЦИНКА И СПЛАВА Zn-1%Mg-0,1%Dy1
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Проведено исследование микроструктуры, механических свойств, коррозионной стойкости и
биосовместимости in vitro чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy (мас.%) до и после ротаци-
онной ковки (РК). После РК при 200 C в чистом цинке формируется частично рекристаллизо-
ванная структура с размером зерна ~20 мкм, а в сплаве Zn-1%Mg-0,1%Dy в структуре образуют-
ся зерна -Zn, вытянутые вдоль направления ковки, а также глобулярные частицы фаз Mg2Zn11 и
MgZn2. Формирование частично рекристаллизованной микроструктуры обеспечило повышение
прочности в чистого цинка с 447 до 961 МПа и одновременно пластичности  с 6,21,3 до
20,22,8%. Для сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy после РК также отмечено увеличение предела прочно-
сти (с 13218 до 22316 МПа) и относительного удлинения (с 0,80,5 до 5,81,1%). При этом РК
не приводит к изменению потенциала коррозии исследуемых материалов, но ускоряет коррозию
чистого цинка и замедляет коррозию сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy. Биосовместимость сплава Zn-
1%Mg-0,1%Dy после РК не ухудшалась, а биосовместимость чистого цинка после обработки ста-
ла лучше, что снижает риск его цитопатогенного воздействия при длительном контакте образцов
с кровью. В целом комбинация легирования чистого цинка магнием и диспрозием с ротацион-
ной ковкой позволяет существенно повысить его прочность и коррозионную стойкость без ухуд-
шения биосовместимости.

Ключевые слова: биорезорбируемые материалы; ротационная ковка; микроструктура;
прочность; пластичность; коррозионная стойкость, биосовместимость in vitro.

2Содержание элементов в сплавах здесь и далее в
статье в мас.%
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ности чистого цинка в литом состоянии со-
ставляет всего 33,6 МПa при относительном
удлинении 1,2%. Легирование частично ре-
шает данную проблему, однако уровень проч-
ности все еще остается критически низким
[4]. К тому же литые медицинские сплавы
на основе цинка обычно практически не име-
ют запаса пластичности из-за формирования
хрупких фаз. Поэтому существует необходи-
мость в улучшении механических характе-
ристик чистого цинка и его сплавов путем
деформации.

Ротационная ковка (РК) — перспектив-
ный способ улучшения механических
свойств медицинских сплавов [6—8]. Она
используется для упрочнения магниевых и
титановых сплавов, однако данных о ее вли-
янии на цинковые сплавы крайне мало [9,
10]. В то же время проведенные исследова-
ния показали, что РК позволяет существен-
но повысить как прочность, так и пластич-
ность медицинских цинковых сплавов. Для
сплава Zn-0,45%Li после РК со степенью
деформации 75,7% достигнут предел проч-
ности 426,14,7 МПа при относительном
удлинении 139,218,6% [10]. Такие значе-
ния прочности и пластичности после РК —
результат сочетания дислокационного упроч-
нения, измельчения зерна, формирования осо-
бой конфигурации зерен -Zn и фазовой со-
ставляющей сплава. Благодаря измельчению
зерна и благоприятному расположению
включений фазы увеличены прочность и пла-
стичность также сплавов Zn-1%Mg и Zn-
1%Mg-0,1%Ca в 1,6 и в 35—50 раз соответ-
ственно [9].

В настоящей работе исследовано совмес-
тное влияние добавки магния и диспрозия
(1 и 0,1% соответственно), а также РК на
структуру и свойства чистого цинка. Леги-
рование магнием использовалось для повы-
шения прочности чистого сплава за счет фор-
мирования упрочняющих богатых магнием
фаз. Добавка диспрозия дополнительно уп-
рочняет чистый цинк из-за формирования
интерметаллида Dy2Zn17, а также влияет на
биологические свойства чистого цинка. Ра-
нее было показано, что ионы Dy3+ ингибиру-
ют пролиферацию опухолевых клеток раз-
ного генеза [11, 12]. Данный эффект позво-
лит сделать сплав Zn-Mg-Dy перспективным
материалом для онкологической ортопедии.
При этом ожидается, что деформация мето-
дом РК и добавки магния и диспрозия по-

высят прочностные характеристики благода-
ря формированию фаз Mg2Zn11, MgZn2,
Dy2Zn17 и модификации микроструктуры
чистого цинка [13].

Материал и методики исследования. Для
проведения исследования выбраны чистый
цинк (чистота 99,997% Zn) и сплав Zn-
1%Mg-0,1%Dy (фактический состав: Zn-0,99
%Mg-0,11%Dy). В качестве сырья исполь-
зовали цинк ЦВ00 (чистота 99,997% Zn),
магний МГ95 (чистота 99,95% Mg) и дисп-
розий ДиМ-1 (чистота 99,9% Dy). Выплав-
ку проводили в индукционной печи РЭЛТЕК
(Екатеринбург, Россия). Процесс выплавки
осуществлялся без использования защитной
среды и флюса. Далее расплав разливали в
стальную форму диаметром 35 и высотой
150 мм и охлаждали на воздухе. Количе-
ственный анализ выполняли на серийном
рентгенофлуоресцентном волноводисперси-
онном спектрометре BRUKER S8 Tiger (се-
рия 2; Bruker, Германия). Обработку чисто-
го цинка проводили в литом состоянии, тог-
да как сплав Zn-1%Mg-0,1%Dy предвари-
тельно отжигали при 340 C в течение 20 ч с
последующей закалкой в воде.

Процесс РК осуществляли на ротационно-
ковочной машине РКМ 2129.02 с частотой и
ходом бойка соответственно 1920 мин–1 и
3 мм. Для этого из исходных слитков выре-
зали заготовки диаметром 19 мм и длиной
15 см. Деформацию проводили по ступенча-
тому режиму с понижением температуры с
300 до 200 C. Перед первым проходом РК
прутки нагревали при температуре 300 C в
течение 45 мин, а перед дальнейшими про-
ходами РК длительность нагрева прутков со-
ставляла 15 мин перед каждой заменой бой-
ков. При этом деформацию при температу-
ре 300 C проводили до логарифмической сте-
пени деформации   0,92 (промежуточный
диаметр 12 мм), а затем температуру посте-
пенно понижали до 200 C. Суммарная ло-
гарифмическая степень деформации состави-
ла 2,31, что соответствовало конечному диа-
метру, равному 6 мм. Все дальнейшие иссле-
дования проводились на материалах в исход-
ном состоянии и после РК при   2,31.

Микроструктуру чистого цинка и сплава
Zn-1%Mg-0,1%Dy до и после РК исследова-
ли методом оптической микроскопии (мик-
роскоп ADF I350 (ADF OPTICS CO. LTD, Хан-
чжоу, Китай). Структуру деформированных
образцов изучали в направлении, параллель-
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ном направлению РК. Размер структурных
элементов рассчитывали с использованием
программного обеспечения Image Expert
Professional 3 (Nexsys, Москва).

Механические характеристики определя-
ли в испытаниях на одноосное растяжение
плоских образцов при комнатной темпера-
туре на электромеханической разрывной
машине Instron 3382 (Instron, Великобрита-
ния). Рабочая длина образца 5,75 мм, попе-
речное сечение 12 мм. Из деформирован-
ных прутков образцы вырезали в продоль-
ном направлении. Для материалов в каж-
дом из исследуемых состояний проводили
по три измерения механический свойств, пос-
ле чего рассчитывали среднее значение и
среднеквадратичное отклонение.

Коррозионную стойкость определяли по
построенным потенциодинамическим кри-
вым. Исследование проводили при комнат-
ной температуре в растворе 0,9% NaCl на
потенциостате SP-300 (Bio-Logic SAS) с ис-
пользованием плоской ячейки PAR (Ametek
Instruments, Oak Ridge, TN, USA). Ячейка с
трехэлектродной конфигурацией состоит из
рабочего электрода (образец), электрода срав-
нения Ag/AgCl и противоэлектрода в виде
платиновой сетки. Сканирование проводи-
ли со скоростью 1 мВ/с в диапазоне от ОСР
–150 мВ (нижняя граница) до ОСР + 550 мВ
(верхняя граница), где ОСР — потенциал ра-
зомкнутой цепи. Время определения ОСР
составляло 10 мин. Параметры коррозии рас-
считывали с использованием программы EC-
Lab (BioLogic, Франция) в соответствии со
стандартом ASTM G59–97. При расчете па-
раметров коррозии определяли потенциал
коррозии Ecor, мВ, плотность тока коррозии
jcor, мкА/см2, а также скорость коррозии CR,
мм/год. Для определения среднего значения
параметров проводилось сканирование не
менее шести образцов для одного состояния
каждого материала. Для расчета скорости
коррозии, мм/год, использовали формулу [14]:

CR  3,2710–3jcorEW/S,

где EW — эквивалентная масса, г-экв;  —
плотность сплавов, г/см3; S — площадь, см2.

Исследования биосовместимости сплава
проводили в условиях in vitro. Использовали
образцы квадратной формы размером 55 мм
и толщиной ~2 мм. Перед началом исследо-
ваний образцы погружали на 1 ч в 70%-ный

этанол, после чего сушили в стерильной ат-
мосфере. Подготовленные таким образом
образцы далее инкубировали в 1 мл суспен-
зий эритроцитов и лейкоцитов, отделяемых
от крови здорового донора в течение 1 сут
при 37 C в среде с 5% углекислого газа. В
контроле клетки инкубировали без образцов
в таких же условиях. Количество эритроци-
тов и живых лейкоцитов подсчитывали че-
рез 2 ч инкубации с использованием клеточ-
ного анализатора ADAM II (NanoEntek, Юж.
Корея). Гемолиз учитывали через 2, 4 и 24 ч
инкубации по изложенной ранее методике
[15] путем измерения адсорбции при длине
волны 540 нм с использованием планшетно-
го ридера Spark (Tecan, Швейцария). Цито-
токсичность оценивали путем исследования
релиза лактатдегидрогеназы во внеклеточную
среду согласно методике [15]. Для этого ис-
пользовали набор реактивов CytoTox 96® Non-
Radioactive Cytotoxicity Assay (Promega, USA).
Измерение проводили путем оценки адсор-
бции при длине волны 490 против 620 нм
планшетного ридера Spark (Tecan, Швейца-
рия) в соответствии с инструкцией произво-
дителя. В каждом тесте использовали не
менее трех образцов одного типа. Все изме-
рения выполняли в триплетах. Полученные
результаты представляли как среднее зна-
чение  среднеквадратичное отклонение. Для
сравнительного анализа полученных резуль-
татов с контролем использовали t-критерий.
Различия считали достоверными при веро-
ятности р<0,05.

Результаты исследования. Как видно на
приведенных на фиг. 1 микроструктурах
чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy в
исходном (литом) состоянии и после РК,
структура литого цинка состоит из дендри-
тов произвольных формы и размера. Встре-
чаются дендриты размером как 15—20, так
и 80—100 мкм (фиг.1, а). В процессе РК чи-
стого цинка развитие получают рекристал-
лизационные процессы с формированием
зерен размером ~20 мкм. Кроме того, в струк-
туре присутствуют мелкие зерна размером
~5 мкм, расположенные на границах и в трой-
ных стыках больших зерен (фиг.1, б), встре-
чаются отдельные двойники деформации
шириной 3—5 мкм (фиг.1, в).

В сплаве Zn-1%Mg-0,1%Dy изменения
структуры в процессе РК происходят не-
сколько иначе. В исходном состоянии его
структура состоит из дендритов -Zn разме-
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ром 25—30 мкм, окруженных сплошной сет-
кой нерастворившейся фазы, богатой магни-
ем (фиг. 1, г). В ранее проведенных исследо-
ваниях [13] состав данной фазы был опреде-
лен как смесь двух богатых магнием фаз:
Mg2Zn11 и MgZn2. Также в структуре сплава
после отжига методом оптической микроско-
пии выявлено наличие частиц фазы Dy2Zn17
размером ~10 мкм (фиг. 1, д) [13]. Процесс
РК приводит к вытягиванию зерна вдоль на-
правления деформации. При этом формиру-
ется полосчатая структура, состоящая из зе-
рен шириной ~10 и длиной 100—150 мкм.
Кроме того, происходит измельчение богатой
магнием фазы, которая из сплошной сетки
по границам исходных дендритов трансфор-
мируется в строчки отдельных глобулярных
частиц размером 3—5 мкм, вытянутых вдоль
направления РК (фиг. 1, е).

На фиг. 2 и в табл. 1 представлены ре-
зультаты исследования механических свойств
чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy до
и после РК.

В результате РК существенно упрочняют-
ся как чистый цинк, так и сплав Zn-1%Mg-
0,1%Dy, одновременно возрастает их плас-
тичность. Для чистого цинка отмечается уве-
личение условного предела текучести 0,2

почти в полтора раза (от 418 до 608 МПа)
и предела прочности в более чем в 2 раза
(с 447 до 961 МПа). Относительное удли-
нение  чистого цинка при этом увеличива-

ется в 3 раза (с 6,21,3 до 20,22,8%). В слу-
чае сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy также наблю-
дается рост 0,2 (в 1,5 раза, от 12418 до
17521 МПа), предела прочности в (в 1,7
раза, от 13218 до 22316 МПа) и относитель-
ного удлинения  (от 0,80,5 до 5,81,1%).

На фиг. 3 и в табл. 2 представлены ре-
зультаты исследования коррозионной стой-
кости чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-
0,1%Dy до и после РК. Выявлено, что чис-
тый цинк и сплав Zn-1%Mg-0,1%Dy после
РК ведут себя по-разному. Стойкость к кор-
розии чистого цинка после РК не снижает-
ся: потенциал коррозии чистого цинка прак-
тически не изменяется и составляет соответ-
ственно –100514 и –101210 мВ для лито-
го и деформированного состояний. Однако
после РК отмечается существенное увеличе-
ние плотности тока коррозии jcor и скорости
коррозии CR чистого цинка. Так плотность
тока коррозии после РК увеличилась с
14,01,9 до 19,42,7 мкА/см2. Это соответ-
ствует росту скорости электрохимической
коррозии с 0,280,09 мм/год в литом состо-
янии до 0,490,16 мм/год после РК.

В случае сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy ситу-
ация прямо противоположная. С одной сто-
роны, как и в случае чистого цинка, прак-
тически не изменяется потенциал коррозии
(–100134 и –103814 мВ для сплава до и
после РК соответственно), что говорит о том,
что стойкость сплава к коррозии остается не-

а) б) в)

г) д) е)20 мкм

20 мкм 20 мкм 20 мкм

20 мкм10 мкм

Фиг. 1. Микроструктура чистого цинка в литом состоянии (а) и после РК до 6 мм (б, в), а также спла-
ва Zn-1%Mg-0,1%Dy после отжига (г, д) и РК до 6 мм (е)

Zn+Mg

Dy2Zn17
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изменной. С другой стороны, после РК про-
исходит замедление скорости коррозии спла-
ва Zn-1%Mg-0,1%Dy. Плотность тока кор-
розии сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy уменьши-
лась с 13,73,4 мкА/см2 в отожженном со-
стоянии до 4,52,5 мкА/см2 после РК. При
этом скорость коррозии уменьшилась с
0,260,06 мм/год в отожженном состоянии
до 0,110,05 мм/год после РК.

Учитывая назначение разрабатываемых
материалов для медицинского применения,
необходимо дать характеристику их биосов-
местимости. Биосовместимость исследовали
в условиях in vitro, путем оценки влияния
чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy до
и после РК на состояние эритроцитов и лей-

Таблица 1

Характеристики механических свойств чистого цинка
и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy до и после РК

еиняотсос,лаиретаМ  2,0 аПМ, в аПМ,  %,

:кницйытсиЧ еотил 14 8 44 7 2,6  3,1

КРелсоп 06 8 69 1 2,02  8,2

:yD%1,0-gM%1-nZвалпС агижтоелсоп 421  81 231  81 8,0  5,0

КРелсоп 571  12 322  61 8,5  1,1

Фиг. 2. Диаграммы деформации чистого цинка (а) и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy (б) до (1) и после (2) РК

Таблица 2

Коррозионная стойкость* чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy
до и после РК (электрод сравнения — Ag/AgCl)

еиняотсос,лаиретаМ Е roc Вм, j roc мс/Акм, 2 RC дог/мм,

:кницйытсиЧ еотил 5001–  41 0,41  9,1 82,0  90,0

КРелсоп 2101–  01 4,91  7,2 94,0  61,0

:yD%1,0-gM%1-nZвалпС агижтоелсоп 1001–  43 7,31  4,3 62,0  60,0

КРелсоп 8301–  41 5,4  5,2 11,0  50,0
*Еcor — потенциал коррозии; jcor — плотность тока коррозии; CR — ско-

рость коррозии.

Фиг. 3. Вольтамперограммы в тафелевских
координатах чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-
0,1%Dy до и после РК (электрод сравнения —
Ag/AgCl)
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коцитов человеческой крови. Потенциальное
негативное воздействие изучаемых матери-
алов на целостность эритроцитов крови оце-
нивали, измеряя уровень гемолиза, обуслов-
ленного высвобождением гемоглобина во
внеклеточную среду. Измерения, проведен-
ные через 2, 4 и 24 ч после начала инкуба-
ции, показали, что образцы чистого цинка и
сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy как в исходном
состоянии, так и после РК не индуцировали
статистически достоверное повышение уров-
ня гемолиза в сравнении со спонтанным
уровнем в контроле (р>0,05) (табл. 3).

личения релиза лактатдегидрогеназы в срав-
нении с контролем (см. табл. 3). Однако мож-
но отметить наличие тенденции нарастания
релиза лактатдегидрогеназы после инкуба-
ции лейкоцитов с образцами литого цинка в
сравнении с контролем (р>0,05), тогда как
РК нивелирует этот негативный эффект.

Для дополнительной оценки цитолитичес-
кого воздействия изучаемых образцов иссле-
довалось изменение количества клеток кро-
ви после окончания периода коинкубации
методом прямого подсчета (фиг. 4).

Таблица 3

Параметры биосовместимости чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy
в исходном состоянии (ИС) и после РК

ртемараП
ьтсоньлетилД
ч,иицабукни

кницйытсиЧ yD%1,0-gM%1-nZ
К ьлортно

СИ КР СИ КР

%,зиломеГ 2 0 1,0 0 1,0 0 1,0 0 6,0 0 1,0

4 1 4,0 0 2,0 0 1,0 0 6,0 0 2,0

42 2 4,1 0 6,0 0 1,0 0 3,0 0 6,0

%,ьтсончискототиЦ 42 6,6  5,6 5,1  3,1 3,1  3,2 0,2  6,2 0 0,2

Для изучения цитотоксического воздей-
ствия опытных образцов чистого цинка и
сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy на ядерные клет-
ки определяли релиз в среду инкубации
внутриклеточного фермента лактатдегидро-
геназы, ассоциированного с повреждением
клеточной мембраны и гибелью клеток. В ка-
честве клеточной модели использовали лей-
коциты крови. Согласно полученным резуль-
татам инкубация со всеми изученными об-
разцами не стимулировала достоверного уве-

Эти данные подтверждают выводы, полу-
ченные при изучении биологических эффек-
тов другими методами. В частности, подтвер-
ждено, что образцы сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy
не индуцировали повреждение клеточных
мембран, приводящее к релизу гемоглобина
и лактатдегидрогеназы во внеклеточную сре-
ду, поскольку не было отмечено снижения
количества эритроцитов и лейкоцитов в про-
цессе инкубации. Это позволяет заключить,
что РК не ухудшает биосовместимость спла-

Фиг. 4. Изменение количества эритроцитов (а) и лейкоцитов (б) крови в процессе инкубации с образ-
цами чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy в исходном состоянии (ИС) и после РК в сравнении с
контролем
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ва Zn-1%Mg-0,1%Dy in vitro. При этом пос-
ле инкубации с образцами чистого цинка в
литом состоянии концентрация эритроцитов
к концу периода инкубации была значимо
меньше, чем после контакта с образцами чи-
стого цинка после РК. Это также коррели-
рует с результатами исследования гемолиза
и цитотоксичности, где именно цинк в ли-
том состоянии индуцировал их наиболее
высокий уровень.

Обсуждение результатов. Исследование
влияния РК на механические свойства, кор-
розионную стойкость и биосовместимость
чистого цинка и сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy
показало, что РК приводит к одновременно-
му росту прочности и пластичности обоих
изученных материалов (прочностные харак-
теристики возрастают в 1,5—2 раза, а плас-
тичность — в 3—5 раз). В чистом цинке пос-
ле РК формируется частично рекристалли-
зованная структура в результате деформации
при температуре 200 C, составляющей при-
мерно половину температуры плавления. В
данном случае следует ожидать протекания
как динамической рекристаллизации во вре-
мя теплой деформации, так и статической
рекристаллизации в ходе промежуточных по-
догревов. При этом уменьшение размера зер-
на после РК приводит к росту прочности чи-
стого цинка. Также не стоит забывать и о
наклепе, который возникает в зернах в ре-
зультате продолжающейся деформации, ко-
торый также способствует росту прочности.
Кроме того, процессы возврата и рекристал-
лизации в ходе деформации при 200 C уве-
личивают почти в 3 раза пластичность чис-
того цинка. По данным [16] динамическая
рекристаллизация, протекающая в процессе
сжатия, играет огромную роль в повышении
пластичности чистого цинка. Причем дина-
мическая рекристаллизация в этом случае
протекает уже при комнатной температуре.
М.В. Поленок и др. также установили про-
текание динамической рекристаллизации
чистого цинка в процессе кручения под вы-
соким давлением при комнатной темпера-
туре [17]. В этом случае измельчение зерна
и протекание динамической рекристаллиза-
ции позволили повысить как прочность (до
140 МПа), так и пластичность (до 40 %) чис-
того цинка.

В сплаве Zn-1%Mg-0,1%Dy после РК так-
же наблюдается рост прочности и пластич-
ности. В данном случае наличие рекристал-

лизации после РК не было установлено:
структура состоит из вытянутых вдоль оси
деформации зерен шириной ~10 мкм. При
этом происходит трансформация богатой
магнием фазы от плотной сетки по грани-
цам дендритов -Zn до глобулярных частиц,
расположенных вдоль оси РК. Повышение
прочности сплава, по-видимому, связано с
уменьшением размера зерна в процессе де-
формации. В то же время рост пластичнос-
ти может быть обусловлен разными факто-
рами, такими как изменение текстуры или
трансформация фазы. Цинк — металл с гек-
сагональной плотноупакованной (ГПУ) ре-
шеткой. В ГПУ металлах формирование бла-
гоприятной текстуры часто вызывает повы-
шение пластичности. Например, в сплаве Zn-
0,2%Mg-0,8%Mn формирование благоприят-
ной текстуры после экструзии привело к ро-
сту удлинения с 12 до 33% [18], а в сплаве
Zn-2,5%Ag-0,08%Mg высокая пластичность
(56,3%) достигнута благодаря подавлению
деформационного двойникования, активации
пирамидального скольжения <c+a> и низ-
кой плотности дислокаций [19]. При этом в
нашем предыдущем исследовании показа-
но, что РК по схожему режиму сплавов Zn-
1%Mg и Zn-1%Mg-0,1%Ca не вызывает су-
щественных изменений в их текстуре [9].

Поэтому в данном случае повышение
пластичности может быть обусловлено в
большей мере структурными трансформаци-
ями, а именно переориентацией и дроблени-
ем фазы. Известно, что эвтектическая фаза
Mg2Zn11 имеет высокие твердость и хруп-
кость [20]. Формирование хрупкой фазовой
сетки приводит к ухудшению пластичности,
что и наблюдается в отожженном сплаве Zn-
1%Mg-0,1%Dy. При этом формирование
мелких глобулярных частиц твердой фазы
обычно более благоприятно сказывается на
пластичности. Например, по данным [21]
измельчение частиц фазы Mg2Zn11 в процес-
се РКУП (равноканальное угловое прессова-
ние), препятствуя движению микротрещин,
замедлило разрушение и значительно улуч-
шило пластичность сплавов Zn-1%Cu-
0,5%Mg и Zn-3%Cu-0,5%Mg. Дробление
эвтектической фазы Mg2Zn11 наряду с совме-
стным воздействием динамической рекрис-
таллизации и формированием наноразмер-
ных частиц MgZn2 явилось также одной из
причин повышения пластичности сплава Zn-
1,6%Mg после РКУП [22].
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В то же время улучшение механических
свойств сопровождается небольшим увели-
чением скорости коррозии чистого цинка и
замедлением процесса коррозии сплава Zn-
1%Mg-0,1%Dy. Для чистого цинка форми-
рование структуры с высокой долей мелких
зерен после РК способствовало увеличению
протяженности границ зерен и росту плот-
ности дислокаций по сравнению с литым
состоянием, что, как известно, может приво-
дить к ускорению процессов коррозии. На-
пример, скорость коррозии чистого магния
после РКУП увеличивается из-за роста плот-
ности дислокаций и дефектов кристалличес-
кой решетки [23]. Схожая картина наблю-
далась и в чистом цинке, в котором после
KOBO-экструзии выросла скорость коррозии
[24]. В этом случае дефекты решетки, осо-
бенно дислокации, могут действовать как
анодные участки по отношению к металли-
ческой матрице и приводить к локализации
коррозии [25, 26].

Однако в сплаве Zn-1%Mg-0,1%Dy, мик-
роструктура в котором после РК также из-
мельчается, роста скорости коррозии не на-
блюдается. Вероятно, в данном случае боль-
шее влияние оказывает наличие частиц вто-
рой фазы в структуре сплава. Известно, что
при этом ускоряются коррозионные процес-
сы в результате образования микрогальва-
нических эффектов, возникающих из-за раз-
ности потенциалов между матрицей и фазой
[27], но следует учитывать, что при этом ог-
ромную роль играет конфигурация частиц
фазы. В литом сплаве Zn-1%Mg-0,1%Dy
фаза располагается в виде сплошной сетки
по границе зерен -Zn. Такое расположение
может приводить к локализации процесса
коррозии и его сильному ускорению на про-
тяжении всей границы матрица/фаза, в то
время как в случае мелких глобулярных ча-
стиц процесс коррозии более равномерный.
Так, в работе [24] в сплаве Zn-1,7%Mg-1%Ca
после KOBO-экструзии отмечено снижение
скорости коррозии на 2,5%. В этом случае
формируется структура с однородно распре-
деленными внутри  Zn-матрицы фазами, бо-
гатыми магнием и кальцием, что обеспечи-
вает более равномерный процесс коррозии и
соответственно более низкую ее скорость.
Стоит также отметить минимальные значе-
ния скорости коррозии образцов сплава Zn-
1%Mg-0,1%Dy после РК по сравнению с его
образцами в исходно литом состоянии и об-

разцами чистого цинка после РК. Это может
быть объяснено пассивацией из-за наличия
на поверхности деформированного сплава
равномерной пленки, состоящей из продук-
тов коррозии. Ранее С. Лю и др. [28] при ис-
следовании этого процесса на сплавах Zn-Mg
показали, что наличие фазы Mg2Zn11 благо-
приятно сказывается на коррозии из-за ус-
коренного формирования оксидной пленки.

Исследуемые материалы разрабатывают-
ся для создания медицинских изделий раз-
ного назначения. Важно, чтобы такие мате-
риалы не оказывали токсического эффекта
на клетки крови. В данной работе исследо-
вано влияние образцов чистого цинка и спла-
ва Zn-1%Mg-0,1%Dy до и после РК на эрит-
роциты и лейкоциты крови. Анализируя дан-
ные о биологической активности всех иссле-
дуемых образцов, можно констатировать, что
инкубация с ними не приводила к достовер-
но выраженному снижению числа как ядер-
ных, так и безъядерных клеток в сравнении
с контролем. Этот факт в сочетании с приве-
денными ранее данными об отсутствии дос-
товерно установленного повреждения клеток,
проявляющимся повышением гемолиза и
внеклеточным релизом лактатдегидрогена-
зы, позволяет охарактеризовать образцы на
основе чистого цинка как биосовместимые.
Отдельно следует отметить, что обработка
образцов чистого цинка РК не только спо-
собствовала снижению уровня внеклеточной
лактатдегидрогеназы, но и стабилизировала
концентрацию живых клеток в среде инку-
бации к концу эксперимента. Это позволяет
сделать вывод об улучшении биосовместимо-
сти чистого цинка после РК и расширении
перспектив его применения в медицине, на-
пример, для создания систем локального
высвобождения лекарственных средств. Од-
нако уровень прочностных характеристик
как чистого цинка до и после РК, так и ото-
жженного сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy недоста-
точен для применения в лечении заболева-
ний опорно-двигательной системы. Таким
образом, только сплав Zn-1%Mg-0,1%Dy пос-
ле РК можно считать перспективным мате-
риалом для изготовления изделий для ор-
топедии.

Выводы. 1. Ротационная ковка (РК) при-
водит к формированию частично рекристал-
лизованной структуры с размером зерна
~20 мкм. В случае сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy
после РК формируется структура, состоящая
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из вытянутых вдоль оси деформации зерен и
глобулярных частиц фаз, богатых магнием.

2. После РК прочность чистого цинка и
сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy увеличивается со-
ответственно в 2,2 и 1,7 раз. Относительное
удлинение образцов данных материалов воз-
растает от 6,21,3 до 20,22,8 % и от 0,80,5
до 5,81,1% соответственно.

3. Обработка РК не приводит к измене-
нию потенциала коррозии чистого цинка и
сплава Zn-1%Mg-0,1%Dy. При этом после
РК процесс коррозии чистого цинка ускоря-
ется, тогда как скорость коррозии сплава Zn-
1%Mg-0,1%Dy снижается.

4. Чистый цинк и сплав Zn-1%Mg-
0,1%Dy в исходном состоянии и после РК
не оказывали статистически достоверного
гемолитического и цитотоксического воздей-
ствия при инкубации с клетками in vitro, что
соответствует требованиям, предъявляемым
к биосовместимости материалов медицинско-
го назначения, перспективных для разработ-
ки инновационных изделий и средств для
целей здравоохранения. Процесс РК способ-
ствует улучшению биосовместимости чисто-
го цинка, снижая риск цитопатогенного воз-
действия при длительном контакте.

5. Комбинация легирования чистого цин-
ка магнием и диспрозием с последующей РК
позволила повысить прочность и коррозион-
ную стойкость чистого цинка без ухудшения
его пластичности и биосовместимости in vitro.
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Стали к настоящему времени остаются
наиболее распространенными и перспектив-
ными конструкционными материалами [1].
Их специфические свойства достигаются пу-
тем термической обработки (ТО) [1—3]. Так,
для упрочнения стали ВКС-10 — высоко-
прочного и надежного сплава [4], содержа-
щего ряд легирующих элементов (Cr, Ni, Mo),
используется закалка от температуры
1010 C и трехкратное старение (отпуск) при
510 C [5]. В работе [6] отмечены благопри-
ятное сочетание прочностных и пластичес-
ких свойств, высокая стойкость к хрупкому
разрушению. Сталь ВКС-10 предназначена
для изготовления деталей авиационной тех-
ники, например зубчатых колес [7].

Для формирования специальных физико-
технологических свойств поверхностного
слоя деталей из стали без изменения свойств
сердцевины применяют химико-термическую
обработку (ХТО) [8]. Для улучшения харак-
теристик поверхности служит азотирование.
При этом поверхностный слой детали насы-
щается азотом с образованием азотсодержа-

щих фаз, способствующих улучшению физи-
ческих свойств и механических характерис-
тик поверхностного слоя [9—11]. Эти фазы,
как правило, обеспечивают большую твер-
дость, а иногда и коррозионную стойкость
поверхности [12].

Однако во многих сталях насыщение по-
верхности азотом происходит медленно [13,
14]. Для ускорения этого процесса исполь-
зуют методы подготовки приповерхностного
слоя стали. Влияние термоциклических де-
формаций на структуру низкоуглеродистых
сталей исследовано в работе [15]. Лазерное
модифицирование поверхности [16] способ-
ствует изменению структуры обработанных
участков и позволяет сделать предположе-
ния о влиянии процесса деформации на про-
цесс азотирования [17]. В результате лазер-
ной обработки (ЛО) диффузионные процес-
сы протекают быстрее [18, 19] из-за большо-
го количества дефектов, образующихся при
такой обработке. Лазерное упрочнение повер-
хности повторяющимися лазерными импуль-
сами было выполнено и исследовано в рабо-
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Методом рентгеновской дифрактометрии поликристаллических образцов с использованием
математических методов для повышения разрешающей способности получены данные о фазовом
составе и истинном уширении дифракционных максимумов стали ВКС-10 на основе Fe-Cr-Ni,
подвергнутой лазерной обработке с разной интенсивностью и последующему азотированию. Так-
же исследованы закономерности формирования нитридных фаз при рассмотренных видах обра-
ботки. Установлено, что с увеличением интенсивности лазерной обработки возрастает количество
твердого раствора на основе -Fe и оксидных фаз, а также увеличиваются ширины дифракцион-
ных линий. После азотирования появляются нитридные фазы CrN, Fe3N, Fe4N, их объемные доли
значительно возрастают с увеличением интенсивности лазерной обработки, однако при двукрат-
ной лазерной обработке доля нитридных фаз снижается.

Ключевые слова: химико-термическая обработка; азотирование; лазерная обработка;
рентгенофазовый анализ.
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те [20], в ней выделен эффект закалки при
ЛО поверхности (обработка поверхности, ко-
торая приводит к закалке).

Трибологические свойства углеродистых
инструментальных сталей после лазерной
поверхностной закалки исследованы в рабо-
тах [21, 22]. Для наблюдения фазовых обла-
стей в работе [21] применяли сканирующую
электронную микроскопию, но идентифика-
цию фаз не выполняли, в этом случае необ-
ходимы дифракционные методы. При изуче-
нии фазового состава методами микроскопии,
а также триботехнических свойств углероди-
стых инструментальных сталей после лазер-
ного поверхностного упрочнения квази-CW
волоконным лазером [21] изменения струк-
туры дифракционными методом не исследо-
вали, что не позволило полностью раскрыть
природу упрочнения. Эффективность образо-
вания новых фаз, а также дефектов в поверх-
ностных слоях может быть исследована ме-
тодами рентгеновской дифракции. В работе
[23] показано, что при ЛО в среде инертного
газа могут появиться оксиды, что подтверж-
дено в нашей работе. Однако процесс образо-
вания новых фаз с их идентификацией после
ЛО, а также последующего азотирования ста-
ли ВКС-10 ранее не исследовался.

Известно, что рентгеновская дифракция —
оптимальный метод для регистрации и иден-
тификации фаз в сталях [19, 24], т.е. исследо-
вания поверхности стали ВКС-10 этим мето-
дом можно рассматривать как перспектив-
ные. Однако идентификация фаз затруднена
при близком расположении дифракционных
рефлексов фаз [25, 26]. Для точной иденти-
фикации фаз [25] используют математичес-
кие методы повышения разрешения [27].

В работе [28] исследовано влияние ЛО
стали ВКС-10 (13Х3Н3М2ВФБ-Ш) без оплав-
ления и с оплавлением на толщину поверх-
ностных слоев и изменение микротвердости
по толщине диффузионных слоев при пос-
ледующем вакуумном азотировании. Было
установлено, что предварительная ЛО без
оплавления поверхности при последующем
азотировании обеспечивает большую эффек-
тивную толщину слоя, чем обработка с оп-
лавлением, а также повышенную износостой-
кость поверхности. В этой работе фазовый
состав поверхностных слоев не исследовал-
ся, хотя, несомненно, это важно для понима-
ния физических причин упрочнения повер-
хностных слоев.

Настоящая работа проведена с целью по-
лучения данных о фазовом составе поверх-
ностных слоев образцов стали на основе Fe-
Cr-Ni (сталь ВКС-10) в состоянии после по-
верхностной обработки лазерным излучени-
ем без/с оплавлением и последующего азо-
тирования методом рентгеновской дифрак-
ции с использованием математических мето-
дов повышения разрешающей способности.

Материалы и методика исследований.
Опытные образцы стали ВКС-10 (химический
состав, мас.%: Fe — основа, C 0,10—0,15; Cr
3,00—3,40; Ni 2,70—3,00; Mo 1,90—2,30; Mn
0,3—0,6; W 0,20—0,50; Si 0,17—0,31; V
0,05—0,15; Nb 0,05—0,15) после термичес-
кого улучшения (закалка + высокий отпуск)
по ОСТ 1 90005—91 подвергали как ЛО, так
и последующему азотированию (ХТО).

Исследовали образцы в исходном состо-
янии, а также после ЛО по трем схемам:
1) без оплавления поверхности (при мощно-
сти лазерного излучения 1200 Вт); 2) с оп-
лавлением (мощность 2000 Вт) и 3) с оплав-
лением при сканировании лазером по двум
перпендикулярным направлениям (мощ-
ность 2000 Вт, при смене направления ска-
нирования поверхность охлаждали на воз-
духе около 10 мин и меняли направление
сканирования). Лазерную обработку прово-
дили с использованием иттербиевого воло-
конного лазера ЛС-5 с длиной волны излу-
чения 1,07 мкм в потоке аргона. Скорость
обработки составила 10 мм/с, диаметр лазер-
ного пятна — 4 мм с перекрытием сосед-
них дорожек 0,38. Образцы в исходном со-
стоянии и после ЛО по трем схемам допол-
нительно подвергали азотированию. Вакуум-
ное азотирование осуществляли при темпе-
ратуре 540 C в среде аммиака в течение 24 ч
при давлении 10 кПа (80 мм рт. ст.).

Для проведения рентгеновских исследо-
ваний использовали дифрактометр X’pert
PANAnalytical на CuK-излучении в режи-
ме /2 сканирования в диапазоне углов 20—
120 с шагом 0,1 по углу 2 при использо-
вании изогнутого монохроматора, установлен-
ного между образцом и детектором [29]. Эф-
фективная глубина проникновения излучения
составляла 4—10 мкм, на такой глубине ис-
следовали фазовый состав. Расшифровку
рентгенограмм проводили с использованием
баз данных ICDD PCPDFWIN (1997 г.) и ICSD
(2014 г.). Перед проведением оценки отно-
сительных долей фаз все рентгенограммы



15„Металлы“. № 4. 2024 г.

нормировали на одинаковую интегральную
интенсивность всех дифракционных макси-
мумов (за вычетом фона).

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Согласно анализу рентгенограмм
(фиг. 1) в контрольном образце (без ЛО и
ХТО) присутствует только фаза на основе
твердого раствора -Fe (далее обозначаемая
как Fe-ОЦК+), легированного в основном
хромом и никелем [30]; карбиды, доля ко-
торых по данным [31] очень мала, не обна-
ружены.

На рентгенограмме образца после ЛО без
оплавления (мощность 1200 Вт) фаза Fe-
ОЦК+ сохраняется доминирующей и появ-
ляются: широкий оксидный пик небольшой
интенсивности Fe3O4 (кривая 2 на фиг. 2, а;
увеличенную ширину дифракционного мак-
симума можно объяснить тем, что вместо од-
ного межплоскостного расстояния d появля-
ется распределение расстояний вокруг сред-
него значения); пики оксида Fe2O3 и слабые
пики (на уровне шума) аустенита (далее обо-
значаемого как Fe-ГЦК+, фиг. 2, б). Окисле-
ние при ЛО в аргоне объясняется отсутстви-
ем полной изоляции образца, вследствие чего
возможно небольшое неконтролируемое по-
ступление окислительной атмосферы в
зону обработки.

На рентгенограмме образца после ЛО с
оплавлением (при мощности 2000 Вт; кри-
вая 3 на фиг. 1) фаза Fe-ОЦК+ сохраняется
и появляется большое количество слабых
оксидных пиков и увеличивается интенсив-
ность существовавших ранее, образуются бо-
лее заметные пики Fe-ГЦК+ (фиг. 2, б, в) по
сравнению с ЛО без оплавления. Это согла-
суется с данными [32, 33] о том, что при вы-
соких скоростях нагрева и охлаждения, свой-
ственных ЛО, при обработке сталей создают-
ся условия для стабилизации аустенита.

После сканирования лазером по двум
перпендикулярным направлениям при
мощности 2000 Вт (кривая 4 на фиг. 1) ин-
тенсивности пиков всех оксидных фаз силь-
но возрастают (см. фиг. 2) по сравнению с
ЛО с оплавлением и появляется множество
новых слабых оксидных (Fe3O4 и Fe2O3) пи-
ков. Образуется новый пик фазы Fe-ГЦК+
(фиг. 2, а). Такие результаты можно объяс-
нить увеличением интенсивности окисления
и большей стабилизацией фазы Fe-ГЦК+,
которым способствует увеличение в два раза
длительности лазерного воздействия и, тем
самым, суммарной энергии лазерного излу-
чения при сканировании [32, 33].

На фиг. 3 представлены рентгенограммы
образцов в исходном состоянии и после азо-

Фиг. 1. Рентгенограммы образцов стали ВКС-10 в диапазоне 2  30—120: 1 — исходный; 2 — ЛО без
оплавления; 3 — ЛО с оплавлением; 4 — сканирование лазером
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Фиг. 2. Рентгенограммы
образцов стали ВКС-10 в ха-
рактерных диапазонах углов
2(а—в): 1 — исходный; 2 —
ЛО без оплавления; 3 — ЛО
с оплавлением; 4 — сканиро-
вание лазером
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тирования. Из сравнения рентгенограмм вид-
но, что после азотирования пики -фазы сме-
щаются вправо (увеличивается угол 2) и су-
жаются по сравнению с исходным образцом.
Это можно объяснить тем, что увеличение па-
раметра решетки из-за внедрения атомов азо-
та меньше, чем его уменьшение из-за пере-
хода хрома в нитриды при длительном азо-
тировании стали при 540 C. Также появля-
ются слабые пики фаз CrN, Fe3N (фиг. 3).

После ЛО без оплавления и вакуумного
азотирования увеличивается (по сравнению
с азотированием без ЛО) количество нитрид-
ных (Fe4N, Fe3N и CrN) и оксидных (Fe2O3 и
Fe3O4) пиков и повышается интенсивность
пиков фаз CrN, Fe3N, Fe4N (см. кривую 2 на
фиг. 4); обнаружено несколько пиков твер-
дого раствора Fe-ГЦК+. Как было отмечено
ранее, ЛО приводит к стабилизации остаточ-
ного аустенита, который должен распадаться
при температуре азотирования. Но этого не
происходит, потому что азот является -ста-
билизатором [34]. Таким образом, результа-
том ЛО и последующего азотирования яв-
ляется стабилизация остаточного аустенита
[35]. В то же время интенсивность пиков
фазы Fe-ОЦК+ сильно уменьшается, а ши-
рина их увеличивается (что свидетельствует

о появлении неоднородных деформаций в
этой фазе или уменьшении размеров облас-
тей когерентного рассеяния из-за увеличе-
ния, по видимому, концентрации дефектов),
но положение пиков на рентгенограмме ос-
тается неизменным (кривая 2 на фиг. 4).
Этот фазовый состав соответствует глубине
4—10 мкм от поверхности образца, что су-
щественно меньше толщины азотированно-
го слоя (300 мкм) [28].

Анализ рентгенограммы после ЛО с оп-
лавлением и азотирования показал, что доля
фазы Fe-ОЦК+ значительно уменьшилась (по
сравнению с образцом после ЛО без оплав-
ления) и некоторые ее пики оказались на
одном уровне с шумом (кривая 3 на фиг. 4,
б—г). Ширина пиков увеличивается, что про-
исходит либо из-за появления сильных нео-
днородных деформаций в этой фазе, либо из-
за сильного уменьшения размеров областей
когерентного рассеяния, по-видимому, вслед-
ствие увеличения концентрации дефектов и
уменьшения размеров кристаллитов при оп-
лавлении и последующей кристаллизации.
Интенсивности пиков нитридов становятся
самыми большими на данной рентгенограм-
ме, помимо этого появляются пики нитри-
дов Cr2N. Объемные доли нитридов железа
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Фиг. 3. Рентгенограммы образцов стали ВКС-10: 1 — исходный; 2 — после азотирования
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и хрома также продолжают увеличиваться
(по сравнению с образцом после ЛО без оп-
лавления). Этот фазовый состав соответствует
глубине 4—10 мкм от поверхности образца.

На рентгенограмме образца после скани-
рования лазером по двум направлениям и
азотирования наблюдается другая, по срав-
нению с ранее рассмотренным образцом (ЛО
с оплавлением), картина: интенсивность пи-
ков фазы Fe-ОЦК+ больше, а ширина ее пи-
ков меньше, интенсивность пиков нитридных
фаз меньше (кривая 4 на фиг. 4). Это мож-
но объяснить тем, что обработка со сканиро-
ванием по двум направлениям приводит к

частичному отжигу/отпуску материала, зале-
чиванию дефектов фазы Fe-ОЦК+ и, как след-
ствие, к уменьшению коэффициента диффу-
зии. Также можно отметить небольшое уве-
личение интенсивности пиков оксидов и
твердого раствора на основе Fe-ГЦК+. Не-
смотря на то, что азотирование выполняли в
восстановительной среде аммиака, относи-
тельно низкая температура азотирования
(540 C) не позволяет восстановить полностью
оксидные фазы, сформированные при ЛО.
Фазы карбидов не были обнаружены после
всех изученных обработок из-за малого содер-
жания углерода в исходном образце.
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Таким образом, показано увеличение ин-
тенсивности пиков азотсодержащих фаз (сви-
детельствующее об увеличении их количе-
ства) при азотировании после ЛО, что свиде-
тельствует об ускорении последующего азо-
тирования, по-видимому, в результате форми-
рования более дефектной структуры, диффу-
зия азота в которой протекает быстрее.

Выводы. 1. В поверхностных слоях об-
разцов стали ВКС-10 при повышении мощ-
ности лазерной обработки (с 1200 до 2000 Вт)
происходит увеличение объемных долей
твердого раствора на основе Fe-ГЦК, так как
лазерной обработке свойственны высокие

скорости нагрева и охлаждения, создающие
условия для стабилизации аустенита и ок-
сидных фаз (из-за незначительного проник-
новения кислорода в защитную среду (аргон)
и увеличения скорости окисления при более
интенсивном нагреве поверхности).

2. Обнаружены пики фаз CrN, Fe3N после
вакуумного азотирования, причем доля нит-
ридов на расстоянии 0—10 мкм от поверх-
ности растет при увеличении интенсивнос-
ти воздействия (вначале без лазерной обра-
ботки, далее 1200 Вт (лазерная обработка без
оплавления) и 2000 Вт (лазерная обработка
с оплавлением)), что сопровождается ушире-

Фиг. 4. Рентгенограммы образцов стали ВКС-10 в характерных диапазонах углов 2 (а—г): 1 — азоти-
рование в исходном состоянии; 2 — ЛО без оплавления и азотирование; 3 — ЛО с оплавлением и азоти-
рование; 4 — сканирование лазером и азотирование
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нием дифракционных пиков фазы на осно-
ве твердого раствора Fe-ОЦК, вызванного, по-
видимому, ростом количества дефектов в об-
ластях этой фазы и ослаблением интенсив-
ности пиков этой фазы из-за уменьшения ее
доли после вакуумного азотирования.

3. После лазерной обработки с оплавлени-
ем и азотирования наблюдается сильное
уменьшение относительной интенсивности и
увеличение ширины пиков фазы на основе
твердого раствора Fe-ОЦК, что является след-
ствием формирования структуры с большим
количеством дефектов и уменьшения разме-
ров кристаллитов при оплавлении и крис-
таллизации при лазерной обработке; нитри-
ды железа становятся основной фазой.

4. После двойного сканирования лазером
и азотирования интенсивности нитридных
пиков уменьшаются, а интенсивности пиков
фазы на основе твердого раствора Fe-ОЦК
увеличиваются по сравнению с однократной
обработкой лазером с оплавлением и азоти-
рованием, а ширины пиков уменьшаются, что
является следствием формирования струк-
туры с меньшим количеством дефектов из-
за их залечивания при лазерной обработке
со сканированием.

5. При увеличении интенсивности одно-
кратного лазерного воздействия при после-
дующем азотировании увеличивается объем-
ная доля нитридных фаз, но при этом не-
значительно увеличивается и доля нежела-
тельных оксидных фаз. Полного восстанов-
ления оксидных фаз, сформированных при
лазерной обработке, не происходит, так как
азотирование проводится при сравнительно
низкой температуре (540 C) в восстанови-
тельной атмосфере аммиака. Доля фазы на
основе Fe-ГЦК, сформировавшаяся после ла-
зерной обработки, при азотировании не из-
меняется, по-видимому, из-за стабилизирую-
щего действия азота.
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Легирование азотом повышает у корро-
зионно-стойких сталей прочностные свойства,
стабилизирует аустенит, подавляя образова-
ние феррита и -фазы, позволяет заменить
карбиды Me23C6 нитридами MeX, повышает
стойкость к коррозии и износу [1—7]. Его
введение в полностью ферритные стали не-
возможно, ограниченно возможно в мартен-
ситные стали, а лучший эффект достигается
для сталей аустенитного класса. Это обуслов-
лено типом их кристаллических решеток
(ОЦК, ОЦТ и ГЦК). Усвоение азота тверды-

ми растворами на основе железа повышает-
ся в случае легирования их хромом, марган-
цем, молибденом, ванадием, ниобием, тогда как
углерод, кремний, никель снижают его [8].
Как отмечал М. Speidel [4], зачастую един-
ственная цель легирования коррозионно-
стойких сталей дорогостоящим никелем —
стабилизация в них аустенита. К наиболее
недорогим из коррозионно-стойких относят-
ся мартенситные стали2 системы 13%Сr-С,
прочностные свойства которых определяют-
ся процессами выделения и растворения кар-
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бидов при термической обработке. Раствори-
мость азота в них невелика [9—11]. Поэто-
му, если для легированных марганцем аус-
тенитных сталей возможна высокая степень
замещения углерода азотом при сохранении
аустенитной структуры, что благотворно вли-
яет на их коррозионную стойкость и проч-
ностные характеристики [12—14], то вопрос
о возможности эффективного легирования
азотом сталей 13%Сr-C,N для обеспечения
у них хорошего комплекса свойств остается
открытым. Повышение в них содержания
азота при выплавке и кристаллизации под
высоким давлением азота возможно [15],
однако структура такой стали со сверхрав-
новесной концентрацией азота из-за «пере-
напряженной» азотом кристаллической ре-
шетки мартенсита не реализует высокопроч-
ное состояние, ее разрушение при растяже-
нии происходит сразу на выходе из упругой
области деформации.

Данная публикация — продолжение ра-
бот по материалам выполненных нами ра-
нее исследований структуры и твердости
трех модельных сталей на основе 13%Cr с
разными содержаниями углерода и азота, в
том числе микролегированных ванадием и
ниобием (13%Cr-C,N-V,Nb), выплавленных
при атмосферном давлении азота [16, 17].
При этом в исследовании [16] получены све-
дения о расчетном фазовом составе, темпе-
ратурах Ac1 и Ac3, предварительно оценены
температуры растворения при нагреве избы-
точных фаз в аустените. Традиционные ста-
ли 13%Cr-С закаливают на мартенсит из аус-
тенитной области и подвергают последующе-
му низкому, либо высокому отпуску [18]. Со-
ответственно в работе [17] исследовали вли-
яние температуры нагрева под закалку в
масло металла этих же плавок на их струк-
турно-фазовое состояние и твердость. Было
показано, что обусловленный растворением

в аустените частиц избыточных фаз прирост
твердости сталей 13%Cr-C,N-V,Nb суще-
ственно выше, чем у традиционных мартен-
ситных сталей 13%Cr-С; максимум твердо-
сти достигается после более низких темпе-
ратур нагрева под закалку. Высокий уровень
твердости в сочетании со структурой, в кото-
рой отсутствуют цепочки карбидов или (кар-
бо)нитридов по границам бывших аустенит-
ных зерен, у них обеспечивается после за-
калки в масло с температур от 1000 до
1100 C. При этом появление трещин после
ряда закалок выявило необходимость опти-
мизации режимов данной термической обра-
ботки. С учетом изложенного данная рабо-
та выполнялась с целью оценки влияния па-
раметров «длительность выдержки при на-
греве под закалку» и «скорость охлаждения
при закалке» на структурно-фазовое состоя-
ние сталей 13%Cr-C,N-V,Nb.

Материал и методика исследования.
Материал. Плавки экспериментальных ста-
лей Fe-13%Cr-C,N (табл. 1) проведены в ла-
бораторной открытой индукционной печи.
Слитки стали после отрезания донной и при-
быльной частей подвергали отжигу при
~1200 C (охлаждение с печью). Их дефор-
мировали ковкой при 1175—1000 C (охлаж-
дение на воздухе). Далее после нагрева до
1150 C поковки прокатывали на полосы тол-
щиной 14—15 и шириной 80—90 мм.

Из горячекатаного металла вырезали об-
разцы для экспериментов по изучению вли-
яния разных скоростей закалки и длитель-
ностей нагрева под закалку. Поскольку дан-
ные [16, 17] показали, что структура сталей
плавок 1, 2 и 4 представляет собой мартен-
сит отпуска (полный распад на феррит и
фазы карбидов, нитридов, карбонитридов),
нагревы проводили в интервале температур
от 900 до 1150 C с шагом в 50 C. В данной
работе проведено сравнение вариантов закал-

Таблица 1

Химический состав исследованных сталей (Fe — основа)

аквалП *
%,атнемелэеинажредоС

С N rC nM iS oM V bN S P О N+С

1 520,0 401,0 92,31 17,1 04,0 20,0 62,0 10,0 0600,0 400,0 6010,0 921,0

2 561,0 990,0 93,31 06,1 34,0 30,0 72,0 10,0 9600,0 400,0 6510,0 462,0

4 912,0 301,0 43,31 17,1 64,0 25,0 62,0 90,0 5500,0 500,0 5500,0 223,0

*Нумерация плавок та же, что в первой статье на данную тему (см. [16]).
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ки в трех традиционных средах (вода, масло,
воздух)3 с выдержкой при нагреве 20 мин.
Металл образцов плавки 1, содержащий кро-
ме мартенсита пластичный феррит [17], был
закален в масло и в воду; металл мартен-
ситных сталей [17] плавок 2 и 4 закаливали
на воздухе (нормализация) и в масло. Для
оценки влияния длительности нагрева под
закалку были выбраны выдержки в течение
20, 40 и 60 мин.

Методы исследования. Шлифы приго-
тавливали полировкой на шлифовальной бу-
маге (автоматическая шлифовальная маши-
на Saphir 250) и на сукне с алмазной эмуль-
сией. Микроструктуру шлифов выявляли
химическим травлением (раствор: 3 ч.
HCl + 1 ч. HNO3 + 1 ч. глицерина) и иссле-
довали на световом микроскопе Olympus
GX51.

Твердость измеряли по Роквеллу соглас-
но ГОСТ ИСО 6508—86 под нагрузкой 1,5
кН (150 кгс). Число отпечатков составляло
не менее 10 на образец.

При проведении рентгеновского фазово-
го анализа4 съемку дифрактограмм осуще-
ствляли на образцах размером 10108 мм,
предварительно подвергнутых шлифовке и
последующей электрополировке. Для съем-
ки в атмосферной среде использовали 2-
горизонтальный рентгеновский дифракто-
метр HZG 4 и -фильтрованное кобальтовое
излучение. Спектры обрабатывали с помо-
щью стандартного программного обеспечения
дифрактометра. Идентификацию кристалли-
ческих фаз проводили по базе данных по-
рошковых дифрактограмм ICDD 2004 г. Па-
раметры съемки были следующие: радиус
гониометра 185 мм, скорость съемки 2/мин,
шаг 0,02; спектры записывались в режиме
непрерывного сканирования с ускоряющим
напряжением 35 кВ и силой тока накала
20 мА.

Результаты исследований. Оценка вли-
яния скорости закалки на структуру и
твердость сталей. Для мартенситных ста-
лей очень важен выбор скорости охлажде-
ния из аустенитной области высокотемпера-

турного нагрева. Чем выше скорость охлаж-
дения, тем лучше фиксируется состояние
твердого раствора, насыщенного атомами эле-
ментов внедрения. При низкой скорости ох-

3Результаты эксперимента по закалке в масло по-
лучены ранее [17], поэтому в данной работе они исполь-

зованы для сравнения.
4Авторы выражают благодарность канд. техн. наук

А.А. Ашмарину за проведение рентгеноструктурного
микроанализа.

Фиг. 1. Влияние скорости охлаждения в
разных средах от температуры в интервале 900—
1150 C (выдержка при температуре нагрева 20
мин) на твердость сталей плавок 1 (а), 2 (б) и 4
(в). Стрелками отмечены пики твердости при
разных скоростях охлаждения
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лаждения крупногабаритных заготовок воз-
можна реализация в некоторой степени про-
цессов выделения частиц с участием угле-
рода и азота. В то же время при очень высо-
кой скорости закалки возможно растрески-
вание материала со структурой высокопроч-
ного мартенсита из-за высоких внутренних
напряжений. Наиболее скоростной из тради-
ционных термических обработок является
закалка в воду (600 C/с), более медленное
охлаждение происходит при закалке в мас-
ло (~150 C/с) и самой медленной является
закалка на воздухе (~15 C/с). Охлаждение

с печью не может быть закалкой, так как при
этом металл достаточно долго находится в
интервале температур распада твердого ра-
створа. Существуют также варианты охлаж-
дения в водно-воздушной смеси, в соляном
расплаве, в жидком азоте.

Результаты измерений твердости после
закалки с разной скоростью сталей плавок
1, 2 и 4 представлены на фиг. 1. Ферритно-
мартенситная сталь плавки 1 проявила низ-
кую чувствительность к скорости охлажде-
ния (фиг. 1, а). У мартенситных сталей пла-
вок 2 и 4 в интервале температур нагрева

Фиг. 2. Ферритно-мартенситные микроструктуры образцов стали плавки 1, закаленных в воду (левая
колонка, а—г) и в масло (правая колонка, д—з) после выдержки 20 мин при температуре нагрева, C: а, д —
950; б, е — 1000; в, ж — 1050; г, з — 1150

а)

б)

д)

в)

г) з)

ж)

е)

50 мкм 50 мкм

50 мкм

50 мкм

50 мкм50 мкм

50 мкм

50 мкм

500 мкм 500 мкм

500 мкм 500 мкм

500 мкм
500 мкм
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под закалку 950—1100 C более высокой
твердостью характеризуются образцы, зака-
ленные с более высокой скоростью, т.е. в
масло (фиг. 1, б, в). Пик твердости при за-
калке в масло достигается у них после на-
грева при 1050 C. Примечательно, что при
снижении скорости охлаждения на воздухе
максимум твердости стали не только ниже
по абсолютной величине, но и достигается
после более низкой температуры нагрева
(1000 C).

Сравнение микроструктур закаленных в
воду и в масло образцов ферритно-мартен-
ситной стали плавки 1 (фиг. 2) показывает,
что образцы, закаленные в воду от темпера-
тур 1000 и 1050 C, находились в стадии рек-
ристаллизации, а после закалки от 1150 C
получена равноосная рекристаллизованная
структура, в которой не прослеживается тек-
стура прокатки (фиг. 2, б—г). Однако в ме-
талле после закалки в воду от 1150 C из-за
возникших внутренних напряжений появи-

Фиг. 3. Мартенситные микроструктуры образцов стали плавки 2, закаленных в масло (левая колонка,
а—г) и на воздухе (правая колонка, д—з) после выдержки 20 мин при температуре нагрева, C: а, д — 950;
б, е — 1000; в, ж — 1100; г, з — 1150

а)

б)

д)

в)

г) з)

ж)

е)

50 мкм50 мкм

500 мкм

50 мкм

50 мкм 50 мкм

50 мкм50 мкм

50 мкм

500 мкм

500 мкм 500 мкм

500 мкм
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лись трещины (см. врезку на фиг. 2, г). В
структуре стали плавки 1, закаленной в мас-
ло, признаки текстуры деформации сохраня-
ются после нагрева как при 1050, так и при
1150 C (фиг. 2, е—з). Результаты этого экс-
перимента показали, что сталь плавки 1 мо-
жет закаливаться в воду от температур ниже
1150 C без образования трещин. В отноше-
нии аустенитизации при разных температу-
рах, проводимой в течение 20 мин перед за-
калками в воду и в масло, можно заметить,

что по виду микроструктуры и по значени-
ям твердости для этой стали более предпоч-
тительна закалка в масло от 950 C. Металл
после этой обработки по сравнению с закал-
кой в воду от этой же температуры имеет
более дисперсную структуру (см. фиг. 2) и
несколько более высокую твердость (HRC
34,5 против 32,5, фиг. 1, а).

Исследование структур стали плавки 2,
закаленной в масло и на воздухе, позволило
выявить некоторые закономерности:

Фиг. 4. Мартенситные микроструктуры образцов стали плавки 4, закаленных в масло (левая колонка,
а—г) и на воздухе (правая колонка, д—з) после выдержки 20 мин при температуре нагрева, C: а, д — 950;
б, е — 1000; в, ж — 1050; г, з — 1150

500 мкм

500 мкм

500 мкм

50 мкм 50 мкм

50 мкм 50 мкм

50 мкм

50 мкм50 мкм

50 мкм

а) д)

б) е)

в) ж)

г) з)
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 после закалки с температуры нагрева
950 C в масло металл имеет типично мар-
тенситную структуру (фиг. 3, а), а при ох-
лаждении на воздухе формируется структу-
ра, похожая на мартенсит отпуска (фиг. 3, д),
хотя его твердость отвечает твердости мар-
тенсита (см. фиг. 1, б). В обоих случаях ме-
талл характеризуется наличием заметного
количества частиц избыточных фаз по гра-
ницам бывших аустенитных зерен;

 структуры образцов металла, закаленных
в масло и на воздухе от 1000 C, различают-
ся мало, характеризуются крупнопластинча-
тым мартенситом с размером зерен от 15
до 60 мкм (фиг. 3, б, е). Выделений частиц
избыточных фаз не наблюдается, микротре-
щины и трещины отсутствуют. В стали, за-
каленной в масло, в некоторых участках со-
храняются признаки текстуры деформации
(см. врезку на фиг. 3, б);

 после закалки в масло от 1050 C и тем
более после закалки от более высоких тем-
ператур в стали наблюдаются трещины (фиг.
3, в, г). При охлаждении на воздухе сохраня-
ется структура без трещин (фиг. 3, ж, з). В
случае более высокотемпературных нагревов
(1100 и особенно 1150 C) перед закалками
обоих видов формируются крупнозернистые
структуры. В том числе после охлаждения
на воздухе от 1100 C размер зерна мартен-
сита составил до 130 мкм и появился оста-
точный мелкозернистый аустенит (5—15
мкм). Особенно неблагоприятна структура
стали после закалки от 1150 C при охлаж-
дении на воздухе: в ней на месте полос сдви-
га сформировались полосы крупного рекри-
сталлизованного аустенита (фиг. 3, з), окру-
женные еще более крупными зернами мар-
тенсита.

Для стали плавки 4 наблюдаются схожие
со сталью плавки 2 закономерности струк-
туро- и фазообразования при тех же двух
вариантах скоростей охлаждения в интерва-
ле температур от 950 до 1150 C (фиг. 4, а—
з). Отличия от стали плавки 2 (после обоих
режимов закалки) состоят в большем коли-
честве частиц избыточных фаз и сохранении
соответственно более мелкого зерна до более
высоких температур нагрева под закалку.
При этом после выдержки при 1000 C и ох-
лаждения на воздухе у стали плавки 4 все
еще сохраняется структура, похожая на мар-
тенсит отпуска (феррит + карбиды), при на-
личии в этом состоянии максимума твердо-

сти HRC 54 (см. фиг. 4, д, е и фиг. 1, в), тогда
как после выдержки при 1050 C у норма-
лизованной стали имеется характерная круп-
нопластинчатая равноосная мартенситная
структура. После высокотемпературного от-
жига и закалки по двум режимам в обоих
случаях наблюдаются крупные равноосные
зерна мартенсита. Важное отличие нормали-
зации от закалки в масло для стали плавки
4 состоит в том, что после всех температур
нагрева под закалку нормализованные образ-
цы не растрескивались, тогда как в образцах,
закаленных в масло, трещины появлялись
после выдержки перед закалкой при 1000 C
и при остальных более высоких температу-
рах (см. врезки на фиг. 4, б—г). После вы-
держек при температурах от 1050 C и выше
и охлаждения в обеих средах в структуре
стали плавки 4 присутствует остаточный аус-
тенит (фиг. 4, в—з).

Оценка влияния длительности выдерж-
ки при высокотемпературном нагреве на
структуру и твердость стали плавок 1,
2 и 4. Известно, что упрочнение при закалке
сталей на мартенсит обусловлено действием
нескольких факторов, и прежде всего высо-
кой плотностью дислокаций и присутстви-
ем углерода в твердом растворе. С увеличе-
нием длительности высокотемпературного
нагрева возрастает степень диссоциации ча-
стиц избыточных фаз (карбидов, нитридов).

На фиг. 5, а—в приведены значения твер-
дости стали соответственно плавок 1, 2 и 4
после выдержек при температурах 900—
1150 C в течение 20, 40 и 60 мин. Для стали
плавки 1 использована водная среда охлаж-
дения (технологически наиболее простая), а
для стали плавок 2 и 4 — воздух (во избе-
жание трещинообразования при обработке в
масле после аустенитизации при повышен-
ной температуре).

Максимальная твердость стали плавки 1
после кратковременной выдержки достига-
лась в результате нагрева при 1000—1050 C
(фиг. 5, а). Повышенную твердость в случае
нагрева при более низкой температуре 950 C
можно обеспечить при увеличении длитель-
ности выдержки до 40—60 мин. Поскольку
у стали плавки 1, охлажденной в воде, высо-
кие значения твердости обеспечиваются пос-
ле разных вариантов температуры нагрева
под закалку (950 и 1000 C) и длительности
нагрева (20, 40, 60 мин в этом диапазоне), для
уточнения выбора термической обработки
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проведено сравнение микроструктур, сформи-
рованных после этих термических обработок
(фиг. 6). Как видно из фиг. 6, а—в, нагрев
при 950 C приводит к рекристаллизации и

устранению текстуры деформации с вытяну-
тыми вдоль направления прокатки зернами
феррита только после выдержки в течение
60 мин. О структуре стали плавки 1 при по-
вышении температуры нагрева (1000 C/40
мин/вода) можно заключить, что она уже бо-
лее крупнозернистая, чем после обработки при
950 C/60 мин/вода, хотя процесс рекристал-
лизации до конца еще не завершен. При уве-
личении длительности нагрева при 1000 C до
60 мин формируется рекристаллизованная
крупнозернистая структура (фиг. 6, г—е).
Наиболее высокие значения твердости, кото-
рые обеспечиваются структурами стали плав-
ки 1, следующие: HRC 34,5 при режимах 950
и 1000 C/40 мин/вода; HRC 34 при режиме
950 C/60 мин/вода.

В табл. 2 отражены ключевые изменения
в структуре и фазовом составе стали плавок
2 и 4, происходящие по мере увеличения дли-
тельности выдержек от 20 до 60 мин при на-
гревах под закалку на воздухе. В работе [17]
нами показано, что после выдержки при
800 C стали плавок 2 и 4 имеют структуру
отпущенного мартенсита, подвергшегося рас-
паду на феррит и карбиды (нитриды и кар-
бонитриды) с низкой твердостью (соответ-
ственно для сталей 2 и 4 HRC ~26 и 27,5).
Нагрев под закалку при температурах в ин-
тервале 850—900 C приводит к линейному
росту твердости обеих сталей до уровня твер-
дости мартенсита [17] и, как видно из фиг. 5,
после закалки от 900 и 950 C образцы ста-
ли плавок 2 и 4 имеют твердость, характер-
ную для мартенсита. При этом их микро-
структура после всех опробованных выдер-
жек при этих температурах и закалки на
воздухе сохраняет вид, характерный для мар-
тенсита отпуска (см. в табл. 2: I. Мартенсит
отпуска (Ф + К, Н)).

Увеличение длительности выдержки от 20
до 60 мин при 900 и 950 C для сталей пла-
вок 2 и 4 соответственно не вызывает прин-
ципиальных изменений в структуре. После
обработок по режимам 950 C/60 мин (сталь
плавки 2) и 1050 C/20 мин (сталь плавки 4)
структура приобретает вид обычного плас-
тинчатого мартенсита с частицами избыточ-
ных фаз (см. II. М + К, Н в табл. 2).

Мелкий размер зерна мартенсита (бывше-
го аустенита) dМ  25 мкм сохраняется
вплоть до обработок по режимам 1000 C/20
мин (сталь плавки 2) и 1050 C/60 мин (сталь
плавки 4).

Фиг. 5. Влияние длительности выдержки
(  20, 40 и 60 мин) при аустенитизации на
твердость HRC образцов стали плавки 1 (а, сре-
да охлаждения — вода) и плавок 2, 4 (б, в, среда
охлаждения — воздух)
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Начиная от режима 1000 C/40 мин и за-
канчивая режимом нагрева 1150 C/60 мин
в стали плавки 2 происходит рост зерна ис-
ходного аустенита, при этом после всех оп-
робованных выдержек при 1150 C в струк-
туре стали плавки 2 фиксируется небольшое
количество остаточного аустенита (см. III.
М + ост в табл. 2). В стали плавки 4 рост
зерна исходного аустенита начинается с ре-
жима 1100 C/20 мин; после всех выдержек
при этой температуре и всех выдержек при
1150 C в стали плавки 4 отмечается присут-
ствие остаточного аустенита (см. III. М + ост;
dМ > 50 мкм в табл. 2). Его количество (при
наблюдениях в световом микроскопе) с уве-
личением длительности выдержки возраста-
ет. (Наличие остаточного аустенита при ис-
пользованном в работе способе съемки и об-

работки данных при рентгеновском фазовом
анализе не выявлено.)

Присутствие остаточного аустенита в
стали плавки 2 и особенно в стали плавки
4 делает оценку среднего зерна металла при
повышенных температурах некорректной,
так как зерно исходного аустенита законо-
мерно растет по мере повышения темпера-
туры нагрева и увеличения длительности
тепловых выдержек, тогда как зерна оста-
точного аустенита имеют небольшой раз-
мер и их количество при этом увеличива-
ется.

Обсуждение результатов исследования.
Скорость охлаждения при закалке. Ком-
ментируя влияние на твердость и структур-
но-фазовое состояние изученных сталей ско-
рости охлаждения с разных температур аус-

Фиг. 6. Влияние длительности выдержки при температурах нагрева стали плавки 1 950 и 1000 C на
ее микроструктуру после закалки в воду: а—в — 950 C/20, 40, 60 мин; г—е —1000 C/20, 40, 60 мин

а) г)

б)

в)

д)

е)

50 мкм

50 мкм

50 мкм50 мкм

50 мкм

50 мкм
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Таблица 2

Влияние длительности выдержек 20, 40, 60 мин при разных температурах нагрева под закалку на воздухе на
структуру* образцов сталей плавок 2 и 4 ( 500)

*На фото отмечены изменения в структурах по достижении определенных соотношений температура/
длительность выдержки при температуре. Структурные составляющие: Ф — феррит; К, Н — частицы избы-
точных фаз (карбиды, нитриды, карбонитриды); М — пластинчатый мартенсит; dМ — средний размер зерна
мартенсита (бывшего аустенита); ост — остаточный аустенит (светлые зерна).

1050

Сталь плавки 2 Сталь плавки 4

Длительность выдержки при нагреве под закалку, мин

20 40 60 20 40 60

1100

1000

950

900

1150

t,C

I. Мартенсит отпуска (Ф+К,Н)

I. Мартенсит отпуска (Ф+К,Н)II. M+ К,Н

II. M+ К,Н

III. M+ост

M+ост; dM>50 мкм

dM25 мкм

dM25 мкм dM>50 мкм

— — —

тенитизации мартенситно-ферритной стали
плавки 1 и мартенситных сталей плавок 2 и
4, можно отметить ряд моментов:

 сталь плавки 1 практически нечувстви-
тельна к скорости охлаждения при закалке
(в масло, в воду) в интервале температур до
1150 C. Очевидно, отсутствие растрескива-
ния при закалке в воду (по сравнению со

сталью плавки 4, например) связано с более
низкой концентрацией элементов внедрения
в этой стали, создающих напряжение в кри-
сталлической решетке, и с наличием в струк-
туре этой стали ~40% пластичного феррита,
в котором происходит релаксация макронап-
ряжений, возникающих при повышенной
скорости закалки.
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 скорость охлаждения не сказывается на
уровне твердости всех трех сталей после за-
калки от температур аустенитизации 900 и
1150 C. После этих нагревов он одинаков как
после закалки в масло и воду стали плавки
1, так и после закалки в масло и на воздухе
сталей плавок 2 и 4. При этом у последних
сталей охлаждение от температур в интер-
вале 950—1100 C с большей скоростью (воз-
дух  масло) смещает максимум твердости
в сторону более высокой температуры аус-
тенитизации.

Эти результаты согласуются с литератур-
ными данными [19, 20]. В работе [19] приве-
дена зависимость твердости стали X46Cr13
(российский аналог — сталь 40Х13) после
закалки от 850—1200 C в воду и на воздухе,
подтверждающая наличие этого эффекта
смещения максимума твердости. В том чис-
ле у образцов после охлаждения на воздухе
максимум твердости был отмечен для тем-
пературы нагрева под закалку 1050 C, пос-
ле выдержки при 1100 C перед нормализа-
цией значение твердости уже снижалось; у
закаленных в воду образцов максимум твер-
дости сместился к температуре 1100 C. Ме-
ханизм этого явления исследовался в рабо-
те [20]: сравнивалось влияние на твердость
сталей 20Х13, 30Х13 и 40Х13 закалок в мас-
ло и в соль. Отмечалось, что уменьшение ско-
рости охлаждения приводит к увеличению
временного промежутка существования пе-
реохлажденного аустенита. Тем самым обес-
печиваются условия для самоотпуска обра-
зующегося мартенсита. Это благоприятствует
лучшему перераспределению углерода как в
образующемся мартенсите, так и в сосуще-
ствующем с ним переохлажденном аусте-
ните.

В отношении трещинообразования отме-
тим, что по данным [19] в образцах стали
X46Cr13 после закалки в воду от высоких
температур оно не наблюдалось. В нашем ис-
следовании лабораторный металл помимо эн-
догенных включений содержал и экзогенные,
связанные с технологией лабораторной вып-
лавки. Как видно из фиг. 4, г, это, несомнен-
но, способствовало повышению чувствитель-
ности металла наших образцов к напряже-
ниям после ряда обработок, что подтверди-
ли и эксперименты с использованием не-
скольких образцов, вырезанных из разных
участков металла.

Длительность выдержек при нагреве
под закалку. Полученные для мартенситных
сталей плавок 2 и 4 результаты согласуют-
ся с данными экспериментов по аустенити-
зации мартенситной стали 13%Cr-0,14%C-
0,085%N при 950—1200 C в течение 30 и 60
мин с последующим охлаждением на воз-
духе [21] (фиг. 7).

Для всех трех вариантов стали в диапа-
зоне изученных температур и длительностей
нагрева максимум твердости наблюдался
после закалки от температуры аустенитиза-
ции 1000 C. При повышении температуры
нагрева твердость стали 13%Cr-0,14%C-
0,085%N резко снижается. В работе [21] про-
ведены также нагревы длительностью 120
мин, и общим выводом было следующее:
чем длительнее выдержка при каждой тем-
пературе в интервале 1050—1150 C, тем
выше содержание в стали остаточного аус-
тенита, меньше частиц карбидной фазы, спо-
собствующих упрочнению, тем больше раз-
мер зерна, сильнее выражено огрубление пла-
стинчатой мартенситной структуры и тем

13%Cr-0,14%C-0,085%N

HRC

Пл.4

Пл.2

d

Фиг. 7. Влияние температуры нагрева под
закалку и длительности выдержки при ней 30
и 60 мин (соответственно черные и красные
линии) стали 13%Cr-0,14%C-0,085%N на твер-
дость HRC и размер зерна d по данным [21], а
также длительности выдержки 20 и 60 мин (со-
ответственно верхняя и нижняя линии) образ-
цов стали плавок 2 и 4 на твердость
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меньшая твердость достигалась при после-
дующей закалке. Отмечено также большее
влияние на растворение частиц карбидов
температурного фактора, нежели длительно-
сти выдержки [21]. В нашем эксперименте
выявлено действие тех же механизмов, но
благодаря дополнительному легированию
ванадием и в еще большей степени ниоби-
ем спад твердости, как видно на фиг. 7, с по-
вышением температуры нагрева под закал-
ку существенно ниже. Это можно объяснить
тем, что в сталях плавок 2 и 4 сосуществуют
несколько типов частиц избыточных фаз с
участием легирующих элементов (Cr, V, Nb,
C, N), характеризуемых разной температурой
растворения. Благодаря этим дисперсным
частицам в стали дольше сохраняется мел-
кое зерно. (В том числе возможно образова-
ние карбонитридов МХ, нитридов МN, кар-
бидов МС, М23С6 и М7С.)

Выводы. 1. Скорость охлаждения не ска-
зывается на уровне твердости стали всех трех
плавок после закалки от температур аусте-
нитизации 900 и 1150 C. Твердость феррит-
но-мартенситной стали плавки 1 не зависит
от скорости охлаждения (масло, вода), у мар-
тенситных сталей плавок 2 и 4 в интервале
температур нагрева под закалку 950—1100 C
подтвержден ранее наблюдавшийся на ста-
лях системы 13%Cr-С эффект влияния ско-
рости охлаждения при закалке на положе-
ние максимума твердости на температурной
шкале: более высокую твердость с пиком
при 1050 C обеспечивает закалка с более
высокой скоростью (в масло); при снижении
скорости охлаждения (на воздухе) максимум
твердости ниже по абсолютной величине и
достигается после более низкой температу-
ры нагрева под закалку (1000 C).

2. При увеличении длительности нагре-
вов под закалку твердость изученных ста-
лей снижается из-за уменьшения доли уп-
рочняющих частиц, роста зерна исходного
аустенита, огрубления мартенситной струк-
туры и стабилизации остаточного аустени-
та. При этом влияние этого параметра мень-
ше, чем влияние температурного фактора.

3. У стали плавки 1 наиболее высокие
значения твердости HRC обеспечиваются
структурами, формирующимися при закал-
ке по режимам 950 C/40 и 60 мин/вода и
1000 C/40 мин/вода. У стали плавок 2 и 4
лучшее сочетание мелкозернистой структу-
ры с отсутствием цепочек карбидов дости-

гается после закалки в масло от температур
соответственно 1000—1050 и 1050—1100 C.
Однако во избежание закалочных трещин ре-
комендуется охлаждение на воздухе в диа-
пазоне температур 975—1050 C. Микроле-
гирование V и V+Nb эффективно повышает
твердость сталей плавок 2 и 4. При этом они
имеют достаточно широкие диапазоны тем-
ператур нагрева и длительностей выдержек
при нагреве под закалку, обеспечивающих
высокую твердость.
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Важнейшие задачи современных исследо-
ваний в области материаловедения связаны
с созданием новых материалов, обладающих
необходимым комплексом свойств, и разра-
боткой эффективных технологий их получе-
ния. Так, научный и практический интерес
представляют нитриды железа, которые об-
ладают высокой намагниченностью насыще-
ния и коррозионной стойкостью [1—6]. На-
пример, намагниченность насыщения фазы
-Fe16N2 составляет 234 эме/г [7], тогда как
намагниченность насыщения -Fe — 210
эме/г [8]. Однако нитриды железа являются
метастабильными и разлагаются при темпе-
ратурах выше 500 K [6, 9]. Авторы работы
[10] установили, что температура фазового
превращения из - или -фаз FexN в -фазу
составляет 523 K, а при температурах выше
723 K фаз нитрида железа не остается.

Нитриды железа могут использоваться в
качестве упрочняющих покрытий конструк-
ционных сталей, ферромагнитных материа-
лов, лигатур для производства азотсодержа-
щих сталей специального назначения [11—
13]. Порошки нитридов железа преимуще-
ственно получают печным методом [14—16],
заключающимся в восстановлении оксидов
железа в потоке водорода с последующим
азотированием, как правило, в аммиаке при
температуре 400—600 C [1, 3]. Однако дан-

ный метод обладает недостатками: длитель-
ность процесса, сложное и энергоемкое про-
изводство. В связи с этим актуальна задача
по разработке альтернативных методов по-
лучения нитридов железа. Одним из таких
методов может быть самораспространяющий-
ся высокотемпературный синтез (СВС).

В настоящее время методом СВС полу-
чают азотированные ферросплавы на основе
ванадия, хрома и других легкоазотируемых
элементов, которые востребованы для леги-
рования сталей специального назначения
[17—19]. Показана возможность получения
литой легированной азотированной стали (до
1,3 мас.% азота) методом СВС-металлургии
[20]. Прямое азотирование порошков желе-
за, без введения легкоазотируемых добавок,
в режиме классического СВС невозможно.
Реакция взаимодействия железа с азотом
отличается низким тепловыделением, недо-
статочным для обеспечения полноты проте-
кания химических реакций в режиме СВС.
Так, теплота образования нитридов железа
Fe4N и Fe2N (–11 и –4 кДж/моль соответствен-
но) значительно выше, чем теплота образо-
вания нитрида хрома CrN (–118 кДж/моль)
[21]. Для осуществления слабоэкзотермич-
ных реакций предложен режим термичес-
ки сопряженного процесса СВС (синтез с ис-
пользованием «химической печи») [22]. В
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работе [23] рассмотрена реакция азотирова-
ния железа с образованием композиции не-
прореагировавшего железа и Fe4N, протека-
ющая за счет энергии, которая выделяется
при горении азида натрия и галоидной соли.
Методом «горения растворов» (solution
combustion synthesis — SCS) получен нано-
размерный нитрид Fe3N [6].

Целью нашей работы являлось экспери-
ментальное изучение возможности азотиро-
вания микроразмерных порошков железа без
добавок хрома и других легкоазотируемых
металлов для получения порошков нитридов
железа в режиме термически сопряженного
процесса СВС. Азотирование порошка железа
в условиях CВC с целью получения нитри-
дов железа представляет научный и прак-
тический интерес в связи с высокими эксп-
луатационными характеристиками после-
дних.

Материалы и методика экспериментов.
В работе использовали порошок карбониль-
ного железа марки ВС-1. Порошок железа
обладал сферической формой частиц со сред-
ним размером 3—8 мкм. По данным хими-
ческого анализа порошок железа содержал
0,930,02 мас.% C. В качестве дополнитель-
ных источников азота в порошок железа вно-
сили карбамид — мочевину (NH2)2CO. В ус-
ловиях синтеза она разлагается с образова-
нием аммиака, который обладает более вы-
сокой активностью как азотирующая среда
по сравнению с молекулярным азотом [24].
Для организации термически сопряженного
процесса СВС служила «химическая печь»,
которая при горении выделяет большое ко-
личество теплоты. В качестве «химической
печи» выбрали смесь 5Ti+3Si (адиабатичес-
кая температура Tад  2402 K) [25]. Посколь-
ку температура горения смеси 5Ti+3Si зна-
чительно выше температуры плавления же-
леза, использовали для регулирования тем-
пературы горения инертный разбавитель —
нитрид бора BN. Количество разбавителя
подбирали экспериментально. Расчетные
температуры горения «химических печей» с
разной степенью разбавления получали с
помощью программного комплекса ISMAN-
THERMO [26]. Экспериментальное определе-
ние температуры и скорости горения «хими-
ческой печи» проводилось на прессованных
образцах в форме параллелепипедов разме-
рами 2055 мм. Для установки термопар
(ВР 5/20) на боковой поверхности образцов

перпендикулярно направлению фронта горе-
ния просверливали два отверстия диаметром
0,5 и глубиной 2,5 мм на расстоянии 14 мм.
Инициирование образца осуществлялось с
торцевой стороны в реакторе в среде азота.
Скорость горения определялась по разнице
временных интервалов экзотермических пи-
ков для двух термопар на полученных тер-
мограммах. Погрешность измерения темпе-
ратуры горения составляла 50 C.

Схема кварцевой трубки с подготовлен-
ной смесью представлена на фиг. 1. Синтез
проводили следующим образом: в центр
кварцевой трубки 1 с перфорированным бу-
мажным дном устанавливали извлекаемую
бумажную трубку 3, в которую засыпали
смесь 4 порошка железа с мочевиной. Про-
странство между стенками кварцевой и бу-
мажной трубок заполняли смесью 2, являю-
щейся «химической печью».

Фиг. 1. Схема сборки кварцевой трубки с
подготовленной смесью

Схема СВС-установки представлена на
фиг. 2. Кварцевую трубку 4 с подготовлен-
ной смесью устанавливали в реактор 3 вы-
сокого давления объемом 1,4 л с контуром
водяного охлаждения. Давление азота варь-
ировалось от 1,5 до 6,5 МПа и контролирова-
лось манометром 2. Инициирование «хими-
ческой печи» выполняли с помощью нихро-
мовой спирали 5 диаметром 500 мкм. Пода-
чу газа регулировали запорной арматурой 1.
По окончании синтеза продукты азотирова-
ния выдерживались 15 мин до полного ос-
тывания в реакторе под давлением азота.

От продукта азотирования, извлеченного
из кварцевой трубки, отбирали среднюю часть,
которую измельчали в агатовой ступке.
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Микроструктуру азотированного порош-
ка исследовали на автоэмиссионном скани-
рующем электронном микроскопе Zeiss
Ultra plus сверхвысокого разрешения.

Фазовый состав азотированного порошка
железа определяли методом рентгенофазо-
вого анализа (РФА) на дифрактометре ДРОН-
3М (анод — Fe; 2  30—120). Количествен-
ный состав синтезированных продуктов оп-
ределялся методом корундовых чисел. Для
более уточненного анализа параметров ре-
шетки и содержания фаз использовали ме-
тод Ритвельда.

Результаты и их обсуждение. Экспери-
ментально установлено, что оптимальное дав-
ление азота для синтеза составило 6,5 МПа.
Более низкое давление приводило к сниже-
нию выхода целевого продукта.

Во всех экспериментах продукт синтеза
— азотированный порошок железа представ-
ляет собой слабо спеченную массу черно-се-
рого цвета (фиг. 3), которая легко измельча-
ется в ступке. Чаще всего азотированный
порошок железа оказывался заключенным
в тонкую оболочку из оплавленного железа.
На образце отчетливо видны поры, образован-
ные отходящими газообразными продукта-
ми разложения мочевины.

На фиг. 4 представлена зависимость вы-
хода продуктов азотирования от количества
введенной мочевины. В ее отсутствие в по-
рошке железа образования нитридов желе-
за не наблюдалось. Экспериментально уста-
новлен наибольший выход продуктов азоти-
рования при содержании мочевины 30
мас.%. Также с увеличением ее содержания
отмечено возрастание в продуктах содержа-
ния цементита Fe3C.

На фиг. 5 представлена зависимость тем-
пературы и скорости горения от степени раз-
бавления «химической печи» 5Ti+3Si нит-
ридом бора (BN). Видно, что эксперименталь-
но измеренная температура горения «хими-
ческой печи» без разбавления ниже расчет-
ной на 250 K, это связано с теплоотводом из
зоны реакции. В то же время у «химичес-

Фиг. 2. Схема СВС-установки
Фиг. 3. Внешний вид образца азотирован-

ного железа

Фиг. 4. Влияние количества карбамида
(NH2)2CO на выход продуктов азотирования
порошка железа («химическая печь» 5Ti+3Si,
разбавление нитридом бора (10 мас.% BN))

Фиг. 5. Температура T и скорость v горения
«химических печей» 5Ti+3Si с разной степенью
разбавления нитридом бора
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кой печи» с разной степенью разбавления BN
превышение экспериментальной температу-
ры горения относительно расчетной состав-
ляет до 100 K в результате взаимодействия
титана с азотом [27] (присутствие TiN в про-
дуктах горения «химической печи» подтвер-
ждено данными РФА). Разбавление нитри-
дом бора препятствовало спеканию «хими-
ческой печи» в процессе синтезая, что позво-

лило подводить газообразный азот в зону ре-
акции за счет фильтрации [28]. Введение в
состав «химической печи» более 20 мас.%
BN приводило к прекращению горения.

На фиг. 6 представлены дифрактограм-
мы азотированных порошков железа, полу-
ченных в «химических печах» с разной сте-
пенью разбавления BN. Видно, что продукт
многофазный: кроме непрореагировавшего
железа присутствуют нитриды железа Fe2N,
Fe3N, Fe4N и цементит Fe3С (табл. 1). Основ-
ной фазой азотирования железа является Fe3N.
Максимальная доля азотированных продук-
тов достигается при введении 10 мас.% BN.

Для более детального анализа отобран
образец азотированного порошка железа, по-
лученного в случае «химической печи» с раз-
бавлением 10 мас.% BN. При выполнении
РФА азотированного порошка железа мето-
дом Ритвельда в ПО JANA2006 [29] уточ-
нялись: фон, параметры элементарной ячей-
ки, профильные параметры рефлексов и со-
держание фаз. Регистрацию спектра вели в
режиме пошагового сканирования в CuK-
излучении с шагом съемки 0,02 и экспози-
цией 4 с в точке. Взвешенный (Rwp) фактор
расхождения для всех образцов находился
в интервале 12—13%. Для прецизионного
определения параметров элементарной ячей-
ки применяли метод внутреннего эталона, в
качестве которого использовался Si (NIST
SRM 640b). Уточненные параметры элемен-
тарной ячейки и фазовый состав приведены
в табл. 2.

В результате уточненного РФА азотиро-
ванного порошка железа в «химической
печи» с разбавлением 10 мас.% BN установ-
лено, что он состоит из четырех фаз: Fe3Nx
(39,7 мас. %), -Fe (30,2 мас.%), Fe3C (20,3
мас.%) и небольшое количество Fe4N (9,8
мас.%).

Фиг. 6. Дифрактограммы азотированного
порошка железа (30 мас.% (NH2)2CO) при исполь-
зовании «химической печи» 5Ti+3Si с разной сте-
пенью разбавления нитридом бора: 1 — без раз-
бавления; 2 — 5 мас.% BN; 3 — 10 мас.% BN;
4 — 20 мас.% BN

Таблица 2

Результаты РФА методом Ритвельда азотированного порошка железа

азаФ
,еинажредоС

%.сам

иктешерртемараП

a,  b,  c,  V, 

 eF- 2,03 42768,2 — — 9175,32

eF 4N 8,9 759,3 — — 786,45

eF 3Nx (x 69,0  )40,0 7,93 7776,4 — 2673,4 929,28

eF 3C 3,02 580,5 067,6 6035,4 177,551

Таблица 1

Фазовый состав азотированных продуктов в
«химической печи» 5Ti+3Si с разной степенью

разбавления BN

%.сам,NB
%.сам,яинаворитозаыткудорП

 eF- eF 4N eF 3N eF 2N eF 3C

0 28 8 01 — —

5 14 31 03 01 51

01 63 9 53 3 71

02 26 9 91 — 01
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Исходные частицы железа имели пра-
вильную сферическую форму с гладкой по-
верхностью (фиг. 7, а). На поверхности син-
тезированных частиц железа наблюдается
оболочка из кристаллов в виде субмикрораз-
мерных игл (фиг. 7, б), что, вероятно, может
указывать на присутствие Fe4N [30]. Следу-
ет отметить, что синтез порошка нитрида
железа привел к образованию агломератов.

Выводы. 1. Впервые экспериментально
изучена возможность прямого азотирования
порошка железа без легкоазотируемых до-
бавок в режиме термически сопряженного
процесса самораспространяющегося высоко-
температурного синтеза (СВС). Продукты
азотирования получены в виде композиций
Fe-Fe3C-FexN (х  2—4). Содержание Fe3C в
композиции может достигать 20 мас.%. Доля
азотированного железа составила до 50 мас.%.

2. Установлено, что увеличение степени
разбавления «химической печи» порошком
BN приводит к снижению температуры и ско-
рости горения. Оптимальная степень разбав-
ления «химической печи» порошком BN со-
ставляет 10 мас.%. При этой степени раз-
бавления получена максимальная доля азо-
тированного железа.

3. Отмечается, что увеличение количества
мочевины в порошке железа приводит к по-
вышению доли азотированных продуктов, но
при этом возрастает концентрация углеро-
да, который при высокотемпературном вза-
имодействии с порошком железа образует
Fe3C.

4. Из приведенных данных следует, что
необходимы дальнейшие исследования по
оптимизации составов смесей порошка же-
леза и «химических печей» с целью пони-
жения влияния углерода на азотирование
железа.
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Сплавы системы Fe-Cr-Co можно отнести
к классу материалов, обладающих набором
универсальных характеристик. Особенностя-
ми данных магнитотвердых материалов яв-
ляются повышенная прочность и пластич-
ность, устойчивость к температуре эксплуа-
тации, высокая коррозионная стойкость [1, 2].
Порошковые методы изготовления сплавов
Fe-Cr-Co постоянно совершенствуются, наря-
ду с традиционным спеканием активно при-
меняются новые подходы, в частности элек-
троискровое спекание и технологии 3D-пе-
чати [3—7].

Магнитные свойства сплавов системы Fe-
Cr-Co обусловлены определенной микро-
структурой, которая формируется в процес-
се специальной термической обработки (ТО).
Указанная микроструктура состоит из силь-
номагнитной 1-фазы и слабомагнитной 2-
фазы, обогащенных соответственно кобаль-
том и хромом [1, 2, 8]. В зависимости от ус-
ловий ТО, а именно с приложением внешне-
го магнитного поля или, наоборот, при его
отсутствии в процессе, сплавы Fe-Cr-Co при-
нято делить на две категории: соответствен-
но анизотропные и изотропные. Достаточная
пластичность сплавов Fe-Cr-Co делает воз-
можным формирование в них определенной

c. 41—50 DOI: 10.31857/S0869573324044150
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Получены образцы магнитотвердого сплава Fe-30Cr-20Co-2V методом порошковой металлургии
и холодной прокатки со степенями обжатия 30, 50 и 70%. Холодная прокатка образцов осуще-
ствлялась при комнатной температуре после стадии закалки. Исследование их магнитных свойств
показало, что после холодной прокатки со степенью обжатия 30% данные свойства материала
остаются на уровне для непрокатанных образцов, однако дальнейшее повышение степени обжа-
тия приводит к их снижению. Вне зависимости от степени обжатия магнитные свойства в на-
правлении, перпендикулярном направлению прокатки, оказались выше измеренных вдоль направ-
ления прокатки. Исследования текстуры показали, что в ходе холодной прокатки вне зависимо-
сти от степени обжатия в сплаве формируется текстура в виде отдельных ориентировок типа
(111)[uvw], принадлежащих -волокну, характерных для материалов с ОЦК решеткой. Согласно
исследованиям фазового состава при повышении степени обжатия до 50% и выше в материале
формируются включения немагнитной тетрагональной -фазы, что и приводит к понижению маг-
нитных свойств сплава. Результаты механических испытаний на сжатие показали, что при всех
режимах холодной прокатки предел текучести 0,2 сплава повышается более чем в 1,5 раза до
1600—1700 МПа. При холодной прокатке со степенью обжатия 30% наблюдается также увели-
чение пластичности материала, однако дальнейшее повышение степени обжатия вызывает охруп-
чивание материала, что связано с появлением -фазы в структуре.
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текстуры обработкой давлением, в результа-
те чего могут дополнительно повышаться в
том числе и магнитные свойства материала
[9]. Подобные исследования проводят на ани-
зотропных сплавах, подвергая материал про-
катке с целью увеличения доли ориентиро-
вок, параллельных оси легкого намагничи-
вания, и соответственно усиления эффекта
воздействия внешнего магнитного поля [9—
11]. Однако процесс формирования необхо-
димой текстуры, например при прокатке ма-
териала с кубической кристаллической ре-
шеткой, зачастую является сложным [7, 12]
и требует проведения серии процедур дефор-
мации и рекристаллизационных отжигов
[9—11].

Для порошковых изотропных сплавов Fe-
Cr-Co влияние прокатки и степени обжатия
на характеристики материала практически
не изучено, хотя при текстурировании мож-
но ожидать заметного изменения их магнит-
ных свойств. Исследования процессов фор-
мирования и эволюции текстуры, изменения
фазового состава в зависимости от степени
обжатия представляют фундаментальный
научный интерес. В настоящей работе при
получении порошкового изотропного сплава
состава Fe-30Cr-20Co-2V (мас.%, далее сплав
V2) перед ТО была добавлена стадия холод-
ной прокатки при комнатной температуре.
Были исследованы фазовый состав, текстура,
магнитные и механические характеристики
сплава в зависимости от степени его обжа-
тия при прокатке.

Материалы и методика эксперимента.
Для приготовления образцов исследуемого
сплава в качестве исходных материалов ис-
пользовали элементные порошки железа (кар-
бонильное железо ВС), хрома ПХ-1М, кобаль-
та ПК-1 и ванадия ВЭЛ-2. Размер частиц всех
порошков не превышал 25 мкм. Шихту гото-
вили, смешивая в течение 300 мин металли-
ческие порошки в турбулентном смесителе
С2.0. При этом использовали стеклянную ем-
кость объемом 200 мл, в которую на 100 г
шихты добавляли 200 г стальных шаров ди-
аметром 3 мм. Далее проводили одноосное
одностороннее прессование шихт на гидрав-
лическом прессе П-250 в стальной разъем-
ной прямоугольной матрице размерами
82,516,2 мм при давлении 400 МПа. Полу-
чали заготовки с размерами 82,516,213 мм
массой 100 г и относительной плотностью
72,5—73%, которые затем спекали в вакуум-

ной шахтной электропечи СШВ-1.2,5/25И1 в
вакууме <10–2 Па при температуре 1350 C и
длительности изотермической выдержки
2,5 ч.

Спеченные прямоугольные образцы зака-
ливали в воде от температуры нагрева
1300 C. Холодную прокатку в данной рабо-
те проводили на закаленных образцах, по-
скольку в этом состоянии материал облада-
ет наибольшей пластичностью. Чтобы исклю-
чить попадание закалочной окалины в ма-
териал при последующей прокатке, образцы
подвергали шлифовке. Холодную прокатку
вели на двухвалковом стане с гладкими вал-
ками при комнатной температуре. Относи-
тельное обжатие определяли как отношение
абсолютного обжатия к высоте исходной за-
готовки. За несколько проходов получали
полосы со степенью обжатия 30, 50 и 70%
(далее режимы прокатки соответственно
R30, R50 и R70). Степень обжатия между
проходами не превышала 10%. Деформация
более 70% не проводилась, так как дальней-
шее утонение не позволило бы получить
приемлемые для последующих испытаний
образцы.

Благодаря очень высокой пластичности
материала образцов в закаленном состоянии
после их прокатки вне зависимости от сте-
пени обжатия ни трещин, ни значительного
наклепа, характерного для холодной прокат-
ки, не наблюдалось. Поэтому перед изготов-
лением образцов из прокатанных полос до-
полнительных отжигов для снятия напряже-
ний не требовалось. Из прокатанной полосы
вырезали образцы прямоугольной формы
размером 2010 мм таким образом, чтобы
длинная сторона прямоугольника совпадала
с направлением прокатки. Термическую об-
работку образцов проводили в трубчатой
печи, внешнее магнитное поле при этом не
прикладывалось. Для используемого в рабо-
те сплава V2 базовая ТО состояла из трех
стадий, а именно: изотермическая выдерж-
ка при температуре t1  635 C в течение 80
мин (1); охлаждение на 60 C со скоростью
v1  20 C/ч до 575 C; охлаждение до 500 C
со скоростью v2  8 C/ч. Указанные пара-
метры выбраны согласно результатам опти-
мизации ТО для стандартных цилиндричес-
ких образцов сплава V2, представленным в
работе [13].

Плотность спеченных образцов определя-
ли методом гидростатического взвешивания
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в дистиллированной воде. Магнитные гисте-
резисные свойства измеряли на гистерезис-
графе Permagraph L. Механические испыта-
ния на сжатие проводили на установке Instron
3382. Рентгенофазовый анализ (РФА) выпол-
няли на вертикальном 2- рентгеновском
дифрактометре Shimadzu XRD-6000 при ком-
натной температуре, нормальных атмосфер-
ном давлении и влажности в монохромати-
зированном медном излучении с длиной вол-
ны Kср  (2K1

 + K2
)/3  1,54178 . Тек-

стурные измерения в виде построения пря-
мых полюсных фигур (ППФ) проводили на
образцах, вырезанных из полос исследуемо-
го сплава. Для снижения статистической
ошибки от флуктуации ориентировок, попа-
дающих в отражающее положение, увеличи-
ли площадь облучаемой поверхности путем
съемки двух образцов на каждое состояние
исследуемого сплава. Плоскость съемки
ППФ была перпендикулярна направлению
прокатки. Текстуру в виде трех неполных
ППФ: {110}, {200}, {211} исследовали методом
«на отражение» с использованием рентгено-
вского дифрактометра ДРОН-7 в CoK-излу-
чении. Функцию распределения ориентиро-
вок (ФРО) восстанавливали по повернутым
полюсным фигурам гармоническим методом
с регуляризацией решения [14]. Анализируя
ФРО, выделяли преимущественные ориенти-
ровки с повышенной ориентационной плот-
ностью F, заданные тремя эйлеровыми угла-
ми, по которым рассчитывали {hkl}<uvw>, где
{hkl} — кристаллографическая плоскость, па-
раллельная плоскости прокатки; <uvw> —
кристаллографическое направление, парал-
лельное направлению прокатки. Ориентаци-
онная плотность данных ориентировок F ука-
зывает на степень их остроты.

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. Измерение плотности и магнитные
свойства. Значения плотности спеченных
образцов сплава V2, измеренные методом гид-
ростатического взвешивания, составили 7,65—
7,69 г/см3. При теоретической плотности по
принципу аддитивности теор  7,84 г/см3 от-
носительная плотность образцов составляет
97,5—98%. После холодной прокатки замет-
ных изменений плотности у образцов не на-
блюдалось.

Результаты измерений магнитных свойств
прокатанных образцов сплава V2 представ-
лены в табл. 1 и на фиг. 1. Измерения про-
водились вдоль НП и ПН (см. на фиг. 1).

Результаты измерений показали, что при
увеличении степени холодной прокатки с 30
до 70% магнитные свойства сплава V2 мо-
нотонно снижаются. Коэрцитивная сила Hc
и остаточная индукция Br снижаются на
20—25%, а максимальное энергетическое

Фиг. 1. Зависимость магнитных свойств
образцов сплава V2 от степени обжатия при
холодной прокатке, Схематически показаны:
НП — направление прокатки; ПН — направле-
ние вдоль нормали к направлению прокатки;
НН — нормаль к плоскости прокатки

Таблица 1

Результаты измерения магнитных свойств
прокатанных образцов сплава V2 в сравнении с
характеристиками стандартного цилиндрического

образца (СЦО) без холодной прокатки при
одинаковых параметрах ТО

еинеремзИ
мижеР
иктакорп

Br лТ,
Hc,
м/Ак

( HB ) xam ,
м/жДк 3

ПНьлодВ 03R 97,0 8,24 4,21

05R 57,0 5,83 2,01

07R 56,0 3,33 1,7

НПьлодВ 03R 78,0 5,64 8,51

05R 08,0 9,93 3,11

07R 27,0 6,53 5,8

ОЦС — 08,0 3,35 0,51
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произведение (BH)max — более чем на 40%.
Сравнение полученных значений с характе-
ристиками непрокатанного порошкового
сплава V2 при температуре t1  635 C пока-
зало, что холодная прокатка снижает магнит-
ные свойства материала. Исключением яв-
ляется режим R30, при котором измерения
вдоль ПН показали увеличение Br до 0,89
Тл и (BH)max до 15,8 кДж/м3. Необходимо
отметить, что вне зависимости от степени
обжатия значения магнитных свойств, изме-
ренные вдоль ПН, превышают значения, из-
меренные вдоль НП. Как уже было отмече-
но, появление текстуры в результате прокат-
ки может сильно сказываться на магнитных
свойствах сплавов Fe-Cr-Co, в том числе и
при разных направлениях измерений. Похо-
жий эффект наблюдали в работе [9] при ис-
следовании литого анизотропного сплава Fe-
30Cr-15Co-3Mo (мас.%). Однако разница в
измерениях вдоль НП и ПН проявилась толь-
ко после серий прокаток и рекристаллиза-
ционных отжигов. Исследователям [9] уда-
лось создать текстуру с преимущественной
ориентировкой {110}, при которой направле-
ния осей легкого намагничивания [100] рас-
положены вдоль ПН, в результате чего маг-
нитные свойства у образцов, вырезанных пер-
пендикулярно НП, были выше.

Аналогичный эффект, вероятно, может
проявляться и с осями тяжелого намагни-
чивания; при определенной текстуре увели-
чение их доли относительно какого-либо на-
правления приводит к снижению магнитных
свойств. Структура сплавов Fe-Cr-Co как в
закаленном, так и в высококоэрцитивном
состоянии состоит из фаз с кубической кри-
сталлической решеткой, которые легче все-
го намагничиваются в направлении [100], но
тяжело намагничиваются в направлении
[111] [12, 15]. Для установления причин сни-
жения магнитных свойств от степени обжа-
тия при прокатке исследовали фазовый со-
став методом РФА и текстуру материала
путем построения ППФ.

Исследование фазового состава и тек-
стуры. На фиг. 2 представлены дифракто-
граммы образцов сплава V2 после холодной
прокатки по разным режимам.

После каждого обжатия снимали по две
рентгенограммы, которые демонстрируют
разброс результатов, поскольку рентгенограм-
мы с разных участков образца для одного
обжатия могут существенно различаться.

Так, например, с увеличением степени обжа-
тия метастабильный твердый раствор высо-
котемпературной ОЦК -фазы претерпевает
фазовый переход, в результате чего на диф-
рактограммах наблюдаются следы тетраго-
нальной -фазы (фиг. 2, а, б). Для режима
прокатки R70 -фаза проявляется на обеих
дифрактограммах, в то время как для режи-
ма R50 эта фаза наблюдается лишь для од-
ного из двух участков (вдоль ПН). Для об-
разца режима прокатки R70 (вдоль НП) так-
же выявлено заметное увеличение интенсив-
ности рефлекса (200). Аналогичный эффект
наблюдался нами ранее на образце сплава V2
при режиме ТО с t1  625 C [13] и для дан-
ного образца отмечено значительное сниже-
ние магнитных свойств.

Согласно приведенным на фиг. 2 дифрак-
тограммам для сплава V2 после прокатки с
обжатиями 30, 50 и 70% некоторые рефлек-
сы показывают разрешение спинодальных
1- и 2-фаз. Однако, как и в случае с -фа-
зой, в зависимости от участка съемки для
одного и того же рефлекса можно наблюдать
разную картину. Например, для режимов
прокатки R30 и R50 на рентгенограммах от
разных участков (фиг. 2, в, г) 1- и 2-фазы
разрешаются для рефлекса (211) на образце
режима R30 (см. фиг. 2, в) и для рефлекса
(220) на образце режима R50 (см. фиг. 2, г)
при съемке вдоль НП. При съемке вдоль ПН
расщепление тех же рефлексов не наблюда-
ется. В табл. 2 приведены значения перио-
дов решетки для разных рефлексов 1- и 2-
фаз. Для случаев, в которых эти рефлексы
не разрешаются, приведены средние значе-
ния периодов решетки для этих рефлексов
(-фаза).

Можно отметить, что для режима R70 1-
и 2-фазы разрешаются только для одного
участка съемки (вдоль НП) на рефлексах
(110) и (211), а для другого участка (ПН) 1-
и 2-фазы не разрешаются ни для одного
рефлекса. Периоды решетки 2-фазы выше,
чем у 1-фазы, поскольку 2-фаза содержит
больше хрома, который увеличивает период
решетки железа, а 1-фаза содержит больше
кобальта, который уменьшает период решет-
ки железа.

Первичную информацию о текстуре наи-
более полно содержат построенные ППФ.
При исследовании текстуры материала ме-
тодом «на отражение» были использованы
диапазоны углов наклона  (0—70) и пово-
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Фиг. 2. Дифрактограммы образцов порошкового сплава V2 после холодной прокатки и полного цикла
ТО. Направление съемки: а — вдоль НП; б — вдоль ПН. Приведены увеличенные изображения отдельных
рефлексов для режимов прокатки R30 (в) и R50 (г)

а) б)

в) г)

Таблица 2

Периоды решетки -, 1- и 2-фаз в структуре сплава V2 после холодной прокатки по режимами R30, R50 и R70

мижеР
иктакорп
еинелварпан(

)икмеъс

( lkh )

1 2 



)ПН(03R )011( — — 278,2

)112( 968,2 478,2 —

)022( 368,2 378,2 —

)НП(03R )011( 078,2 378,2 —

)112( — — 578,2

)022( 178,2 088,2 —

)ПН(05R )011( — — 378,2

)112( — — 178,2

)022( 768,2 678,2 —

мижеР
иктакорп
еинелварпан(

)икмеъс

( lkh )

1 2 



)НП(05R )011( — — 078,2

)112( 968,2 678,2 —

)022( — — 478,2

)ПН(07R )011( 268,2 968,2 —

)002( — — 968,2

)112( 368,2 378,2 —

)НП(07R )011( — — 078,2

)112( — — 078,2

)022( — — 178,2
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ротов  (0—360) с шагом по  и , равным
5. Падение интенсивности на периферийной
части ППФ вследствие эффекта дефокусиров-
ки корректировали с помощью поправочных
коэффициентов, при расчете которых исхо-
дили из условий рентгенографической съем-
ки ППФ [16]. Измеренные ППФ поворачи-
вали вокруг поперечного направления в про-
катанных полосах сплава на угол 90, чтобы
перейти к стандартной системе координат
прокатанных полос. В результате получали
ППФ, усредненные по толщине полосы. На
фиг. 3 представлены экспериментальные
неполные ППФ для разных степеней дефор-
маций прокатанных полос сплава.

На фиг. 4 приведены сечения ФРО для
угла 2  45 для прокатанных полос сплава
V2 с режимами холодной прокатки R30, R50
и R70. Углы 1 и  изменяются соответствен-
но от 0 до 360 и от 0 до 90. Сечение ФРО
для угла 2  45 выбрано как наиболее ин-

формативное. На нем представлены все вы-
явленные основные ориентировки. В табл. 3
эти ориентировки приведены в виде эйлеро-
вых углов и соответствующих значений
(hkl)[uvw].

Результаты, представленные на фиг. 3 и
4 и в табл. 3, показывают, что после холод-
ной прокатки в сплаве V2 формируется тек-
стура в виде отдельных ориентировок типа
(111)[uvw], принадлежащих -волокну, харак-
терных для материалов с ОЦК решеткой. На
фиг. 4 видно, что все ориентировки с высо-
кой плотностью F выстроены в горизонталь-
ный ряд, что указывает на наличие компо-
нентов текстуры с одинаковой плоскостью
(hkl). Степень остроты этих ориентировок
слабо изменяется с ростом степени дефор-
мации при прокатке. Можно заметить лишь
небольшое уменьшение ориентационной
плотности при режимах прокатки R50 и R70.
Ориентировки с наибольшей плотностью F

Фиг. 3. Экспериментальные неполные ППФ {110}, {200} и {211} для образцов сплава V2, прокатанных
по режимам R30 (а), R50 (б) и R70 (в)
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следующие (см. табл. 3 и фиг. 4): режим
R30 (а) — (111)[10] (1  0 и 360,   54),
F  9,51; режим R50 (д) — (111) [27] (1  253,
  54), F  6,2; режим R70 (в) — (111)[9]
(1  87,   54), F  7,14. Согласно литера-
турным данным [9—11] такой тип тексту-
ры не обеспечивает высоких значений оста-
точной индукции и коэрцитивной силы в
исследуемом сплаве. Повышение магнитных
свойств исследуемого сплава в поперечном
направлении по отношению к направлению
прокатки в плоскостях, параллельных плос-
кости прокатки, — проявление анизотропии
магнитных свойств, определение которой
можно рассматривать как суперпозицию ори-
ентационной функции соответствующего
магнитного свойства и исследуемой тексту-
ры, что является предметом отдельного ис-
следования. Снижение магнитных свойств
при повышении степени обжатия, в свою оче-

редь, обусловлено фазовым переходом и по-
явлением немагнитной -фазы при режимах
прокатки R50 и R70.

Механические свойства. На фиг. 5 пред-
ставлены результаты механических испыта-
ний на сжатие прокатанных образцов спла-
ва V2. Образцы испытывали на сжатие до
степени деформации 20%, максимальная на-
грузка в зависимости от образца при этом
варьировалась от 6 до 8 тс (от 60 до 80 кН).
Кривые деформирования представлены на
фиг. 5, а. Значения предела текучести 0,2,
прочности на сжатие c и деформации при
разрушении f представлены в табл. 4. Для
сравнения приведены кривая нагружения и
механические характеристики образца R0
сплава V2 без прокатки.

Анализ кривых нагружения на фиг. 5
показывает, что холодная прокатка повыша-
ет предел текучести сплава V2 более чем в

Фиг. 4. Сечения ФРО по углу 2  45 для прокатанных образцов сплава V2 по режимам R30 (а),
R50 (б) и R70 (в)
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Фиг. 5. Характеристики механических свойств сплава V2: а — кривые деформирования при испыта-
нии на сжатие после прокатки и полного цикла ТО; б — сравнение показателей 0,2, c и f образцов после
разных режимов прокатки с образцом без прокатки (RO)

Таблица 3

Основные ориентировки и ориентационная плотность
в образцах сплава V2 после холодной прокатки по разным режимам

мижеР
иктакорп

еинежолопотсеМ
ОРФан

)4.гиф.мс(
(1,, 2) ( lkh [) wvu ] F (1,, 2)

03R а )54,45,0( 1[)111(  ]0 15,9

б )54,45,021( [)111(  ]10 26,8

в )54,15,912( [)111( 3] 17,5

г )54,55,042( 10[)111( ] 10,9

д )54,75,633( 7[)111(  ]3 50,6

е )54,45,063( 1[)111(  ]0 15,9

05R а )54,45,31( 7[)111(  ]2 17,4

б )54,55,16( 0[)111(  ]1 89,3

в )54,45,331( [)111(  ]31 07,5

г )54,45,681( 8[)111(  ] 47,4

д )54,45,352( 72[)111( ] 02,6

е )54,45,303( 41[)111(  ] 31,4

07R а )54,94,82( 1[)111(  ]1 75,5

б )54,45,36( [)111(   ] 05,4

в )54,45,78( )111(  ]9 41,7

г )54,75,741( )111(  ]11 89,5

д )54,45,081( [)111(  ]01 58,4

е )54,85,402( [)111( 3] 83,6

ж )54,65,003( 01[)111( ] 33,4

з )54,35,623( 7[)111(  ] 14,5
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1,5 раза — до 1600—1700 МПа. Можно так-
же отметить, что у показателя 0,2 наблюда-
ется тенденция к увеличению с повышени-
ем степени обжатия. Прочность на сжатие
c увеличивается до ~1900 МПа вне зависи-
мости от степени обжатия сплава V2 (см.
табл. 4 и фиг. 5). Деформация при разруше-
нии f для режима прокатки R30 увеличива-
ется по сравнению с непрокатанным образ-
цом RO. Дальнейшее повышение степени об-
жатия увеличивает хрупкость материала, в ре-
зультате чего значения f резко падают, а для
режима R70 на кривой нагружения отсутству-
ет участок пластической деформации. Одной
из причин этого является наличие -фазы, ко-
торая повышает хрупкость материала.

Выводы. 1. Исследования влияния холод-
ной прокатки на характеристики изотропно-
го порошкового сплава V2 (Fe-30Cr-20Co-2V
(мас.%)) показали, что магнитные свойства
материала снижаются при увеличении сте-
пени обжатия с 30 до 70% (режимы R30
R70). Вне зависимости от степени обжатия
магнитные свойства, измеренные вдоль нор-
мали к направлению прокатки (ПН) оказа-
лись выше измеренных вдоль направления
прокатки (НП). Магнитные свойства сплава
V2 после прокатки с режимом R30 находят-
ся на уровне того же сплава без использова-
ния холодной прокатки: остаточная индук-
ция Br и максимальное энергетическое про-
изведение (BH)max возрастают, но снижается
коэрцитивная сила Hc.

2. Согласно результатам рентгенофазово-
го анализа (РФА) повышение степени обжа-
тия при холодной прокатке до 50% и выше
инициирует фазовый переход и формирова-
ние немагнитной -фазы из метастабильной
высокотемпературной -фазы. Исследования
текстуры показали, что после холодной про-

катки вне зависимости от степени обжатия
в сплаве V2 формируется текстура в виде
отдельных ориентировок типа (111)[uvw],
принадлежащих -волокну, характерных для
материалов с ОЦК решеткой. Степень остро-
ты указанных ориентировок слабо меняется
при увеличении степени обжатия. Данная
текстура, как правило, не обеспечивает при-
роста магнитных свойств, а основной причи-
ной снижения магнитных свойств при уве-
личении степени обжатия, вероятнее всего,
является появление -фазы в структуре.

3. Результаты механических испытаний
на сжатие показали, что холодная прокатка
повышает предел текучести 0,2 сплава V2
более чем в 1,5 раза — до 1600—1700 МПа.
Прочность на сжатие c увеличивается до
~1900 МПа вне зависимости от степени об-
жатия. При режиме прокатки R30 наблюда-
ется увеличение пластичности, однако даль-
нейшее повышение степени обжатия увели-
чивает хрупкость материала, что связано с
появлением -фазы в структуре.

4. Добавление операции холодной прокат-
ки в процесс получения порошковых магни-
тотвердых сплавов Fe-Cr-Co после стадии
закалки позволяет получить материал с со-
поставимым уровнем магнитных свойств и
с более высоким пределом текучести при
невысоких степенях обжатия порядка 30%.
Увеличение степени обжатия до 50% и бо-
лее влияет на фазовый состав материала, при-
водя к формированию немагнитной -фазы
из высокотемпературной метастабильной -
фазы. Помимо снижения магнитных свойств
-фаза также повышает хрупкость материа-
ла, поэтому одноступенчатая холодная про-
катка с высокими степенями обжатия не ре-
комендуется.

5. Чтобы добиться более высоких показа-
телей магнитных свойств, следует сформиро-
вать в сплаве ориентировки типа [001] // НН
(нормаль к плоскости прокатки) и (110)[001]
и подавить ориентировки типа (111)[uvw]
путем дополнительных процедур прокатки
и рекристаллизации.
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Основными материалами для мостовых
конструкций служат низколегированные ста-
ли 15ХСНД и 10ХСНД с повышенным со-
противлением атмосферной коррозии [1],
которые были разработаны в середине XX в.
Согласно ГОСТ Р 55374—20122 ранее для
изготовления толстолистового проката ответ-
ственного назначения 2- и 3-й категории для
мостостроения были регламентированы две

технологии — нормализация и закалка с вы-
соким отпуском, в результате применения
которых снимаются остаточные напряжения,
структура становится однородной, улучшают-
ся механические свойства и ударная вяз-
кость. Во введенном в 2021 г. стандарте
ГОСТ 6713—20213 для изготовления листо-
вого проката была разрешена технология
контролируемой прокатки (КП), в том чис-
ле с ускоренным охлаждением (УО).

За рубежом в течение последних 30 лет
эта технология используется при производ-
стве мостовых сталей, что отражено в требо-
ваниях зарубежных стандартов ASTM A7094
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Исследовано влияние технологии обработки стали 10ХСНД и ориентации нагрузки по отно-
шению к направлению прокатки на ударную вязкость, динамическую трещиностойкость, темпе-
ратуру вязко-хрупкого перехода и механизмы разрушения. Сталь изучали в двух состояниях —
после термической обработки закалкой с отпуском (ТО) и после контролируемой прокатки с ус-
коренным охлаждением (КП + УО). Показано, что для стали после КП + УО характерно повы-
шение критической температуры хрупкости, наиболее выраженное для поперечно ориентирован-
ных образцов, и появление значительной анизотропии величины ударной вязкости. На поверхно-
стях разрушения образцов на ударный изгиб после КП + УО выявлены многочисленные рассло-
ения вдоль текстуры прокатки, которые могут привести к преждевременному разрушению конст-
рукций при эксплуатации. Исследования макро- и микрорельефа изломов образцов размерами
3509020 мм, испытанных в условиях статического трехточечного изгиба по ГОСТ 6713—2021,
показали, что значения критической температуры хрупкости образцов большего поперечного се-
чения выше ее значений, оцененных по данным ударных испытаний. Доля вязкой составляющей
в изломах образцов после ТО выше, чем у образцов после КП + УО, как при комнатной, так и при
пониженной температурах.
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(США), EN 10025-5:20045 (Евросоюз) и JSA-
JIS G 31066 (Япония). Известно, что при ис-
пользовании КП сокращается число техно-
логических операций по изготовлению лис-
тового проката и соответственно снижается
себестоимость готовой продукции [2, 3]. Пре-
имуществом этой технологии является так-
же возможность изготовления менее матери-
алоемких [4] и более длинных элементов
мостовых конструкций, что позволяет сокра-
тить число соединений [5]. При этом к не-
достаткам технологии КП можно отнести
неоднородность структуры, проявляющуюся
в полосчатости и образовании текстуры [2],
которые могут привести к зарождению рас-
слоений при эксплуатации.

В исследованиях проката, изготовленно-
го по технологии КП, выполненных за пос-
ледние годы, отмечается снижение его стой-
кости к сероводородному растрескиванию
под напряжением [6] и ударной вязкости во
всем диапазоне температур испытаний [7] по
сравнению с такой же сталью после режима
термической обработки (ТО): закалка + от-
пуск.

В нашей стране технология КП успешно
внедрена для производства трубных сталей,
однако это потребовало разработки специаль-
ных марок сталей [8], а также исследования
их прочностных свойств, трещиностойкости,
свариваемости и других характеристик, обес-
печивающих надежную эксплуатацию.

Сталь 10ХСНД впервые была включена
в ГОСТ 6713—75 с обязательным использо-
ванием ТО для изготовления металлоконст-
рукций. Применение КП для стали 10ХСНД
может быть затруднено вследствие узкого
температурного интервала режимов КП [2, 9].
Поэтому изменение технологии изготовления
проката из стали 10ХСНД без всесторонне-
го анализа различных факторов, определяю-
щих надежность изготовленных из нее кон-
струкций, вызывает ряд вопросов. Так, не-
смотря на то, что в работе [10] отмечается
соответствие требованиям нормативной до-
кументации механических свойств проката
из стали 10ХСНД, изготовленного по техно-
логии КП, по данным [11] эту технологию
еще нельзя назвать достаточно изученной

для внедрения в практику, так как есть опас-
ность возникновения трещин в сварных со-
единениях мостовых конструкций из-за ос-
таточных напряжений в стальном прокате
10ХСНД после КП. Кроме того, как показа-
но в работе [12], нагрев этой стали в процес-
се сварки выше температуры 850 C приво-
дит к резкому снижению значений ударной
вязкости ниже регламентированных стандар-
том.

Важной характеристикой работоспособно-
сти материала является температура вязко-
хрупкого перехода и, хотя определение этой
температуры не входит в требования норма-
тивной документации, необходимость ее оцен-
ки для стали, изготовленной по новой тех-
нологии, не вызывает сомнений. Это связано
с тем, что мостовые конструкции могут экс-
плуатироваться при температурах окружа-
ющей среды до –50 C, и если температура
вязко-хрупкого перехода, при которой сталь
начинает терять свою пластичность и стано-
вится более хрупкой, будет находиться в ди-
апазоне температур эксплуатации конструк-
ции, то возникает опасность их неконтроли-
руемого разрушения.

Целью настоящего исследования было
изучение влияния режимов обработки ста-
ли 10ХСНД и ориентации нагрузки по от-
ношению к направлению прокатки на удар-
ную вязкость, динамическую трещиностой-
кость, температуру вязко-хрупкого перехода
и механизмы разрушения образцов, испытан-
ных в условиях ударного и статического на-
гружения.

Материал и методы исследования. Ис-
следование влияния режимов обработки ста-
ли 10ХСНД и ориентации ее образцов по
отношению к направлению прокатки на ме-
ханические свойства и механизмы разруше-
ния при ударном и статическом трехточеч-
ном изгибе выполняли после ее ТО (закал-
ка + отпуск, температура аустенитизации в
интервале 910—960 C, температура отпуска
в интервале 600—680 C) и после КП + УО
(температура конца прокатки в интервале
800—900 C). Выплавка, горячая прокатка
и ТО проката в промышленных условиях
проведены на предприятии АО «Уральская
Сталь».

Химический состав, оцененный с исполь-
зованием комплекса атомно-эмиссионного
спектрального анализа с анализатором
МАЭС (модель Гранд-Эксперт), и механичес-

5EN 10025-5:2004. Hot rolled products of structural
steels. Part 5: Technical delivery conditions for structural
steels with improved atmospheric corrosion resistance.

6JSA-JIS G 3106. Rolled steels for welded structure.
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кие свойства представлены соответственно в
табл. 1 и 2 [13].

Структура исследуемой стали в состоянии
после ТО состоит из зернистого перлита и
отпущенного мартенсита (фиг. 1, а), а после
КП + УО — из феррита и перлита с сильной
разнозернистостью и строчечными включе-
ниями (фиг. 1, б) [13].

рушения A, работы зарождения Аз, а также
работы распространения трещины Ар, оценен-
ной по соотношению Ар  А – Аз.

Кроме того, по работе зарождения трещи-
ны оценивали значения динамической тре-
щиностойкости Jid [14]:

Jid  2Aз/H(W – a), (1)

где W, Н — соответственно ширина и высо-
та образца; а — длина предварительно на-
несенной усталостной трещины (принята
равной длине надреза образца). Всего испы-
тано 69 образцов, не менее трех образцов на
каждую температуру.

Использование копров с записью диаграм-
мы деформирования позволяет выделить по-
роговые нагрузки (фиг. 2, а), связанные с из-

Таблица 1

Химический состав, %, исследуемой стали 10ХСНД
(Fe — остальное)

актобарбО C rC iS nM iN uC lA S P sA

ОТ 1890,0 865,0 30,1 905,0 945,0 314,0 440,0 0200,0 9700,0 7100,0

К ОУ+П 701,0 975,0 41,1 994,0 255,0 814,0 140,0 3400,0 6700,0 2200,0

Таблица 2

Механические свойства исследуемой стали [13]

актобарбО
т в

 %, CK V 02– мс/жД, 2

аПМ

ОТ 514 085 72 113—492

К ОУ+П 014 065 5,42 301—811

 П
Ф

Фиг. 1. Микроструктура исследуемой стали в состояниях после ТО (а) и КП + УО (б) [13]

Исследование включало испытания стан-
дартных образцов на ударный изгиб и об-
разцов толщиной 20 мм на статический
трехточечный изгиб. Испытания на удар-
ный изгиб стандартных образцов размера-
ми 551010 мм с V-образным надрезом по
ГОСТ 9454—787 проводили на маятниковом
копре Zwick/Roell RKP 450 в интервале тем-
ператур от –80 до +20 C с записью диаграм-
мы деформирования и последующей оценкой
ударной вязкости KCV, полной работы раз-

менением стадий и механизмов развития
трещины за время  (фиг. 2, б). Согласно
стандарту ISO 145568 и литературным дан-
ным [15, 16] по диаграмме ударного дефор-
мирования (фиг. 2, а) могут быть оценены
нагрузки, соответствующие началу общей те-
кучести (Fgy), достижению максимума на
кривой при нагрузке Fmax, началу нестабиль-
ного хрупкого разрушения (Fiu) и затупле-
ния трещины (Fa). Выделенные на фиг. 2, б
нагрузки отражают стадии разрушения

7ГОСТ 9454—78. Металлы. Метод испытания на
ударный изгиб при пониженных, комнатной и повы-
шенных температурах.

8ISO 14556. Metallic materials. Charpy V-notch
pendulum impact test. Instrumented test method.
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ударных образцов [16]. Приведенный на
фиг. 2, а тип диаграммы соответствует вяз-
ко-хрупкому разрушению образцов, в этом
случае согласно стандарту EN DIN 14556 оп-
ределение выделенных нагрузок и стадий
разрушения будет корректным.

Испытания на статический трехточечный
изгиб по ГОСТ 6713—20219 выполняли на
14 образцах размером 3509020 мм при
двух температурах (+20 и –60 C), которые
выше и ниже порога хладноломкости, опре-
деленного по результатам ударных испыта-
ний. Температуру охлаждения образцов
фиксировали перед испытанием и в процес-
се нагружения ее не контролировали.

После испытаний на ударный и статичес-
кий изгиб выполняли фрактографический
анализ макро- и микрорельефа изломов об-
разцов с применением оптического (ЛОМО
МСП-2) и сканирующего электронного (Jeol
JXA-iSP 100) микроскопов.

По результатам анализа макрорельефа
изломов образцов оценивали критическую
температуру хрупкости по 50%-ной доле вяз-
кой составляющей в изломе (B, %) согласно
ГОСТ 6713—2021, ГОСТ 30456—202110, ГОСТ
Р 52927—202311, а также по ширине зоны
стабильного роста трещины (lс) согласно ме-
тодическим рекомендациям МР 5-81 [17].

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Инструментальные испытания на
ударный изгиб. На фиг. 3, а, б приведены тем-
пературные зависимости ударной вязкости
KCV и макрорельефа изломов образцов, выре-
занных в продольном и поперечном направ-

Фиг. 2. Диаграмма деформирования образца на ударный изгиб с выделенными нагрузками по ISO 14556
[15] (а) и взаимосвязь энергии динамического разрушения с макрорельефом излома образца [16] (б)

Образование вязкой трещины

Поверхность разрушения

Развитие вязкой трещины

Зарождение и развитие

хрупкого разрушения

Образование зоны сдвига

а) б)

9ГОСТ 6713—2021. Межгосударственный стандарт.
Прокат из конструкционной стали для мостостроения.
Технические условия.

10ГОСТ 30456—2021 «Металлопродукция. Трубы
стальные, прокат стальной листовой и рулонный. Ме-
тод испытания на ударный изгиб падающим грузом»

11ГОСТ Р 52927—2023. Прокат для судостроения
из стали нормальной, повышенной и высокой прочнос-
ти. Технические условия.

Фиг. 3. Температурные зависимости удар-
ной вязкости продольных (а) и поперечных (б)
образцов исследуемой стали и макрорельеф из-
ломов в интервале вязко-хрупкого перехода

а)

б)
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Фиг. 5. Температурные зависимости работ зарождения (а, в) и распространения (б, г) трещины, оценен-
ные при испытании продольных (а, б) и поперечных (в, г) образцов из стали после обработки по технологи-
ям ТО и КП + УО

Фиг. 4. Диаграммы ударного разрушения поперечных образцов после ТО (а) и после КП + УО (б) при
t  –40 C с выделенной областью, характеризующей работу распространения трещины

лениях по отношению к направлению прокат-
ки. Видно, что ударная вязкость образцов в обо-
их направлениях после ТО выше по сравнению
с ударной вязкостью образцов после КП + УО,
особенно для поперечных образцов (фиг. 3, б).
Наблюдается изменение и макрорельефа об-
разцов в области вязко-хрупкого перехода в
зависимости от технологии изготовления и

направления вырезки образца: зона стабиль-
ного роста трещины (lс) под надрезом, выде-
ленная штриховой линией, снижается с пони-
жением температуры, особенно для образцов
после КП + УО. Детальный анализ макроре-
льефа изломов будет представлен далее.

Более низкая энергоемкость поперечных
образцов после КП + УО демонстрируется на
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фиг. 4. Представленные диаграммы получены
при ударном разрушении поперечных образ-
цов, испытанных при температуре t  –40 C.
Видно, что площадь диаграммы ударного раз-
рушения образца после КП + УО (фиг. 4, б)
значительно меньше по сравнению с образ-
цом после ТО (фиг. 4, а).

По площади диаграмм до и после мак-
симальной нагрузки были оценены работы
зарождения (Аз) и распространения (Ар) тре-
щины, температурные зависимости которых
на фиг. 5 свидетельствуют о пониженных
значениях работы распространения трещи-
ны после КП + УО во всем интервале тем-
ператур испытаний. Работа зарождения тре-
щины также ниже, кроме продольных образ-
цов, при разрушении которых ее значения
для обеих технологий близки.

Пониженные значения работы распрост-
ранения трещины при испытании попереч-
ных образцов свидетельствуют о понижен-
ной трещиностойкости стали в состоянии как
после ТО, так и после КП + УО, вызываю-
щей ее наибольшее снижение. Эти данные
показывают, что обе технологии приводят к
появлению анизотропии свойств, более выра-
женной после КП + УО.

Результаты оценки динамической трещи-
ностойкости Jid по соотношению (1) [14] и
построение зависимости Jid от полной рабо-
ты разрушения A (фиг. 6) показывают, что
поперечные образцы после обработки КП +УО
демонстрируют наименьшие значения дина-
мической трещиностойкости во всем интер-
вале температур испытаний при равных зна-
чениях полной работы разрушения. Полу-
ченная зависимость описывается экспонен-
циальным соотношением, приведенным на
фиг. 6, которое может быть полезным при
выборе оптимальной структуры материала.
Оцененные характеристики контролируют-
ся механизмами разрушения, особенности ко-
торых следует рассмотреть.

Анализ изломов образцов, испытанных
на ударный изгиб. Макрорельеф изломов.
Анализ макрорельефа разрушения выполня-
ли в согласии с методикой МР 5-81 [17] и
рекомендациями из работы [18], предполага-
ющими оценку в интервале вязко-хрупкого
перехода размеров зоны вязкого стабильно-
го роста трещины (lс) (включающей зону на-
чального сдвига ()), а также ширины губ сре-
за (/2) и доли вязкого разрушения (В, %), в
которую входят площади зоны стабильного

роста трещины, губ среза и периферийной
области в конце излома.

Остальная, центральная, площадь образца,
соответствующая области хрупкого разруше-
ния (фиг. 7, а), оценивалась с помощью ком-
пьютерной обработки изображений макроре-
льефа изломов. Далее из общей площади
излома вычитали значения площади хруп-
кой области и получали площадь излома с
вязкой составляющей, относительную долю
которой (B, %) определяли по отношению
площади вязкой составляющей к общей пло-
щади излома.

На фиг. 3 и 7 представлены макрорелье-
фы образцов исследуемой стали с выделен-
ными на фиг. 3 штриховыми линиями зона-
ми стабильного роста трещины lc в устье над-
реза (см. фиг. 7, а).

Показаны макроизломы продольных
(фиг. 7, б) и поперечных (фиг. 7, в) образцов
на ударный изгиб стали после ТО при темпе-
ратуре –60 C, близкой к критической темпе-
ратуре хрупкости продольных образцов обо-
их состояний, а также продольных (г) и попе-
речных (д, е) образцов стали после КП + УО
при температуре испытаний –20 C, близкой
к температуре хрупкости поперечных образ-
цов. Макрорельеф и ширина зон отражают
характер разрушения в области вязко-хруп-
кого перехода стали в зависимости от техно-
логии изготовления и направления вырезки
образца. Видно, что с понижением темпера-
туры испытаний доля волокнистой составля-
ющей в изломе снижается, появляются лока-
лизованные зоны хрупкого разрушения.

Фиг. 6. Взаимосвязь динамической трещи-
ностойкости и полной работы разрушения в
зависимости от технологии изготовления ста-
ли и направления вырезки образца






 




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Протяженность зон хрупкого разрушения
увеличивается как после КП + УО, так и при
изменении ориентации образцов с продоль-
ной на поперечную, что приводит к повыше-
нию критической температуры хрупкости
(КТХ), оцененной по 50%-ной доле вязкой
составляющей в изломе (табл. 3, фиг. 8). При
изменении технологии обработки с ТО на
КП + УО значения КТХ повысились на 18%
для продольных образцов и на 55% для по-
перечных, а при изменении ориентации об-
разцов с продольной на поперечную КТХ по-

высилась на 41% в случае обработки по тех-
нологии ТО и на 67% при обработке по тех-
нологии КП + УО.

Исследование макроизломов ударных об-
разцов показало информативность зоны ста-
бильного роста трещины lc, размер которой
на изломах образцов на ударный изгиб пос-
ле ТО больше ее размеров после КП + УО.
При этом при комнатной температуре зона
вязкого разрушения распространяется почти
на все поперечное сечение образцов из ста-
лей, обработанных по обеим технологиям

а) б) в)

г) д) е)

Фиг. 7. Схема смешанного излома ударных образцов из мало- и среднеуглеродистых сталей в интерва-
ле вязко-хрупкого разрушения (а) [18], макрорельеф продольного (б) и поперечного (в) изломов образцов
стали после ТО при температуре испытаний t  –60 C и продольного (г) и поперечного (д, е) изломов образ-
цов стали после КП + УО при температуре испытаний t  –20 C

Таблица 3

Результаты количественного анализа параметров изломов образцов
на ударный изгиб после ТО и после КП + УО

актобарбО t, C еинелварпаН
икзерыв

lc h*

lc/h %, В %,
мм

ОТ + 02 еоньлодорП 6,6  5,0 3,7  3,0 0,19  7,3 001 0

еончерепоП 7,6  1,0 4,7  2,0 4,09  3,3 001 0

– 06 еоньлодорП 6,3  6,0 8,7  2,0 0,64  6,8 25  61

еончерепоП 2,2  7,0 8,7  2,0 6,82  0,9 03 7

К ОУ+П + 02 еоньлодорП 7,6  3,0 4,7  2,0 5,98  5,4 001 0

еончерепоП 6,6  1,0 9,7  1,0 2,38  7,2 59 6

– 06 еоньлодорП 7,2  4,0 6,7  2,0 0,63  7,5 54 6

еончерепоП 2,0  1,0 9,7  1,0 0,3  1,1 21 1

*h — длина излома.
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(см. табл. 3), а при более низких температу-
рах за зоной вязкого разрушения (lc) следу-
ет область хрупкого разрушения.

Оцененные значения КТХ (по В и lc) со-
гласно указанной методике МР 5-81 прак-
тически совпадают (табл. 4). Это не только
подтверждает факт повышения значения
КТХ исследуемой стали при изменении тех-
нологии обработки и смене ориентации об-
разцов, но и позволяет использовать парамет-
ры изломов (в частности lc) для оценки КТХ.
Для исследуемой стали значению КТХ соот-
ветсвует длина стабильного роста трещины
lc  2—3 мм (для более точной ее оценки
требуется дополнительное исследование).

Микрорельеф изломов. Стадийность раз-
вития трещины и механизмы разрушения

при температуре –60 C, близкой к крити-
ческой температуре для продольных образ-
цов, и после КП + УО при температуре ис-
пытания –20 C, близкой к критической тем-
пературе для поперечных образцов.

На начальной стадии разрушения в об-
ласти надреза для всех образцов характерно
формирование микрорельфа со сдвиговыми
гребнями и полосами вязкого разрушения,
параллельными надрезу (фиг. 9—12, а), за-
тем следует вязкая область с преимуществен-
но ямочным микрорельефом, состоящим из
равноосных и вытянутых ямок (фиг. 9—12,
б). Обе области со сдвиговым и ямочным
микрорельефами входят в зону стабильного
роста трещины lc (см. фиг. 7). В централь-
ной части образцов в области вязко-хрупко-
го перехода превалируют фасетки скола (фиг.
9—12, в) с расслоениями (фиг. 9—12, г), плот-
ность и протяженность которых заметно
выше после КП + УО. На боковых поверх-
ностях расслоений наблюдается как хрупкий
(фасетки скола), так и вязкий рельеф, пока-
зывающий, что и в плоскости расслоений
разрушение носит смешанный характер (см.
фиг. 11, 12, г).

Губы среза и периферийная область до-
лома характеризуются вязким ямочным
рельефом сдвигового или отрывного типа.

Таким образом, микрорельеф исследуе-
мых образцов, испытанных на ударный из-
гиб, двух обработок, вырезанных вдоль и по-
перек прокатки, в основном остается подоб-
ным, но меняется ширина зоны стабильного
роста трещины, определяющей значение КТХ
(см. фиг. 3, 7, табл. 4). При переходе от тех-
нологии производства с ТО на КП + УО и
смене ориентации образцов с продольной на

Фиг. 8. Температурные зависимости доли B вязкой составляющей изломов и отмеченные значения
КТХ для продольных (а) и поперечных (б) образцов исследуемой стали

Таблица 4

Значения КТХ, оцененные по доле B вязкой
составляющей в изломе (в числителе) и по зоне
стабильного роста трещины lc (в знаменателе)

актобарбО икзерывеинелварпаН К ,ХТ  (C В/lc)

ОТ еоньлодорП 55–/65–

еончерепоП 63–/33–

К ОУ+П еоньлодорП 05–/64–

еончерепоП 91–/51–

образцов исследуемой стали на ударный из-
гиб более детально были изучены при иссле-
довании микрорельефа их изломов, получен-
ных при испытаниях в диапазоне темпера-
тур вязко-хрупкого перехода (фиг. 9—12).
Исследовали микрорельеф изломов про-
дольных и поперечных образцов после ТО
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Фиг. 9. Микрорельеф поверхности разрушения продольных образцов на ударный изгиб после ТО при тем-
пературе испытаний t  –60 C в области: сдвигового разрушения (а); перехода от сдвигового разрушению к от-
рыву в зоне стабильного роста трещины (б); центральной зоны хрупкого разрушения с вязкими гребнями (в, г)

Фиг. 10. Микрорельеф поверхности разрушения поперечных образцов на ударный изгиб после ТО при тем-
пературе испытаний t  –60 C в области: начального сдвигового разрушения (а); зоны стабильного роста трещи-
ны (б); центральной зоны хрупкого разрушения (в); микротрещин расслоения в зоне хрупкого разрушения (г)
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Фиг. 11. Микрорельеф поверхности разрушения продольных образцов на ударный изгиб после
КП + УО при температуре испытаний t  –20 C в области: начального сдвигового разрушения с зоной
стабильного роста трещины (а, б); центральной зоны хрупкого разрушения (в) с микротрещинами рас-
слоениями (г)

Фиг. 12. Микрорельеф поверхности разрушения поперечных образцов на ударный изгиб после КП + УО
при температуре испытаний t  –20 C в области: начального сдвигового разрушения с зоной стабильного
роста трещины (а, б); центральной зоны хрупкого разрушения (в) с микротрещинами расслоениями (г)
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поперечную зона стабильного роста трещи-
ны уменьшается. Кроме этого, растет плот-
ность расслоений, которые могут привести к
преждевременному разрушению конструк-
ций в процессе эксплуатации в сложных ус-
ловиях [19], в частности, в коррозионной сре-
де, при смешанном режиме нагружения или
при приложении нагрузки в направлении
толщины проката (Z-направление), что харак-
терно для работы мостовых конструкций.

Анализ изломов образцов, испытанных
на статический трехточечный изгиб.
Макрорельеф изломов. Поскольку изделия из
исследуемой стали могут быть значительно
большей толщины по сравнению с образца-
ми на ударный изгиб, были исследованы по-
верхности разрушения образцов с надрезом
большего поперечного сечения после испы-
таний на статический трехточечный изгиб с
учетом требований ГОСТ 6713—2021, ГОСТ
30456—2021, ГОСТ Р 52927—2023 и методи-
ческих рекомендаций МР 5-81.

На фиг. 13 представлена схема макроиз-
лома образца с выделенными зонами, а на
фиг. 14, 15 — макрорельеф образцов соот-
ветственно после ТО и КП + УО.

Как следует из схемы и представленных
фрактограмм, макрорельеф изломов образцов
большего поперечного сечения при темпера-
туре испытания 20 C отличается от макро-

рельефа образцов, испытанных на ударный
изгиб, и содержит несколько зон, свидетель-
ствующих о скачкообразном развитии тре-
щины, связанном с чередованием участков
хрупкого (Хр) и вязкого разрушения. При
t  –60 C изломы более однородны. После ТО
(см. фиг. 14, а) они имеют меньшую шири-
ну зоны утяжки и бльшую ширину губ сре-
за по сравнению с макроизломами образцов
после КП + УО (фиг. 14, в), что свидетель-
ствует о большей вязкости первых. Несколь-
ко меньшая (на ~1 мм) ширина зоны утяж-
ки наблюдается и у образца после ТО, испы-
танного при –60 C (фиг. 14, б), по сравне-
нию с образцом после КП + УО (фиг. 14, г),

Фиг. 13. Схема макроизлома образца с вы-
деленными областями: 1 — зона вязкого ста-
бильного роста трещины lc; 2, 3 — зона уско-
ренного роста трещины со смешанным меха-
низмом разрушения (2 — хрупкая область; 3 —
вязкая область); 4 — зона долома; 5 — губы
среза; WU — ширина зоны утяжки образца в
процессе деформирования

Фиг. 14. Макрорельеф поверхности разрушения образцов после ТО (а, б) и после КП + УО (в, г), испы-
танных на трехточечный изгиб при температуре +20 C (а, в) и –60 C (б, г)

4 3 5 2 1

lc

W
U

а) б) в) г)
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что также свидетельствует о более вязком
характере разрушения образцов после ТО.

Оценка температуры хрупкости по па-
раметрам изломов. Анализ результатов из-
мерения зон на изломах, представленных в
табл. 5, показывает, что при испытании об-
разцов большей толщины на статический
изгиб при комнатной температуре относи-
тельные размеры зоны вязкого стабильно-
го роста трещины lc/h мало различаются для
обеих технологий обработки и составляют
lc/h  12,72,0% для ТО и 11,41,2% для
КП + УО.

При пониженной температуре испытаний
(t  –60 C) реализуются более жесткие ус-
ловия по напряженному состоянию, в резуль-

Фиг. 15. Схемы измерения доли вязкой составляющей на фотографиях макрорельефа изломов образ-
цов после ТО (а, б) и после КП + УО (в, г), испытанных на статический трехточечный изгиб при температу-
ре t  +20 C

тате чего отношение lc/h снижается на 22%
для продольных образцов при переходе от
технологии ТО к КП + УО, а при испытании
на трехточечный изгиб образцов большей
толщины параметр lc/h снижается на 44%
(см. табл. 3, 4), т.е. зона стабильного роста
при данной температуре испытания умень-
шается, а значит КТХ повышается.

Из анализа результатов оценки доли вяз-
кой составляющей в изломе образцов толщи-
ной 20 мм согласно стандартам ГОСТ
30456—2021 и ГОСТ Р 52927—2023, приве-
денных в табл. 5, можно заключить следую-
щее. В первом случае при оценке В,% от
края образца и от вершины надреза отсту-
пали на расстояние 19 мм (см. отмеченные

Таблица 5

Результаты количественного анализа параметров изломов образцов
после ТО и после КП + УО, испытанных на трехточечный изгиб

актобарбО t, С
lc h

lc/h %,
В %,

мм 12—65403ТСОГ 3202—72925РТСОГ

ОТ + 02 3,7  3,1 6,75  8,2 7,21  0,2 09 6 67 9

– 06 8,2 26 5,4 1 12

К ОУ+П + 02 4,6  9,0 9,55  7,0 4,11  2,1 88 3 25 9

– 06 5,1 16 5,2 0 01

а) б) в) г)
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линии на фиг. 15, а, в) и в этой области (в
средней части образца) определяли площадь
хрупкой зоны (или зон). Во втором случае
площадь зон хрупкого разрушения (зоны Хр
отмечены на фиг. 15) оценивали на всей по-
верхности образца. Долю вязкой составляю-
щей В,%, в обоих случаях определяли по раз-
ности общей площади излома и площади
хрупких зон.

Для сравнения полученных значений
были выбраны только разрушившиеся по
схожему механизму образцы, излом которых
содержал хрупкую зону. Было обнаружено,
что доля вязкой составляющей, определен-
ная по стандарту ГОСТ Р 52927—2023 при
температуре +20 C по всей площади изло-
ма образцов после ТО, составляет B  769%,
а для образцов после КП + УО B  529%,
т.е. в последнем случае наблюдается сниже-
ние доли вязкой составляющей B на 24% в
сравнении с образцами, полученными по тех-
нологии ТО.

При определении площади вязкой состав-
ляющей по ГОСТ 30456—2021 разница не-
существенна: B  906 и 883% соответ-
ственно для образцов после ТО и КП + УО.

После испытаний при пониженной тем-
пературе при t  –60 C доля вязкой состав-
ляющей, определенная по всей площади из-
лома образцов после ТО (по ГОСТ Р 52927—
2023), более чем в два раза выше, чем у об-
разцов после КП + УО. Эти результаты со-
гласуются с данными, полученными при
ударных испытаниях (см. табл. 3).

Микрорельеф изломов. На фиг. 16—19
представлен микрорельеф изломов образцов,
испытанных на статический трехточечный
изгиб, в выделенных зонах разрушения.

Микрорельеф разрушения образцов пос-
ле ТО, испытанных при t  20 C, меняется
от сдвигового рельефа на фиг. 16, а  с учас-
тками волокнистого (вязкого) разрушения
в зоне зарождения и стабильного роста тре-
щины (lc) на хрупкий рельеф с фасетками
скола в зоне хрупкого скачка трещины
(фиг. 16, б), а затем на вязкий ямочный
рельеф в зоне замедления трещины в се-
редине образца (фиг. 16, в) и в зоне долома
(фиг. 16, г).

После КП + УО эти закономерности из-
менения микрорельефа изломов образцов в
выделенных зонах в основном сохраняются

а) б)

в) г)

100 мкм

10 мкм 10 мкм

5 мкм

Фиг. 16. Микрорельеф поверхности разрушения образца после ТО, испытанного на статический трех-
точечный изгиб при температуре t  +20 C в зоне: стабильного роста трещины у вершины надреза (а);
хрупкого разрушения (б); замедления роста трещины (в); долома (г)
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100 мкм 10 мкм

100 мкм 100 мкм

10 мкм10 мкм

а) б)

в) г)

д) е)
Фиг. 17. Микрорельеф поверхности разрушения образца после КП + УО, испытанного на статический

трехточечный изгиб при температуре t  +20 C в зоне: стабильного роста трещины (а, б) с участком сдви-
гового разрушения у вершины надреза (а); замедления роста трещины (в, г) с расслоением и следами тек-
стуры; хрупкого разрушения (д); долома (е)

и остаются подобными (фиг. 17). Однако на-
блюдаются и существенные отличия. В вяз-
ких областях стабильного (фиг. 17, а) и за-
медленного (фиг. 17, в, г) разрушения наблю-
даются полосы, связанные с наличием тек-
стуры прокатки листов, из которых были
вырезаны образцы. При разрушении образ-
цов вдоль линий текстуры образуются тре-
щины расслоения (фиг. 17, а, в, г).

Наличие таких трещин на поверхности
разрушения образцов является кардиналь-
ным отличием проката после КП + УО, по-
скольку такая обработка осуществляется в

области температур затрудненной или отсут-
ствующей рекристаллизации стали. Наблю-
даемые расслоения могут привести к преж-
девременному разрушению конструкций при
эксплуатации. После ТО в результате пол-
ной перекристаллизации кристаллической
решетки подобных расслоений практически
не наблюдается.

Другим отличительным признаком ре-
льефа разрушения образцов после КП + УО
является наличие двух хрупких областей, а
не одной, как у образцов после ТО. Хрупкая
зона (фиг. 17, д) в конце излома образца, по-
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Фиг. 19. Микрорельеф поверхности разрушения образца после КП + УО, испытанного на статический
трехточечный изгиб при температуре t  –60 C в зоне: стабильного роста трещины (а, б); переходной (в) и
в зоне хрупкого разрушения (г)

Фиг. 18. Микрорельеф поверхности разрушения образца после ТО, испытанного на статический трех-
точечный изгиб при температуре t  –60 C в зоне: стабильного роста трещины (а, б); перехода от стабиль-
ного роста к ускоренному росту трещины (в); хрупкого разрушения (г)
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казанного на фиг. 14, в, наблюдается перед
зоной долома (фиг. 17, е).

Часть образцов после КП + УО разруша-
лась с образованием полностью вязкого из-
лома, но на изломах этих образцов также
можно наблюдать характерные полосы, свя-
занные с текстурой материала.

После испытаний при t  –60 C на изло-
мах образцов, как и на изломах образцов, ис-
пытанных на ударный изгиб в области поро-
га хладноломкости, выделены зоны начально-
го сдвигового разрушения, стабильного роста
трещины (lc) и хрупкого нестабильного раз-
рушения. При этом вязкая ямочная зона, сле-
дующая за сдвиговой и составляющая вмес-
те с ней зону стабильного роста трещины, мала,
что свидетельствует о разрушении при тем-
пературе ниже КТХ. Для обеих технологий
обработки при температуре t  –60 C общие
закономерности изменения микрорельефа из-
ломов, отмеченные для образцов, испытанных
при комнатной температуре, сохраняются и
остаются подобными, а именно: преимуще-
ственно сдвиговый рельеф с небольшими уча-
стками волокнистого (вязкого) разрушения в
зоне стабильного роста трещины вблизи над-
реза и хрупкий рельеф с фасетками скола в
зоне нестабильного роста (см. фиг. 18, 19).

Выводы. 1. При испытании ударных об-
разцов с V-образным надрезом из стали
10ХСНД контролируемая прокатка (КП) с ус-
коренным охлаждением (УО) приводит к по-
явлению значительной анизотропии свойств,
не наблюдаемой при испытании образцов пос-
ле термической обработки (ТО). Изменение
технологии производства с ТО на КП + УО
приводит к повышению критической темпе-
ратуры хрупкости в продольном направлении
на 10 C, в поперечном на 18 C.

2. Критическая температура хрупкости
повышается при смене ориентации образцов
с продольной на поперечную: при ТО на 23 C,
при КП + УО на 31 C.

3. Образцы из стали 10ХСНД после
КП + УО, ориентированные в поперечном на-
правлении, показывают наименьшую дина-
мическую трещиностойкость при ударном
нагружении по сравнению как с продольно
ориентированными образцами после КП +УО,
так и с образцами после ТО с продольной и
поперечной ориентацией.

4. Наличие трещин расслоения на повер-
хности разрушения образцов после КП + УО
в результате затрудненной или отсутствую-

щей рекристаллизации стали может приве-
сти к преждевременному разрушению кон-
струкций при эксплуатации. После ТО в ре-
зультате полной перекристаллизации крис-
таллической решетки подобных расслоений
практически не наблюдается.

5. Построена экспоненциальная зависи-
мость динамической трещиностойкости от
полной работы разрушения, которая может
быть полезна при выборе оптимальной струк-
туры материала.

6. По результатам исследования макро-
и микрорельефа изломов образцов размера-
ми 3509020 мм, испытанных в условиях
статического трехточечного изгиба по ГОСТ
6713—2021, установлено, что: применяемые
в отечественной практике методики оценки
параметров изломов, полученных после ста-
тического разрушения образцов на трехточеч-
ный изгиб, существенно различаются между
собой. Так, результаты исследования одних и
тех же изломов по методикам, приведенным
в ГОСТ 30456—2021 и ГОСТ Р 52927—2023,
могут различаться в 2 раза. Возможно, это
связано с тем, что в методике ГОСТ 30456,
разработанной для испытания падающим
грузом, из рассмотрения исключается суще-
ственная часть поверхности излома, что сни-
жает достоверность получаемых данных.

7. Критическая температура хрупкости
образцов большего поперечного сечения, ис-
пытанных на статический изгиб, выше по
сравнению с ее значением при оценке по
данным ударных испытаний.

8. Доля вязкой составляющей, определен-
ная по всей площади излома образцов после
ТО, выше, чем для образцов после КП + УО,
как при комнатной, так и при пониженной
температурах, что согласуется с данными,
полученными при ударных испытаниях.

9. Общие закономерности изменения мик-
рорельефа изломов образцов для обеих тех-
нологий обработки в основном остаются по-
добными, заметное отличие состоит в увели-
ченном количестве расслоений в образцах
после КП + УО вдоль линий текстуры стали.
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Внимание исследователей в области фи-
зики и материаловедения сталей в последнее
время акцентировано на анализе причин из-
нашивания рельсов и деградации их свойств
при эксплуатации. Из-за увеличения объе-
ма грузовых и пассажирских перевозок, ин-
тенсивности движения и скоростей пробле-
ма отказа рельсов из-за износа и усталост-
ных повреждений выходит в разряд перво-
очередных [1], решение которой имеет важ-
ное народно-хозяйственное значение. Вопро-
сы сопротивления усталости и износостой-
кости тщательно рассматриваются как в на-
учных, так технологических разработках [2—
9], поскольку процессы разупрочнения/уп-
рочнения поверхности катания рельсов име-
ют многофакторный характер [10, 11]. В ра-
ботах последних двух десятилетий отмеча-
ется, что при длительной эксплуатации в ма-
териале рельсов формируются объемные гра-

диентные структуры, резко повышается мик-
ротвердость, в поверхностных слоях головки
развитие получают процессы, способствую-
щие образованию белого слоя, возрастанию
плотности дислокаций, уменьшению объем-
ной доли карбидной фазы и т.д. [12—17]. Эти
и другие негативные процессы, приводящие
к необходимости изъятия рельсов для заме-
ны, усугубляются при эксплуатации в экст-
ремальных случаях малых радиусов желез-
нодорожных кривых, в условиях низких тем-
ператур, высоких нагрузок на ось. Частично
проблема решается использованием рельсо-
вой стали с высоким содержанием углеро-
да, обеспечивающей получение улучшенного
комплекса механических свойств рельсов
[18—22].

В России с 2018 г. производят дифферен-
цированно закаленные 100-м рельсы из за-
эвтектоидной стали Э90ХАФ категории
ДТ400ИК повышенной износостойкости и
контактной выносливости, предназначенные
для эксплуатации на прямых участках же-
лезнодорожного пути со скоростями движе-
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ния до 200 км/ч и на кривых участках же-
лезнодорожного пути без ограничений по
грузонапряженности.

Для рельсов из доэвтектоидной стали
выявлены связи между закономерностями
параметров структурно-фазовых состояний и
дефектной структуры и условиями эксплуа-
тации, установленные высокоинформативны-
ми методами физического материаловедения
[1, 10, 11]. Это дало возможность выявить
природу и механизмы деградации и изнаши-
вания рельсов и определить причины изъя-
тия их из эксплуатации. Для рельсов из за-
эвтектоидных сталей такие данные практи-
чески отсутствуют.

Целью настоящей работы является срав-
нительный анализ структурно-фазовых со-
стояний и дефектной структуры по разным
направлениям в головке рельсов из заэвтек-
тоидной стали Э90ХАФ после эксплуатации
в сложных условиях Забайкальской желез-
ной дороги (пропущенный тоннаж 234,7
млн. т брутто).

Материал и методика исследования.
Объектом для исследования были дифферен-
цированно закаленные рельсы категории
ДТ400ИК из заэвтектоидной стали марки
Э90ХАФ производства АО «Евраз ЗСМК»
после эксплуатации в тяжелых условиях
(большое количество подъемов и спусков,
крутые повороты) на Забайкальской желез-
ной дороге. Элементный состав исследуемой
рельсовой стали Э90ХАФ, регламентирован-
ный ГОСТ 5185—2013 и ТУ 24.10.75111-298-
057576.2017 РЖД, по содержанию основных
элементов был следующий, мас.%: C 0,92;
Si 0,40; Mn 1,0; Cr 0,3; V 0,14.

Исследовались две партии образцов: A —
вдоль центральной оси симметрии поверхно-
сти катания и B — по радиусу скругления
головки рельса (выкружки). Схема, объясня-
ющая приготовление объектов исследования,
приведена на фиг. 1. Изучались образцы обе-
их партий с одинакового расстояния от по-
верхности контакта колесо—рельс (на фиг. 1
1 — верхний слой контактной поверхности;
2 и 3 — соответственно слои 2 и 10 мм от
поверхности).

Исследования проводились методом диф-
ракционной просвечивающей электронной
микроскопии (ПЭМ) на тонких фольгах с
использованием электронного микроскопа
JEM-2100 (Jeol, Япония) при ускоряющем
напряжении 200 кВ и рабочих увеличени-

ях в колонне микроскопа от 15000 до 500000
крат. Фольги для просмотра в электронном
микроскопе до толщины ~200 нм готовились
с помощью установки JEOL Ion Slicer EM
09100IS (Япония) [23—27]. Число качествен-
но приготовленных фольг из разных участ-
ков рельса и подлежащих исследованию со-
ставляло не менее четырех в каждой точке.

Проведена классификация морфологичес-
ких признаков структуры, определен фазо-
вый состав и рассчитаны следующие пара-
метры тонкой структуры: объемные доли
морфологических составляющих PV; места
установленной локализации карбидной фазы
(цементита); скалярная  и избыточная 
(  + – –) плотности дислокаций; изгиб—
кручение кристаллической решетки ; амп-
литуда внутренних напряжений  (л — на-
пряжения сдвига, или «леса», дислокаций,
создаваемые дислокационной структурой;
д — дальнодействующие, или локальные, на-
пряжения, возникающие в тех местах мате-
риала, где присутствует избыточная плот-
ность дислокаций).

Все количественные параметры тонкой
структуры определены в каждой морфоло-
гической составляющей стали и статистичес-
ки обработаны. Методика определения всех
количественных параметров не отличалась
от описанной в работе [28].

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Проведенные исследования показали,
что на расстоянии 10 мм от поверхности по
центральной оси структура стали, которая по
данным [1, 28] практически соответствует
состоянию стали до эксплуатации, представ-
лена тремя морфологическими составляющи-
ми: пластинчатый перлит (фиг. 2, а, его
объемная доля в материале 55%), разрушен-

A
B

1

2

3

1
2

3

Фиг. 1. Вид образца рельса после пропущен-
ного тоннажа 234,7 млн. т брутто и схема с
указанием слоев 1—3 — на расстоянии 0, 2 и
10 мм от поверхности по центральной оси
(партия А) и по радиусу скругления выкруж-
ки (партия В)
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ный перлит (фиг. 2, б, объемная доля 25%) и
фрагментированный перлит (фиг. 2, в, объем-
ная доля 20%). В соответствии с данными
[28] во всех морфологических составляющих
присутствуют частицы цементита, причем во
фрагментированном перлите частицы цемен-
тита (~515 нм) присутствуют и внутри фраг-
ментов, в узлах дислокационных сеток.

Дислокационная структура во всех мор-
фологических составляющих представлена
либо в виде хаотически распределенных дис-
локаций, либо сетчатой субструктурой (см.
фиг. 2). Самым высоким значением скаляр-
ной плотности дислокаций  (~51010 см–2)
обладает пластинчатый перлит, самым низ-
ким (~31010 см–2) — фрагментированный
перлит. Дислокационная структура во всех
морфологических составляющих поляризо-
вана, на что указывает наличие в них изгиб-
ных экстинкционных контуров [28], источ-
никами которых являются границы перлит-
ных колоний и фрагментов, а также пласти-
ны цементита внутри колоний. Для избыточ-
ной плотности дислокаций , рассчитанной
из ширины экстинкционных контуров [28]
в каждой морфологической составляющей, а
также в среднем по материалу, справедливо
неравенство  > . Также оказалось, что сред-

няя амплитуда напряжения сдвига л (напря-
жения, создаваемые дислокационной структу-
рой) больше средней амплитуды дальнодей-
ствующих (локальных) напряжений д, созда-
ваемых избыточной плотностью дислокаций,
т.е. также выполняется условие л > д. Это
означает, что изгиб—кручение кристалличес-
кой решетки матрицы стали создается соб-
ственной дислокационной структурой и но-
сит чисто пластический характер.

По мере приближения к поверхности об-
разца материал претерпевает пластическую
деформацию: происходят разрушение плас-
тинчатого перлита, совершенствование фраг-
ментированной структуры и разрушение це-
ментита. Скалярная и избыточная плотнос-
ти дислокаций во всех морфологических со-
ставляющих увеличиваются при сохранении
неравенств  >  и л > д.

Однако наибольшие изменения (не толь-
ко количественные, но и качественные) про-
исходят в поверхностном слое, где структу-
ра представлена не тремя, а четырьмя мор-
фологическими составляющими. В их числе
пластинчатый (15%), разрушенный (40%),
фрагментированный (10%) перлит и новая
(субзеренная) структура (35%; см. фиг. 2, г).
Образование субзеренной структуры объяс-

Фиг. 2. Изображения (ПЭМ) морфологических составляющих структуры вдоль центральной оси: пла-
стинчатый (а), разрушенный (б), фрагментированный (в) перлит, субзеренная структура (г)
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няется тем, что в результате интенсивной
пластической деформации в поверхностном
слое рельса произошло совершенствование
фрагментированной субструктуры: высокая
плотность дислокаций привела к более ин-
тенсивному образованию новых дислокаци-
онных стенок как вдоль, так и поперек фраг-
ментов, что вызвало измельчение фрагмен-
тов, но в то же время границы фрагментов
оказались более четкими и резкими. Перлит-
ные колонии разрушились, образовались
изотропные (равноосные), либо близкие к
ним фрагменты. Таким образом, фрагмен-
тированная структура превратилась в новую
структуру — субзеренную. Средний размер
субзерен составляет 150 нм. Внутри субзе-
рен размером больше 100 нм присутствует
дислокационная субструктура, более мелкие
субзерна являются бездислокационными. По
границам и в стыках всех субзерен, а также
внутри крупных субзерен присутствуют в
небольших количествах частицы цементита.

В субзеренной структуре и во фрагменти-
рованном перлите избыточная плотность дис-
локаций  превысила величину  ( > ).
Это привело к полной аннигиляции дисло-
каций разного знака внутри каждого отдель-
ного субзерна и фрагмента, но при сохране-

нии избыточной плотности дислокаций.
Внутренние напряжения, обусловленные в
этом случае заряженной дислокационной
структурой, составили: л < д  пл + упр.
Это означает, что характер изгиба—кручения
кристаллической решетки -фазы в этих
морфологических составляющих упругопла-
стический, поэтому в этих участках матери-
ала могут возникать микротрещины.

Кроме того, в поверхностном слое в участ-
ках субзеренной структуры обнаружены от-
дельно расположенные упруго напряженные
частицы цементита (~150 нм), которые так-
же могут приводить к возникновению мик-
ротрещин.

По радиусу скругления выкружки голов-
ки рельса в отличие от центральной оси сим-
метрии на расстоянии 10 мм структура со-
держит уже четыре морфологические состав-
ляющие, в их числе: пластинчатый перлит
(фиг. 3, а, 35%), разрушенный перлит (фиг. 3,
б, 25%), фрагментированный перлит (фиг. 3.
в, 35%), субзеренная структура (фиг. 3, г, 5%).
Из сравнения фиг. 2 и 3 следует, что каче-
ственно эти морфологические составляющие
подобны. Однако наличие субзеренной струк-
туры, более высокие значения , , а также
л и д, меньший размер фрагментов свиде-

Фиг. 3. Изображения (ПЭМ) морфологических составляющих структуры вдоль радиуса скругления
головки рельса (выкружки): пластинчатый (а), разрушенный (б), фрагментированный (в) перлит, субзерен-
ная структура (г)
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тельствуют о более напряженной структуре
по сравнению с материалом центральной оси
симметрии.

По мере приближения к поверхностному
слою отмечаются разрушение перлита и со-
вершенствование субзеренной структуры, и
в поверхностном слое ее доля составляет уже
70%. Хотя плотность дислокаций  по мере
приближения к поверхностному слою увели-
чивается, ее значение в субзеренной струк-
туре остается все время практически на по-
рядок меньше, чем в других морфологичес-
ких составляющих структуры. А так как
объемная доля субзеренной структуры посто-
янно возрастает, среднее по материалу зна-
чение  уменьшается.

На основании результатов проведенных
исследований рассчитано изменение средних
по материалу количественных параметров
тонкой структуры (фиг. 4).

Как следует из фиг. 4, а, б, при прибли-
жении к поверхности величина скалярной
плотности дислокаций на участке 10—2 мм
слабо возрастает для центральной оси и ос-
тается постоянной для выкружки. Количе-
ственные значения  этих образцов оказы-
ваются сопоставимыми. На участке 2—0 мм
 убывает в обоих направлениях: слабо по
центральной оси и интенсивно по радиусу

скругления выкружки. Это можно объяснить
тем, что в поверхностном слое выкружки на
объемную долю субзеренной структуры, со-
стоящей из мелких практически бездисло-
кационных субзерен, приходится до 70%, тог-
да как на поверхности головки по централь-
ной оси объемная доля субзерен ~35%, при
этом субзерна имеют больший размер и со-
держат дислокации. Поэтому на поверхнос-
ти выкружки величина  существенно мень-
ше, чем на поверхности по центральной оси.

Избыточная плотность дислокации 
при приближении к поверхности на участ-
ке 10—2 мм слабо возрастает для двух на-
правлений с одинаковой скоростью. На уча-
стке 2—0 мм величина  возрастает и при-
ближается к значению  (фиг. 4, а) для цен-
тральной оси, а для радиуса скругления вык-
ружки уменьшается, приближаясь к величи-
не  на поверхности, где их значения совпа-
дают (фиг. 4, б). Это свидетельствует о том,
что все дислокации являются избыточными.

Поскольку поведение амплитуды внутрен-
них напряжений л, создаваемых дислокаци-
онной структурой, определяется величиной ,
то и изменение л  f(Х) (фиг. 4, в, г) будет
подобно изменению   f(Х), причем для обо-
их направлений (по центральной оси и ради-
усу скругления выкружки головки рельсов).

Фиг. 4. Изменения параметров тонкой структуры от расстояния до поверхности по центральной оси (а,
в, д) и радиусу скругления (б, г, е) выкружки головки катания: а, б — скалярная  и избыточная  плот-
ности дислокаций; в, г — амплитуда внутренних полей напряжений сдвига л; д, е — амплитуда внутрен-
них дальнодействующих напряжений д и ее составляющих (упругой упр и пластической пл)
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Зависимости амплитуды внутренних
дальнодействующих напряжений от рассто-
яния до поверхности катания для разных
направлений представлена на фиг. 4, д, е.
Для центральной оси (фиг. 4, д) на участке
10—2 мм величина д остается практичес-
ки постоянной, причем для центральной оси
на этом участке д  пл, а упр  0. На участ-
ке 2—0 мм д  пл + упр, причем упр рас-
тет слабо, а пл интенсивно приближается к
д. И тем не менее, в поверхностном слое
остается пл > упр.

На расстоянии 10 мм от поверхности вык-
ружки по радиусу скругления д  упр + пл.
На участке 10—2 мм значение д слабо воз-
растает, а на участке 2—0 мм скорость ее
роста увеличивается резко. На всем участ-
ке 10—0 мм пл слабо убывает (фиг. 4, е).
Уже на расстоянии 10 мм по радиусу скруг-
ления выкружки присутствует упр, которая
незначительно увеличивается на участке
10—2 мм, оставаясь меньше пл. На участ-
ке 2—0 мм скорость увеличения упр резко
возрастает и на поверхности значение упр
почти на порядок больше величины пл. Это
может стать причиной появления микро-
трещин.

Выводы. 1. Структура рельсов после эк-
стремальной эксплуатации в условиях Забай-
кальской железной дороги представлена тре-
мя морфологическими составляющими (пла-
стинчатый, разрушенный, фрагментирован-
ный перлит), объемная доля которых меня-
ется в зависимости от расстояния до повер-
хности по центральной оси головки. По ра-
диусу скругления выкружки в структуре
дополнительно присутствует субзеренная
структура.

2. Эксплуатация рельса привела к упру-
гому искажению кристаллической решетки
матрицы и возникновению внутренних на-
пряжений в структуре рельсовой стали. Про-
веден количественный анализ изменения
скалярной и избыточной плотностей дисло-
каций, амплитуды внутренних напряжений
по разным направлениям головки рельсов.

3. Выявлены физические причины разно-
го характера поведения упругих и пласти-
ческих составляющих напряжений в повер-
хностных слоях по центральной оси и ради-
усу скругления выкружки рельса.
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Е.В. Полевому за предоставленные образцы,
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Проблема выяснения закономерностей и
механизма изменения механических свойств
стали в поверхностной области железнодорож-
ных рельсов, подвергаемых в условиях экс-
плуатации действию интенсивных деформа-
ций при изменении температуры в широком
диапазоне представляет большой исследова-
тельский интерес. Практическая сторона ре-
зультатов исследований связана с обеспече-
нием надежной работы рельсов, прогнозиро-
ванием ресурса рельсов и поиском его уве-
личения в процессе эксплуатации в обычных
и экстремальных условиях. В течение не-
скольких последних десятилетий проведены
многочисленные фундаментальные и при-
кладные исследования по выяснению эволю-

ции состояния металла в поверхностных сло-
ях рельсов в условиях периодических пласти-
ческих деформаций и изменения температуры,
приводящих к ухудшению физических и ме-
ханических свойств материала рельсов и не-
обходимости их изъятия для замены [1—6].

Основная концепция деградации рельсо-
вого полотна традиционно связывается с об-
разованием и эволюцией дефектов, снижаю-
щих прочность деталей и конструкций, ис-
пытывающих механическую нагрузку [1—
3]. Концепция основана на исследованиях
физической природы накопления дефектов
и эволюции структурно-фазовых состояний
поверхностных слоев рельсов при длитель-
ной эксплуатации [7]. На большом экспери-
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Проведены исследования параметров износа и зависимости коэффициента трения от темпе-
ратуры в диапазоне от комнатной температуры до 110 C поверхностных слоев образцов рельсо-
вой стали 76, модифицированных по технологии минеральных покрытий, а также сравнительное
исследование этих слоев с характеристиками сухого трения слоев, полученных методом лазер-
ной наплавки сплавов разного состава. Представлены результаты испытаний трех видов поверх-
ностных слоев стали, модифицированных ультрадисперсными частицами минералов по техноло-
гии минеральных покрытий, на трение металла по металлу без смазочного материала при фикси-
рованной статической нагрузке 32 и 41 Н. Определены некоторые показатели износостойкости и
изменения коэффициента трения в зависимости от температуры нагрева поверхности. Зафикси-
рована стабильность или слабая зависимость коэффициента трения образцов с минеральными
покрытиями от температуры в диапазоне от комнатной температуры до 110 C. Результаты срав-
нительных испытаний характеристик сухого трения поверхностных слоев показали сопостави-
мость коэффициентов трения образцов с минеральными покрытиями и образцов с полученными
методом лазерной наплавки вольфрам-кобальтовым и железо-никелевым покрытиями. По ре-
зультатам эксплуатационного испытания крестовины Р-65 с износостойким минеральным по-
крытием установлено, что за восемь месяцев эксплуатации износ сердечника и усовиков кресто-
вины примерно на 30% меньше, чем износ сердечника и усовиков крестовины без минерального
покрытия.

Ключевые слова: модификация поверхности; минеральное покрытие; коэффициент трения;
износостойкость; крестовина лазерная наплавка.
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ментальном материале показано, что в про-
цессе эксплуатации рельсов в поверхностном
подслое образуется большое количество мик-
ротрещин, микропор и выбоин [1, 2, 4, 8], а
также, что эксплуатация рельсов сопровож-
дается преобразованием дислокационной
субструктуры [3].

Дополнительно можно отметить, что в ре-
зультате пропущенного тоннажа 500 млн. т-
брутто при эксплуатации рельсов выявлены
следующие показатели эволюции состояния
структурных составляющих рельсов: в 1,5—
2 раза повышенная плотность дислокаций,
расположенных в объеме ферритной состав-
ляющей материала; зафиксированы фрагмен-
тация и разрушение цементита пластинча-
той морфологии; отмечено формирование
наноразмерных частиц карбидной фазы [4,
8]. При этом особо необходимо выделить то,
что в поверхностном слое структура желез-
нодорожных рельсов при эксплуатации из-
меняется наиболее существенно [2, 4]. Про-
исходящие преобразования сопровождаются
формированием в объеме рельса внутренних
полей напряжений [9], а параметры дефект-
ной субструктуры металла рельсов зависят
от расстояния до рабочей поверхности рель-
сов и от величины пропущенного тоннажа
[1—3]. Одним из итогов исследований яв-
ляется вывод, что при дальнейшем увеличе-
нии эксплуатации, с одной стороны, проис-
ходит увеличение твердости поверхностного
слоя рельсовой стали, с другой, возрастает
количество дефектов [2]. Существует неко-
торая критическая величина плотности дис-
локаций, выше которой при деформации про-
цесс упрочнения переходит в процесс разуп-
рочнения [4]. Поэтому основным видом по-
вреждаемости рельсов в процессе эксплуата-
ции являются дефекты контактно-усталост-
ного характера, происхождение которых свя-
зано не с низкой чистотой стали по неметал-
лическим включениям, а с развитием про-
цессов деструкции поверхностного слоя ме-
талла головки рельса (верхний элемент рель-
са) [2, 4]. Это соответствует развиваемой в
последние десятилетия структурно-энергети-
ческой теории трения и изнашивания в ус-
ловиях контактного нагружения [7].

Этапы изменений в поверхностном слое
металла головки рельса в зоне контакта с
колесом подвижного состава выделили ав-
торы работы [4]: образование наклепанного
слоя; образование трещин при деформации

уже наклепанного упрочненного слоя с по-
ниженными характеристиками пластичнос-
ти; развитие трещин, образование небольших
выкрашиваний (питтингов) и последующее
их развитие.

Необходимо подчеркнуть, что при нали-
чии агрессивных сред, повышенных/пони-
женных температур и действия других фи-
зических и химических факторов снижения
прочности поверхности сопротивление изна-
шиванию зависит в том числе от коррози-
онной стойкости материала, его теплостойко-
сти и других свойств. В частности, термичес-
кая усталость является следствием дефор-
маций, которые возникают при резкой сме-
не температуры и большом диапазоне ее из-
менения. Повышение долговечности при тер-
моусталости достигается применением ма-
териалов с низким температурным коэффи-
циентом линейного расширения и высокой
теплопроводностью [7, 10]. Например, в ра-
боте [11] моделирование остаточных напря-
жений в рельсах типа Р65 (рельсы для ук-
ладки ширококолейных железных дорог и
производства стрелочных переводов) и иссле-
дование их зависимости от температуры эк-
сплуатации показало, что при колебании тем-
ператур от 0 до 60 C напряжения меняются
в диапазоне от 0 до 25 МПа. В целом пробле-
ма изменения трибологических параметров
пары металл—металл при изменении темпе-
ратуры обусловлена способностью к механи-
чески и термически активируемому схваты-
ванию (адгезионному взаимодействию) [6, 10].

Эволюция состояния металла поверхнос-
ти рельсов в условиях циклических дефор-
маций, экстремального для рельсового обо-
рудования изменения температуры, наличия
осадков и разнообразного абразива (особен-
но песка) исследована слабо по причине
сложности процессов формирования струк-
турно-фазовых состояний, приводящих к
ухудшению физических и механических
свойств рельсов и последующему изъятию их
из эксплуатации.

На практике уменьшение скорости изна-
шивания достигается повышением твердо-
сти поверхностного слоя рельсов специаль-
ным легированием с образованием карби-
дов, поверхностной пластической деформаци-
ей, термической обработкой с целью образо-
вания мартенсита, частиц карбидов, а также
применением химико-термической обработ-
ки [7]. Обработку поверхности (шлифование
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и фрезерование [4, 12]) проводят также для
улучшения трещиностойкости, чтобы устра-
нить нарушения сплошности, царапины, кор-
розионные пятна и снять неблагоприятные
остаточные напряжения [9].

Результатом отечественных исследований
и инновационных разработок являются улуч-
шенные эксплуатационные свойства термо-
упрочненных рельсов, созданных для высо-
коскоростных магистралей и для эксплуата-
ции при тяжеловесном движении, на горно-
перевальных участках пути с кривыми ма-
лых радиусов [13]. Улучшение качественных
характеристик также демонстрируют рель-
сы из особых видов стали после изотерми-
ческой термообработки (например [14]).

Тем не менее, к сожалению, в ряде слу-
чаев даже после планового дефектоскопичес-
кого и технического контроля объектов про-
исходили разрушения рельсов, аварии и кру-
шения [4], поэтому актуальность развития
методов контроля за состоянием рельсов,
способов повышения их ресурса несомнен-
на. Особо можно выделить проблему повы-
шения ресурса частей крестовины стрелоч-
ного перевода1 — сердечника и усовиков, ко-
торые помимо обычных нагрузок испытыва-
ют еще и ударную нагрузку при переезде
колес локомотивов и вагонов с одной рельсо-
вой нити на другую.

Оценка практической пользы от создания
на поверхности рельса пленок или слоев тра-
диционно заключается в определении степе-
ни защиты от воздействия внешней среды
(термоциклические нагрузки, абразив, вода,
кислоты, щелочи и др.) и характеризуется
совокупностью свойств и измеряемых пара-
метров (твердость, коэффициент трения, стой-
кость к коррозии, износостойкость и др.) [15].
Потенциально одной из технологий, обеспе-
чивающих повышение ресурса имеющих от-
носительно небольшие геометрические раз-
меры сердечников и усовиков, является так
называемая технология минеральных покры-
тий [16, 17]. В этой технологии используют-

ся ультрадисперсные (размер частиц 0,5—5
мкм) порошки минералов природного про-
исхождения или других веществ для форми-
рования на деталях поверхностных слоев,
обладающих высокими антифрикционными,
антикоррозионными и другими специальны-
ми свойствами [18—20]. Суть технологии
заключается в создании модифицированно-
го поверхностного слоя толщиной 5—30 мкм
в ходе его пластического деформирования
под ультразвуковым и механическим воз-
действием для активации введения ультра-
дисперсных частиц минералов в объем ме-
талла [17]. При практическом использова-
нии технологии минеральных покрытий в
последние пять лет обозначилась ниша с кон-
курентоспособными результатами по техни-
ческим параметрам и экономическим зат-
ратам. Это детали и механизмы, работающие
в агрессивных средах абразивных частиц, при
термоциклических нагрузках в широком
температурном диапазоне, морской воде, сла-
бых растворах кислот и в среде некоторых
газов [15—20].

Нагрев металлических деталей из-за тре-
ния или воздействия окружающей среды
может приводить к изменению некоторых
трибологических параметров, в том числе
износостойкости и коэффициента трения [6,
10, 21]. Изменение параметров может быть
вызвано деструктивными процессами на по-
верхности и в объеме металлической детали,
что влияет на ее износостойкость, срок и ста-
бильность работы [22]. Нагрев и последую-
щее ускорение процесса изнашивания, напри-
мер деталей железнодорожной техники или
подъездных путей, особенно при больших
нагрузках, в том числе ударных, при нали-
чии естественного абразива из частиц песка,
осадков и климатических температурных
перепадов, — типичные условия при эксп-
луатации рельсов, узлов и механизмов путе-
вого хозяйства. Поэтому стабилизация три-
ботехнических параметров деталей в широ-
ком температурном диапазоне является от-
дельной сложной и многофакторной задачей.

Настоящая работа проведена с целью ис-
следования некоторых параметров износа и
зависимости коэффициента трения от тем-
пературы в диапазоне от комнатной темпе-
ратуры до 110 С в поверхностных слоях
рельсовой стали 76, модифицированных по
технологии минеральных покрытий, а так-
же сравнительного исследования этих слоев

1Крестовина — деталь стрелочного перевода, пред-
назначенная для пересечения транспортом рельсовых
нитей под определенным углом (в данном случае без
подвижных частей): см. далее фиг. 3. В ее составе:
сердечник — основная часть крестовины, выполненная
в виде треугольника, обеспечивает прохождение колес
поезда; усовик — часть крестовины, предназначенная
для предохранения колеса подвижного состава от схо-
да с рельсовой колеи.
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и слоев, полученных методом лазерной на-
плавки сплавов разного состава. Результа-
ты настоящего исследования, а также резуль-
таты ранее проведенных экспериментов [15—
17, 20, 23] позволили провести эксплуатаци-
онные испытания детали железнодорожной
техники (крестовины Р65 — детали стрелоч-
ного перевода, предназначенной для пересе-
чения транспортом рельсовых нитей под
определенным углом без подвижных частей)
с минеральным покрытием в экстремальных
условиях эксплуатации железнодорожных
путей.

Материалы и методика эксперимента.
Исследования проводили на цилиндрических
образцах диаметром 10 и длиной 20 мм, вы-
полненных токарной обработкой стандарт-
ных заготовок из стали 76, широко исполь-
зуемой для изготовления железнодорожных
рельсов и стрелочных переводов путей. На
торцевой поверхности исследуемых образцов
созданы слои (покрытия) трех видов, моди-
фицированных ультрадисперсными частица-
ми минералов, различающихся составом ми-
неральных смесей, по технологии НПО «Гео-
энергетика» [15—17]. Использовали смеси на
основе кварца и минералов группы серпен-
тина [16]. Покрытия 1—3 различались со-
держанием добавленной примеси карбида
вольфрама. Слои (покрытия) каждого вида
были созданы на поверхности двух образцов
для последовательного исследования при
двух величинах статической нагрузки (32 и
41 Н). Перед началом испытаний контакт-
ная поверхность образцов подверглась при-
работке для достижения полного прилегания
поверхности образцов к поверхности сталь-
ного диска в условиях, идентичных услови-
ям испытаний. Ответная поверхность сталь-
ного диска была изготовлена из набора лис-
тов углеродистой качественной стали 20 тол-
щиной 2 мм. В табл. 1 приведены химичес-
кие составы стали 76 и стали 20.

Комплексное воздействие на поверхность,
осуществляемое при реализации технологии

минеральных покрытий, в совокупности
уменьшает недостатки отдельных технологи-
ческих операций при их последовательном
проведении [24]. В частности, напрессовка
приводит к увеличению плотности дефектов
в поверхностных слоях; создаваемые сжима-
ющие напряжения тормозят развитие повер-
хностных трещин [16, 17, 24]. Образующие-
ся и имеющиеся поверхностные дефекты за-
полняются частицами минералов [23]. В ре-
зультате такой «холодной» обработки созда-
ется тонкий слой, содержащий минеральные
частицы, концентрирующиеся в имеющихся
и/или предварительно созданных микропо-
лостях [16]. В итоге в поверхностном слое
образца из металла образуется модифициро-
ванный слой, обладающий высокой твердо-
стью и износостойкостью [16, 17, 20]. Уже
отмечена особая роль микротрещин, образу-
ющихся в поверхностном слое рельсов в про-
цессах разрушения материала при изнаши-
вании и деформации [1, 4]. В результате вне-
дрения в поверхностный слой ультрадиспер-
сных частиц минералов и заполнения ими
дефектов поверхности возможны блокирова-
ние процессов развития дислокаций в мак-
ротрещины и торможение процесса поверх-
ностного изнашивания. Отчасти поэтому для
модификации поверхности образцов для ис-
следования и затем деталей крестовин рель-
сов была использована технология минераль-
ных покрытий.

Суть испытаний поверхностных слоев на
трение металла по металлу без смазочного
материала состоит в том, что поверхность
исследуемого образца взаимодействует в те-
чение заданного времени при фиксирован-
ной статической нагрузке со стальной метал-
лической поверхностью [21, 22, 25]. В про-
цессе испытаний фиксируется разогрев кон-
тактных поверхностных слоев и измеряется
коэффициент трения. До и после окончания
каждого цикла испытаний исследуемый об-
разец взвешивается и определяется износо-
стойкость поверхностного слоя. Визуальным

Таблица 1

Химические составы стали 76 (ГОСТ 24182—80) и стали 20 (ГОСТ 1050—2013)

 

акраМ
%.сам,атнемелэеинажредоС

С iS nM S P iN rC uC sA eF

67ьлатС 28,0—17,0 4,0—81,0 50,1—57,0 540,0оД 530,0оД — — — — .тсО

02ьлатС 42,0—71,0 73,0—71,0 56,0—53,0 530,0оД 30,0оД 03,0оД 52,0оД 03,0оД 80,0оД .тсО
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осмотром контактных поверхностей оцени-
вается наличие признаков развития процес-
сов схватывания.

В процессе испытаний под действием ста-
тической нагрузки (32 и 41 Н) регистриро-
вали температуру разогрева поверхности ис-
пытываемого образца в зоне контакта со
стальным диском с помощью термопары,
размещенной в основании образца на рассто-
янии 1 мм от поверхности модифицирован-
ного слоя. С помощью тензометрического
устройства регистрировалась сила трения, по
которой вычисляли коэффициент трения.
Для определения износа исследуемый обра-
зец взвешивали до и после испытаний, ис-
пользовали электронные аналитические весы
с ценой деления не менее 0,001 г.

По результатам измерения потери мас-
сы образцов определялись такие показатели
износостойкости, как износ (мг), средняя ско-
рость изнашивания (мг/с), средняя интенсив-
ность изнашивания (мг/м).

Для исследования образцов на трение
металла по металлу использовали: экспери-
ментальную установку для испытаний на
трение металла по металлу с асинхронным
электродвигателем переменного тока мощ-
ностью 3,0 кВт, механической частью с ре-
менной передачей и набором сменных дис-
ков для регулировки скорости вращения,
системой нагружения образцов, состоящей из
нагружающего штока с гнездом для креп-
ления оправки и штока для создания при-
жимной нагрузки с помощью грузов; двух-
канальный USB PC осциллограф PCSU1000
с выводом на компьютер; электронные весы

HTR-120CT с датчиком Tuning Fork акусти-
ческого типа, диапазоном взвешивания от
0,01 до 120 г при дискретности не более
0,0001 г, ценой поверочного деления не ме-
нее 0,001 г и классом точности по ГОСТ
24104—2001 специальный (I).

По результатам испытаний построены
графики изменения температуры разогрева
поверхности трения и коэффициента трения
в зависимости от длительности испытания.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. В табл. 2 приведены результаты ис-
пытаний поверхностных слоев, модифициро-
ванных ультрадисперсными частицами ми-
нералов (покрытие 1). Условия эксперимен-
та: номинальная площадь контактной повер-
хности образца — 314 мм2; нагрузка — 32 и
41 Н; линейная скорость перемещения об-
разца — 15,7 м/с; длительность одного цик-
ла испытаний — 120 с.

Результаты измерения температуры в
поверхностном слое с покрытием 1 и коэф-
фициента трения в зоне контакта представ-
лены на фиг. 1. Период приработки для это-
го специального образца практически отсут-
ствовал. В начальный момент времени на-
блюдалось пиковое значение коэффициента
трения f, затем последовала стабилизация его
значения на уровне 0,35—0,36 ед.

Изменение коэффициента трения образ-
ца с покрытием 1 при нагрузке 41 Н в про-
цессе эксперимента в течение времени  было
аналогичным. Разогрев поверхностного слоя
при нагрузке 41 Н приводил к плавному по-
вышению его температуры по мере увеличе-
ния длительности испытаний . При нагруз-

Таблица 2

Результаты испытаний образца с покрытием 1 на изнашивание
при трении поверхностных слоев металла по металлу

без смазочного материала

ьлетазакоП
иинатыпсиирпакзургаН

Н23 Н14

г,ассамяаньлачаН

К г,ассамяанчено

гм,сонзИ

с,яинатыпсиьтсоньлетилД

м,яинертьтуП

с/гм,яинавишанзиьтсороксяяндерС

м/гм,яинавишанзиьтсонвиснетнияяндерС

8084,03

1744,03

7,33

021

4881

8082,0

9710,0

1744,03

3083,03

8,66

021

4881

7655,0

4530,0
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ке 41 Н во второй половине цикла испыта-
ний значение коэффициента трения стабили-
зировалось на уровне 0,33—0,34 при темпе-
ратуре около 100 C и выше. Внешний вид
поверхностей трения после проведения испы-
таний характеризуется сглаженным релье-
фом, сохраняющим следы царапин небольшой
глубины. Поверхность ответного стального
диска имела более выраженные следы цара-
пин в сочетании с участками переноса на нее
материала поверхностного слоя покрытия.

Результаты испытаний поверхностных
слоев образца с покрытием 2 представлены
в табл. 3. Условия эксперимента с образцом,
модифицированным ультрадисперсными
частицами минералов, были такими же, как
и при испытании образца с покрытием 1.

Результаты измерения температуры в
поверхностном слое (покрытие 2) и коэффи-
циента трения в зоне контакта представле-
ны на фиг. 2.

При нагрузке 32 Н коэффициент трения
образца с покрытием 2 стабилен с началь-
ного момента и до конца цикла испытаний
и находится на уровне 0,35 ед. При нагруз-
ке 41 Н в начальный момент времени на-
блюдается пиковое значение коэффициента
f, но затем следует его стабилизация на уров-
не 0,34—0,35 ед. Разогрев поверхностного
слоя при обеих нагрузках плавно усилива-
ется по мере увеличения длительности ис-
пытаний. По окончании испытаний оказа-
лось, что поверхность покрытия изношена не
сильно, остались следы первоначального ее
рельефа. При этом поверхность ответного
стального диска имеет следы царапин, парал-
лельных направлению движения при испы-
тании на изнашивание; также наблюдались
слабые следы схватывания и вырывания
металла диска.

Результаты испытаний поверхностных
слоев образца с покрытием 3, модифициро-

Фиг. 1. Изменение температуры в поверхностном слое образца с покрытием 1 и его коэффициента
трения в процессе испытания на изнашивание при нагрузке 32 Н

Tаблица 3

Результаты испытаний образца с покрытием 2 на изнашивание
при трении поверхностных слоев металла по металлу

без смазочного материала

ьлетазакоП
иинатыпсиирпакзургаН

Н23 Н14

г,ассамяаньлачаН

К г,ассамяанчено

гм,сонзИ

с,яинатыпсиьтсоньлетилД

м,яинертьтуП

с/гм,яинавишанзиьтсороксяяндерС

м/гм,яинавишанзиьтсонвиснетнияяндерС

0722,03

2702,03

8,91

021

4881

0561,0

5010,0

2702,03

4361,03

8,34

021

4881

0563,0

2320,0

t
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ванного ультрадисперсными частицами ми-
нералов, представлены в табл. 4. Условия
эксперимента были такими же, как и при
испытании образцов с покрытиями 1 и 2.

Образец с покрытием 3 характеризовал-
ся постепенным плавным снижением коэф-
фициента трения с 0,42—0,43 до 0,35—0,36
при нагрузках как 31, так и 41 Н. Поверх-
ность образца с покрытием 3 оказалась рав-
номерно изношенной без формирования вы-
раженного рельефа. На поверхности сталь-
ного диска наблюдались глубокие царапины
с местными задирами и заусенцами.

Весьма интересна для практического при-
менения стабильность (покрытия 1 и 2) или
слабая зависимость (покрытие 3) коэффици-
ента трения от температуры. Традиционно
стабилизацию коэффициента трения связы-
вают с состоянием оксидных пленок на по-
верхности металла. Возможно, что в случае
создания минеральных слоев стабильное по-

ведение коэффициента трения при повыше-
нии температуры связано с этой же причи-
ной. Здесь роль пленки выполняет стойкий
к изменению температуры слой, модифици-
рованный минералами. Не исключен допол-
нительный эффект от заполнения ультрадис-
персными частицами микротрещин и дефек-
тов, а также от изменений, происходящих с
дефектами при трении под нагрузкой, кото-
рые оказывают решающее воздействие на по-
ведение дефектов в поверхностно упрочнен-
ном слое и влияют на стабилизацию трибо-
логических параметров, в частности коэффи-
циента трения, при работе деталей. Эти пред-
положения требуют дальнейших исследова-
ний дефектов в поверхностном слое, упроч-
ненном по технологии минеральных покры-
тий.

Дополнительно, для характеристики тех-
нологической ниши покрытий, создаваемых
ультрадисперсными порошками минералов,

Фиг. 2. Изменение температуры в поверхностном слое образца с покрытием 2 и его коэффициента
трения в процессе испытания на изнашивание при нагрузке 32 Н

Таблица 4

Результаты испытаний образца с покрытием 3 на изнашивание
при трении поверхностных слоев металла по металлу

без смазочного материала

ьлетазакоП
иинатыпсиирпакзургаН

Н23 Н14

г,ассамяаньлачаН

К г,ассамяанчено

гм,сонзИ

с,яинатыпсиьтсоньлетилД

м,яинертьтуП

с/гм,яинавишанзиьтсороксяяндерС

м/гм,яинавишанзиьтсонвиснетнияяндерС

0791,03
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4,82

021

4881
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021
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были выполнены сравнительные исследова-
ния характеристик сухого трения поверхно-
стных слоев, полученных методом лазерной
наплавки сплавов разного состава по техно-
логиям, описанным в работах [26, 27]. Ре-
зультаты представлены в табл. 5. Эти дан-
ные дополняют результаты, полученные нами
в работе [15], в которой выполнено сравни-
тельное исследование поверхности образцов
из стали 20Х13, модифицированной ультра-
дисперсными частицами смесей разных ми-
нералов, в условиях абразивного изнашива-
ния при трении о закрепленные частицы под
действием статической нагрузки 60 и 160 Н.
Тогда лучший из образцов продемонстриро-
вал стойкость к изнашиваемому абразивно-
му воздействию, сопоставимую со стойкостью
покрытия из кобальтового сплава, созданно-
го методом лазерной наплавки, но уступаю-
щую стойкости покрытий: из никелевого
сплава, созданного методом лазерной наплав-
ки, и из инструментальной стали.

Из табл. 5 следует, что коэффициент тре-
ния образцов с минеральными покрытиями
на момент окончания испытаний сопоставим
с данной характеристикой для образцов с
вольфрам-кобальтовым и железо-никелевым
покрытием. Увеличение нагрузки с 32 до 41Н
(несколько менее, чем на 30%) практически
не оказывает влияния на этот показатель.

Полученные результаты, а также резуль-
таты экспериментов, выполненных нами ра-
нее [15—17, 20], явились основанием для про-
ведения эксплуатационного испытания кре-

стовины Р-65 с износостойким минеральным
покрытием 2, отличающимся оптимальным
содержанием добавляемой примеси карби-
да вольфрама и продемонстрировавшим
сравнительно меньшие среднюю скорость и
интенсивность изнашивания, а также ста-
бильность значения коэффициента трения в
условиях повышения температуры. Кресто-
вина (фиг. 3) с минеральным покрытием
была уложена на железнодорожный путь
между станцией «Доменная» города Темир-
тау (Казахстан) и шлаковым отвалом. В ре-
зультате получено, что за 8 мес эксплуата-
ции износ сердечника и усовиков примерно

Tаблица 5

Результаты испытаний образцов с покрытиями разного состава

цезарбО
К цезарбоанекзурганирпяинерттнеициффэо

Н23 Н14

:меитыркопмыньларенимС

1

2

3

:илатсзимеитыркопС

]82[L014SSйещюеважренйонтиснетрам

]92[L613ISIAйещюеважренйонтинетсуа

]03[2Мйоньлатнемуртсни

:авалпсзимеитыркопС

КВоговотьлабок-марфьлов ]13[6-

]23[Т23НХоговелекин-озележ

ызнорбйотсиняволозимеитыркопС

]33[3,0-0,8ФОрБ

23,0—04,0

33,0—53,0

63,0—44,0

04,0—05,0

54,0—55,0

63,0—04,0

23,0—54,0

53,0—54,0

04,0—55,0

53,0—04,0

53,0—54,0

63,0—24,0

54,0—05,0

54,0—55,0

63,0—24,0

23,0—04,0

83,0—24,0

05,0—55,0

Фиг. 3. Фотография крестовины в экспери-
ментальном цехе после создания покрытия
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на 30% меньше износа сердечника и усови-
ков крестовины без минерального покрытия.
Возможный экономический эффект будет
определяться в том числе и масштабом при-
менения технологии минеральных покры-
тий.

Выводы. 1. По результатам испытаний
трех видов поверхностных слоев, созданных
на образцах рельсовой стали 76, модифици-
рованных ультрадисперсными частицами
минералов, на трение с ответной стальной
металлической поверхностью без смазочно-
го материала при фиксированной статичес-
кой нагрузке 32 и 41 Н определены показа-
тели износостойкости (средняя скорость из-
нашивания и средняя интенсивность изна-
шивания) и изменения коэффициента тре-
ния в зависимости от температуры разогре-
ва поверхности образцов. Выделено покры-
тие 2, которое отличается оптимальным со-
держанием добавляемой примеси карбида
вольфрама. Оно продемонстрировало сравни-
тельно меньшую среднюю скорость и интен-
сивность изнашивания.

2. Отмечены стабильность (покрытия 1 и
2) или слабая зависимость (покрытие 3) ко-
эффициента трения от температуры в диа-
пазоне от комнатной температуры до 110 C.
Сделано предположение, что стабильность
коэффициента трения связана со стойкостью
слоя, модифицированного минеральными ча-
стицами, и состоянием (стабилизацией) де-
фектов в поверхностном слое, вызванным за-
полнением дефектов частицами минералов.

3. По результатам сравнительных испы-
таний характеристик сухого трения поверх-
ностных слоев, полученных методом лазер-
ной наплавки сплавов разного состава, опре-
делено, что коэффициент трения образцов с
минеральными покрытиями на момент окон-
чания испытаний сопоставим с данной харак-
теристикой для образцов с вольфрам-кобаль-
товым и железо-никелевым покрытиями.

4. По результатам эксплуатационного
испытания крестовины Р-65 с износостой-
ким минеральным покрытием определено,
что за 8 мес эксплуатации износ сердечника
и усовиков примерно на 30% меньше, чем у
сердечника и усовиков крестовины без ми-
нерального покрытия. Возможный экономи-
ческий эффект будет зависеть в том числе и
от масштаба применения технологии мине-
ральных покрытий.
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Осесимметричные детали, получаемые
штамповкой, нашли широкое применение
практически во всех отраслях промышлен-
ности, от машиностроения до авиации и кос-
монавтики. Например, более трети изделий,
обрабатываемых на металлорежущих стан-
ках для тяжелого машиностроения, являют-
ся осесимметричными [1]. К ним относятся
разнообразные валы, зубчатые колеса, обой-
мы подшипников, втулки и пр. (фиг. 1).

При этом для производства осесиммет-
ричных деталей весьма эффективно исполь-
зовать штамповку, в том числе вследствие
дополнительных преимуществ: упрощается
разработка технологического процесса, уве-
личивается коэффициент использования ма-
териала (КИМ), уменьшается время последу-
ющей механообработки, улучшается качество
изделий за счет обеспечения требуемых
структуры и свойств материала. Однако, не-
смотря на наличие современных CAD/CAM/
CAE-систем, позволяющих ускорить и авто-

матизировать разработку многих операций
на этапах жизненного цикла изделия, для
создания чертежа горячей поковки пока нет
универсального средства. При этом проек-
тирование формы поковки (и ручья штам-
па) остается одной из не только относитель-
но трудоемких, но и весьма актуальных за-
дач [2]. Важность разработки чертежа штам-
повки заключается в том, что каждый шаг,
выполняемый на данном этапе инженером-
технологом или конструктором штампов,
обеспечивает получение детали с предусмот-
ренными размерами, без дефектов, легко из-
влекаемой из рабочей оснастки. Кроме того,
правильный выбор линии разъема штампов,
назначение припусков на механическую об-
работку, напусков, штамповочных уклонов
и радиусов скруглений — шаги, обеспечи-
вающие достижение высокого КИМ, повы-
шение эксплуатационных характеристик из-
делия и снижение себестоимости его изго-
товления [3].
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Сложность подбора указанных парамет-
ров заключается еще и в том, что разработка
чертежа поковки осуществляется методом
проб и ошибок, когда анализируется множе-
ство вариантов и получение однозначного
оптимального решения затруднительно. Тем
более что в качестве целевой функции мо-
гут рассматриваться несколько задач: повы-
шение КИМ, увеличение производительнос-
ти процесса, уменьшение износа оснастки,
снижение себестоимости изготовления дета-
ли и пр. При этом в большинстве случаев
требуется обеспечить равномерное течение
металла, отсутствие складок, прострелов, по-
верхностных дефектов. Следовательно, необ-
ходима проверка разработанного варианта
штампа численным моделированием, выпол-
няемая обычно методом конечных элемен-
тов на современных предприятиях [4]. Так-
же стоит отметить выбор оборудования и тех-
нологических параметров процесса, от кото-
рых зависят форма поковки и число перехо-
дов. Таким образом, трудоемкость разработ-
ки чертежей штамповок крайне высока, а
средств для автоматизации данного процес-
са пока недостаточно.

Для проектирования формы стальной
поковки по чистовой детали обычно исполь-
зуют ГОСТ 7505—89 и справочники. По-
скольку для математического моделирования
и создания штампов на станках с ЧПУ (чис-
ловое программное управление) требуется
файл с геометрией, применяют системы ав-
томатизированного проектирования (САПР)
[5]. Например, в программе SolidWorks есть

инструмент «литейные формы», позволяю-
щий ускорить процесс разработки штампо-
вой оснастки [6]. Однако большую часть опе-
раций необходимо выполнять вручную, к
тому же он не учитывает особенности наци-
онального стандарта.

Впрочем, к настоящему времени уже раз-
работано несколько методик для автомати-
зации построения ручьев штампов. Так, для
дисков авиационных газотурбинных двига-
телей предложен способ подбора формы по-
ковки, включающий оптимизацию на основе
B-сплайнов (базисный сплайн), метода конеч-
ных элементов и генетического алгоритма
[7]. При этом учитываются объем и слож-
ность исходной геометрии детали, а также
степень деформации в разных зонах. В ре-
зультате удалось показать, что полученные
данным методом штамповки детали имеют
достаточно однородную микроструктуру, в
них отсутствуют дефекты, ручей полностью
заполняется металлом, а величина облоя ог-
раничена заданным значением.

Подход, рассматриваемый в работе [8],
опирается на разделение исходной детали
плоскостями сечений и сдвиг полученных
точек. Авторы разработали классификатор,
позволяющий применять соответствующие
алгоритмы для разных исходных типов де-
талей. Кроме того, с помощью нейронных се-
тей и нечеткой логики предусмотрено опре-
деление числа переходов. Таким образом,
создается геометрия штампов для предвари-
тельной и окончательной штамповки. Раз-
работанные переходы проверялись методом

Фиг. 1. Примеры осесимметричных деталей и поковок
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конечных элементов, с помощью которого
подтвердили отсутствие дефектов и полное
заполнение ручья.

Представляет практический интерес спо-
соб получения промежуточных форм поко-
вок на основе конформного отображения [9]
и эллиптического анализа Фурье [10].

В предложенных методиках предусмотрен
контроль величины деформации и распреде-
ления материала в полости ручья предвари-
тельных штампов на основе вычисляемого
набора параметров, в том числе коэффици-
ента формы. Результаты подтверждены мо-
делированием процесса штамповки сложных
деталей в 3D-постановке.

Еще один способ проектирования штам-
повочных переходов предложен разработчи-
ками программы QFormDirect [11]. На осно-
ве метода конечных элементов, интегрирован-
ного с САПР, осуществляется поиск ключе-
вых изотермических поверхностей для урав-
нения Лапласа, т.е. определения оптималь-
ных путей перехода от исходной геометрии
заготовки к форме поковки. Далее форми-
руется блок штампов с необходимыми ручь-
ями. Метод показал высокую эффективность
при проверке на технологических процессах
нескольких промышленных предприятий.

Важно отметить и развитие искусствен-
ного интеллекта. С помощью сверхточных
нейронных сетей [12] удалось по исходной
геометрии спроектировать штамповочные
переходы. Обучение проводилось на основе
опытных данных по разработкам инжене-
ров-технологов. Полученная нейронная сеть
позволяет работать как с 2D-, так и с 3D-мо-
делями. Во всех рассмотренных случаях
спроектированная сетью оснастка обеспечи-
ла реализацию процесса штамповки с мини-
мальным усилием, получение штамповок без
складок металла, доказав надежность данного
подхода для штамповочного производства.

Таким образом, многие российские и за-
рубежные исследователи занимаются авто-
матизацией процесса разработки ручьев для
штамповочных переходов. При этом имею-
щаяся возможность осуществлять проверку
предложенной формы поковки с помощью
метода конечных элементов позволяет не
только предсказать качество изделия, но и
сформировать базу для обучения будущих
нейронных сетей. Кроме того, известно, что
этап проектирования составляет до 10% се-
бестоимости изделия, однако он же опреде-

ляет до 80% стоимости производства [13].
Поэтому для отрасли предлагаемый подход
с разработкой нового программного обеспе-
чения (ПО) является весьма значимым.

Материалы и методика эксперимента.
Разработка ПО для автоматизации проекти-
рования поковок осуществлялась в среде
Visual Basic for Application. Такой выбор
обусловлен, с одной стороны, доступностью
данного языка (его поддержка установлена
в приложениях MS Office и ПО SolidWorks),
а с другой, возможностью быстро корректи-
ровать код. Пользователь может самостоя-
тельно проверить в соответствующих табли-
цах значения припусков и допусков на раз-
меры, а также иные заданные параметры, на-
пример, допустимую глубину отверстия до
перемычки. В будущих версиях планирует-
ся скомпилировать приложение в среде C++
для ускорения алгоритмов, осуществляющих
обработку геометрических примитивов.

Начало

Ввод марки сплава, параметров технологического
процесса и оборудования, импорт чертежа детали

Расчет приблизительной массы поковки и исходного индекса

Конец

Упрощение исходной геометрии (удаление фасок, поднутрений)

Определение исходных размеров

Проектирование оснастки в ПО SolidWorks

Назначение припусков на механическую обработку и напусков

Добавление штамповочных уклонов

Коррекция геометрии и перерасчет исходного индекса

Требуется перестроение?

Формирование ручья и моделирование в ПО QForm

Найдены дефекты?

нет

нет

да

да

Фиг. 2. Схема общего алгоритма для про-
ектирования поковки
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Работа с приложением включает в себя
несколько этапов (фиг. 2). Пользователь заг-
ружает чертеж чистовой детали, указывает
материал заготовки и используемое оборудо-
вание. Затем выполняются алгоритмы по
проектированию формы поковки: в соответ-
ствии с ГОСТ 7505—89 назначаются припус-
ки, напуски и допуски.

Разрабатываемое ПО содержит пополня-
емые базы данных материалов и оборудова-
ния. При загрузке чертежа исходной дета-
ли используемый сплав и размеры детали
учитываются для выбора производственно-
го оборудования. Принимаются во внимание
возможное усилие штамповки, габариты меж-
штампового пространства и КИМ. Проекти-
руется только окончательный переход.

При необходимости пользователь может
настроить параметры собственного оборудо-
вания, указать класс точности, положение
линии разъема и перемычки (при наличии
отверстия в исходной детали), штамповочные
уклоны, радиусы скруглений (фиг. 3).

В качестве исходных данных брались чер-
тежи чистовых деталей и поковок из спра-
вочников [14, 15] а также примеры из ГОСТ
7505—89. Сравнивалась точность определе-
ния геометрии, назначенные размеры, допус-
ки. Кроме того, поскольку в разрабатывае-
мое ПО добавлена функция для проектиро-
вания оснастки, полученная форма ручья ис-
пользовалась для численной проверки мето-
дом конечных элементов. С этой целью при-

менялся комплекс QForm v10.2 [16], в том
числе интерфейс взаимодействия QFormAPI,
позволяющий управлять с помощью про-
граммного кода различными настройками в
автоматическом режиме. Моделирование про-
водилось в 2D-постановке. При обнаружении
дефектов по результатам анализа пользова-
телю предлагались варианты по их устране-
нию. После проверки разработанная форма
поковки передавалась в систему SolidWorks
для формирования штамповой оснастки.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Основное внимание при разработке
ПО для проектирования поковок было на-
правлено на соблюдение стандартов. Одна-
ко, поскольку описание облойной канавки и
перемычки в ГОСТе отсутствует, использова-
лись рекомендации из найденных в откры-
тых источниках публикаций [14, 17].

Для упрощения работы пользователя по-
мимо импорта геометрии детали из dxf-фай-
лов (открытый формат, изначально разрабо-
танный для AutoCAD и ныне поддерживае-
мый большинством САПР) предусмотрена
функциональность, обеспечивающая выбор
линии симметрии, указание контура чисто-
вой детали, выполнение поворота, зеркального
отражения и пр. Следовательно, технолог
может быстро проверить возможные вариан-
ты расположения поковки в ручье штампа с
учетом требуемых эксплуатационных харак-
теристик (направление волокон металла, ожи-
даемая структура).

Фиг. 3. Интерфейс программы для изменения настроек по проектированию поковки

Конфигурация
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Фиг. 4. Этапы автоматического проектирования поковки, выполняемые в разработанном ПО

7. Добавление перемычки и облойной канавки (горячая поковка)

1. Загрузка .dxf 2. Подготовка геометрии

3. Упрощение модели 4. Назначение припусков

5. Создание уклонов                            6. Коррекция геометрии и скругление углов
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После удаления с чертежа линий, не от-
носящихся к контуру, подготовленная гео-
метрия исходной детали используется для
проектирования формы поковки. В качестве
примера на фиг. 4 рассмотрены выполняе-
мые преобразования для зубчатого колеса
[18] из сплава 18ХГТ.

После загрузки чертежа детали выполня-
ется подготовка геометрии: удаляются вспо-
могательные линии, не относящиеся к кон-
туру изделия. Эту предварительную опера-
цию можно выполнить вручную в сторонней
САПР или в разработанном приложении.
Далее пользователь, проверив заданные па-
раметры (положение линии разъема штам-
пов, марка стали, тип оборудования и др.),
запускает алгоритм создания поковки, кото-
рый включает в себя несколько операций.
Вначале рассчитываются вероятная масса по-
ковки и исходный индекс. Далее проводит-
ся упрощение модели: удаляются фаски и
скругления углов, а также поднутрения (по-
лости, не выполняемые штамповкой).

Полученная геометрия используется для
определения исходных размеров чистовой де-
тали. В перспективе размеры могут распоз-
наваться по чертежу, например, с помощью ис-
кусственных нейронных сетей (в том числе
обозначения дюймовой или трубной резьбы,
шероховатости и пр.). На следующем этапе
работы программы назначаются припуски на
механическую обработку: основные и допол-
нительные, учитывающие отклонения формы
поковки. Выполняется смещение линий на
найденную величину припусков с сохранени-
ем замкнутого контура. Затем у получив-
шихся линий проверяется наклон относитель-
но плоскости разъема штампа; если требует-
ся, осуществляется их поворот в соответствии
с заданным штамповочным уклоном.

Стоит отметить, что для унификации ре-
жущего и измерительного инструментов
штамповочные уклоны и радиусы скругле-
ний углов поковки задаются одинаковыми
(отдельная величина для внешних и внут-
ренних элементов), однако в ручном режи-
ме работы программы можно сделать так, что
каждый элемент поковки станет доступен
для изменения по отдельности.

На последних этапах осуществляется кор-
рекция поковки: выполняется поиск и ис-
правление тонких ребер, глубоких полостей,
добавляются скругления углов. Правила ал-
горитма включают возможность выбора ком-

промисса между более надежной формой по-
ковки и более экономной (т.е. с повышен-
ным КИМ). К ним относятся, например, ди-
апазон изменения точности изготовления
поковки, минимально допустимой толщины
ребер, разрешенной величины отношения
глубины к диаметру отверстия до перемыч-
ки, радиусов скруглений и др.

После получения формы поковки опре-
деляется ее масса, выполняется перерасчет
исходного индекса; при необходимости по-
строение геометрии запускается заново.

Предлагаемый подход имеет следующие
отличительные особенности. Во-первых, пред-
ложено разделение хода создания поковки
на определенную последовательность опера-
ций (перечислены выше). Во-вторых, на каж-
дом этапе в алгоритме предусмотрены фун-
кции, учитывающие стандарты в области го-
рячей объемной штамповки. В-третьих, пред-
ложены и реализованы правила по получе-
нию формы поковки, которая с наименьшей
вероятностью приведет к появлению дефек-
тов.

Проверка спроектированной поковки осу-
ществляется методом конечных элементов
в QForm. Перед экспортом геометрии авто-
матически выполняется равномерное масш-
табирование для учета коэффициента тепло-
вого расширения материала, создается ручей
для горячей поковки с облойной канавкой,
подбираются размеры цилиндрической заго-
товки.

По желанию пользователя дополнитель-
но формируется геометрия для предваритель-
ного перехода — осадки. В этом случае пред-
лагается по рассчитанному искажению фор-
мы (бочкообразование при осадке) либо выб-
рать диаметр заготовки, имеющийся в ГОСТе,
либо ввести его вручную. При определении
высоты заготовки исходят из объема поков-
ки, при этом выполняют проверку отноше-
ния высоты к диаметру, а также вероятное
положение полученного после осадки полу-
фабриката для его надежного центрирования
на зеркале окончательного штампа.

По результатам моделирования (фиг. 5)
оценивается отсутствие дефектов, включая
недоштамповку и складкообразование. Кро-
ме того, программа QForm позволяет с доста-
точной точностью предсказать приблизитель-
ное число штамповок, которые можно полу-
чить в разработанной оснастке до начала
износа штампа [19]. С помощью данного по-
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казателя удается определить области поков-
ки, наиболее подверженные высоким напря-
жениям, деформациям или температурным
воздействиям, и в дальнейшем изменить па-
раметры при назначении напусков для их
учета.

Благодаря интерфейсу QFormAPI появи-
лась возможность автоматизировать процесс
передачи данных в расчетное приложение,
получать информацию о ходе анализа и тем
самым без вмешательства пользователя мо-
дифицировать те или иные параметры для
получения оптимальной формы поковки.

Аналогичная технология использовалась
для проектирования оснастки в ПО

SolidWorks. Загрузка заранее подготовлен-
ных моделей штамповых блоков для разно-
го оборудования, связанных конфигурацией
в файлах Excel, предоставляет технологу
удобный инструмент, который ускоряет по-
строение твердотельной модели для дальней-
шего производства оснастки на станках
ЧПУ. Разработанная форма поковки вычи-
тается из геометрии вставок, тем самым
формируется требуемый ручей (фиг. 6).

Стоит отметить, что согласно принятым
нормам на разработку чертежа поковки для
стальных деталей даже самой простейшей
формы инженеру-технологу отводится более
1 ч, в то время как с помощью данного при-

Число циклов:

>100000

87500

75000

62500

50000

37500

25000

12500

750

Фиг. 5. Проверка формы поковки (бездефектного заполнения гравюры ручья) с помощью моделирова-
ния в ПО QForm и оценка износа оснастки по числу циклов штамповки

Фиг. 6. Сгенерированная в ПО SolidWorks оснастка для штамповки детали: а — штамп для молота;
б — блок со вставками для кривошипного горячештамповочного пресса (КГШП)

а) б)
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ложения время разработки удается сокра-
тить до нескольких секунд. К тому же сразу
подготавливаются модели для конечно-эле-
ментного анализа и блоки универсальной
конструкции штампов.

Таким образом, разработанное ПО значи-
тельно ускоряет операции проектирования
штамповой оснастки и может быть полезно
как для компаний, занимающихся горячей
объемной штамповкой, так и студентам тех-
нических вузов, обучающихся по соответству-
ющим специальностям. Кроме того, быстрое
создание формы поковок позволит за корот-
кий срок накопить большой объем данных
для искусственных нейронных сетей в по-
мощь инженерам-технологам при автомати-
ческой разработке ручьев штампов.

Выводы. 1. Разработана методика для
автоматизированного создания формы горя-
чей поковки по исходному чертежу чисто-
вой осесимметричной детали в соответствии
с государственными и отраслевыми стандар-
тами. Методика включает последовательные
этапы упрощения геометрии, определения
начальных размеров, назначения припусков
и напусков, корректировку предложенной
формы поковки с учетом наличия высоких
ребер, глубоких выемок, тонких фланцевых
частей.

2. Разбиение процесса проектирования на
отдельные этапы позволило реализовать по-
лучение формы поковки по чистовой детали
в виде соответствующих программных алго-
ритмов. Помимо формы поковок созданное
программное обеспечение в автоматическом
режиме формирует геометрию штамповой
оснастки и модели для конечно-элементно-
го анализа. Тем самым существенно уско-
ряется подготовка к производству штампуе-
мых изделий.

3. Дополнительно результаты могут быть
использованы для создания массива больших
данных и обучения искусственных нейрон-
ных сетей. Кроме того, интерфейс разрабо-
танного программного обеспечения предос-
тавляет возможности для активного взаимо-
действия с пользователем, наглядно и прак-
тически без задержек отображая, как выби-
раемые параметры изменяют геометрию по-
ковки и КИМ (коэффициент использования
металла).

4. На примере ряда деталей (с фланцевой
частью, с центральным отверстием под пе-
ремычку и др.) с помощью математического

моделирования подтверждена возможность
получения бездефектных изделий по пост-
роенной в программном обеспечении геомет-
рии штамповой оснастки.
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Развитие нанотехнологий и их примене-
ние в металлургии позволяет реализовать
новые нетрадиционные способы улучшения
свойств металла при использовании нанопо-
рошков [1]. Одно из перспективных направ-
лений улучшения свойств металла триады
железа связано с применением экзогенных
наноразмерных частиц тугоплавких фаз
(НЧТФ) в качестве реагентов как для рафи-
нирования расплавов от вредных примесей,
так и для инокулирования в процессах кри-
сталлизации металла. В современной техни-
ческой литературе большое число научных
работ посвящено использованию наноразмер-
ных порошков для целей модифицирования,
повышения служебных свойств сталей и
сплавов разных марок, а также жаропрочных
никелевых сплавов. Например, в работе [2]
при исследовании модифицирования много-
компонентных никелевых сплавов ЖС3ДК,
ЖС6У показано, что введение НЧТФ Ti(CN)
размером 50—100 нм приводит к формиро-
ванию мелкозеренной структуры и повыше-
нию механических и эксплуатационных

свойств сплава: повышению в на 10%, т
на 13%,  на 10—30%, КСU на 44%. В рабо-
тах [3, 4] исследовали влияние добавок НЧТФ
Y2O3 на структуру никелевых сплавов, полу-
ченных с помощью лазерного плавления. В
качестве исходной добавки использовали
порошок Y2O3 размером 30—100 нм и по-
рошки Inconel 718 [3] и Inconel 625 [4]. Из
полученных смесей порошков с содержани-
ем наночастиц от 0,05 до 1,5 мас.% после
обработки в планетарных мельницах или
порошковых смесителях получали изделия
с применением методов аддитивной техно-
логии. В сплаве Inconel 718 отмечено измель-
чение зерен при содержании НЧТФ до
1 мас.%. Обнаружено увеличение относи-
тельного удлинения на 25% и показано, что
присутствие НЧТФ приводило к образованию
сложных включений [3]. В случае сплава
Inconel 625 после модифицирования отмеча-
ется более мелкозернистая, чем в немодифи-
цированном образце, структура, а предел те-
кучести увеличился на 11, 22 и 12% соот-
ветственно при 20, 800 и 1100 C [4]. Лите-
ратурный обзор аналогичных работ о при-
менении НЧТФ в качестве модификаторов
представлен в публикациях [5—8].
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Таким образом, обзор научной литерату-
ры подтверждает актуальность использова-
ния НЧТФ в расплавах никеля для повы-
шения служебных свойств изделий из него.
Но в данных исследованиях недостаточно
полно изучены длительность выдержки рас-
плава после ввода НЧТФ, их взаимодействие
с вредными примесями в расплавах и воз-
можное влияние этого взаимодействия на
перераспределение НЧТФ в металле. Ранее
нами [5] исследованы процессы взаимодей-
ствия НЧТФ ZrO2 с жаропрочными никеле-
выми сплавами ЖС32 и ЖС36, содержащи-
ми олово. Определено содержание различных
форм циркония после опытов и показано, что
количество ZrO2, перешедшего из металла на
границу раздела фаз Ме/(огнеупор, шлак, газ),
составило в среднем 50 отн.%. С примене-
нием метода атомно-эмиссионной спектро-
метрии с индуктивно-связанной плазмой
(АЭС-ИСП) определены содержания разных
форм циркония после ввода НЧТФ ZrO2 в
расплав: циркония в виде легко- и трудно-
вскрываемых соединений. Показано, что доля
легковскрываемых соединений возрастает с
увеличением длительности выдержки рас-
плава (после 10 мин выдержки) до 84—89
отн.%, что связано с влиянием легирующих
элементов сплава на изменение состава ок-
сидных наночастиц.

В основе работы лежит предложенная в
работе [8] и экспериментально подтвержден-
ная гипотеза о взаимодействии НЧТФ с ПАВ
металлического расплава с последующим
адсорбционным механизмом удаления ПАВ
из металла. В общем виде механизм удале-
ния ПАВ представили схематично следую-
щим образом: при введении в жидкий ме-
талл (дисперсионная система) экзогенных
НЧТФ (дисперсная фаза) на образовавшей-
ся межфазной границе частица/расплав (лио-
фильная или лиофобная) происходит пере-
распределение ПАВ и их адсорбция на по-
верхность наночастиц. В результате образу-
ются ансамбли Ме+(НЧТФ-ПАВ). Благода-
ря градиенту ПАВ возможны процессы: пе-
ремещения ансамблей в расплаве, их объе-
динения или деградации и дальнейшего уда-
ления под влиянием сил адсорбционной при-
роды на границы раздела фаз Ме/(огнеупор,
шлак, газ). Таким образом, одна часть ансам-
блей удаляется из металла, т.е. реализуется
процесс рафинирования металла от вредных
ПАВ, а другая часть ансамблей в дальней-

шем влияет на процессы кристаллизации и
механические характеристики металла. Из-
вестно, что примеси цветных металлов (ПЦМ),
как правило, обладают поверхностно-актив-
ными свойствами в расплавах никеля [9, 10],
что позволяет рассматривать использование
экзогенных НЧТФ как реагентов для рафи-
нирования расплавов от ПЦМ по адсорбци-
онному механизму. Ранее [8] исследовано
гетерофазное взаимодействие экзогенных
наночастиц ZrO2 (dср  55 нм) с ПАВ (Sn) в
модельных расплавах Ni-Sn. Значения сте-
пени удаления олова составили 14—
20 отн.%. В работе [6] исследовано гетеро-
фазное взаимодействие наночастиц ZrO2

(55 нм) с ПАВ (Sn) в модельных многоком-
понентных никелевых сплавах Ni-Co-Cr-Mo-
W-Re, состав которых соответствовал окис-
лительному периоду при плавке жаропроч-
ных сплавов (подробно см. [6]). Показано, что
достигнутая степень удаления олова (15—28
отн.%) зависела от легирующих элементов
и длительности выдержки металла в жид-
ком состоянии. В работе [5] изучено взаи-
модействие НЧТФ ZrO2 с оловом в жаропроч-
ных никелевых сплавах ЖС32 и ЖС36. Об-
наружено, что в лабораторных условиях сте-
пень удаления олова в металле после ввода
НЧТФ составляла 11—18 отн.% и зависела
от длительности изотермической выдержки.
Показано, что в отличие от модельных рас-
плавов [6, 8] в сплавах ЖС32 и ЖС36 содер-
жание олова возрастает при длительных вре-
менах выдержки, что связано с восстановле-
нием циркония из его оксида элементами
расплава и обратным переходом олова в рас-
плав.

Таким образом, для развития физико-хи-
мических основ взаимодействия НЧТФ с ме-
таллическими расплавами при длительных
выдержках необходимы новые знания об их
влиянии на структурные свойства, а именно
на поверхностное натяжение () и плотность
() расплавов в широком интервале темпе-
ратур. В исследованиях  и  расплавов Ni-
Sn с введенными в металл НЧТФ ZrO2 [7]
показано, что НЧТФ влияют на адсорбцию
ПАВ и что поверхностный слой состоит, ве-
роятно, из адсорбировавшихся на нем ансам-
блей Ni+(ZrO2-Sn). Проанализирована повер-
хностная пленка системы Ni-Sn-ZrO2 мето-
дом Оже-спектроскопии и показано наличие
циркония в количестве 5—10 отн.% в повер-
хностном слое. Однако требуются новые дан-
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ные об изменении  и  в широком интер-
вале температур при длительных выдержках
с учетом влияния легирующих элементов и
возможного восстановления оксидов в рас-
плаве.

Настоящая работа является продолжени-
ем цикла исследований по взаимодействию
НЧТФ ZrO2 с расплавами никеля и в дан-
ном случае с целью изучения влияния НЧТФ
на поверхностное натяжение и плотность
жаропрочных никелевых сплавов, содержа-
щих примесь олова.

Материалы и методика исследования.
Наночастицы ZrO2 получали плазмохимичес-
ким методом [11]. Удельную поверхность
анализировали методом БЭТ (Брунауэр—
Эммет—Теллер) на анализаторе Micrometrics
TriStar 3000 и она составила 19,14 м2/г.
Определенный методом БЭТ средний размер
частиц dср для ZrO2 составил 55 нм. При ре-
ализации введения НЧТФ в жидкий расплав
использовали брикет композиционного ма-
териала, приготовленного из смеси порошков
НЧТФ ZrO2 и Ni. Смесь порошков Ni(97,5
мас.%) + ZrO2(2,5 мас.%) готовили в плане-
тарной мельнице Fritsch Pulverisette 6 в сре-
де аргона в течение 1 ч. По данным хими-
ческого анализа в полученной порошковой
смеси содержалось 2,23 мас.% ZrO2. С це-
лью ее рафинирования от кислорода (адсор-
бированного и в форме оксида никеля) про-
вели восстановительный отжиг в среде водо-
рода при 800 C в течение 1 ч при расходе
водорода 25 л/ч. Подробно анализ наночас-
тиц ZrO2 и процесс приготовления брикета
композиционного материала представлен в
работах [5, 8].

В качестве модельных выбраны жаро-
прочные никелевые сплавы промышленно-
го производства ЖС32 и ЖС36 (табл. 1). Для
выявления изменения структурных свойств
выбранных сплавов в зависимости от при-
месей вводили соответствующие добавки (Sn,
ZrO2) при переплаве образцов в вакуумной
индукционной печи (ВИП) [12]. Опыты в
ВИП проводили в среде Не-10%Н2 при дав-
лении 0,2 МПа. Ввод брикета, содержащего
НЧТФ ZrO2, и/или лигатуры Ni-Sn осуществ-
ляли в специальном контейнере без нару-
шения герметичности печи с последующей
изотермической выдержкой 2 мин. Содержа-
ние НЧТФ ZrO2 в расплаве после введения
брикета составило 0,1 мас.%. Анализы со-
держания олова и других легирующих эле-

ментов проводили на атомно-эмиссионном
спектроскопе с индуктивно-связанной плаз-
мой фирмы Horiba Jobin Yvon (Ultima 2) и
на электронно-зондовом микроанализаторе
JEOL JXA-iSP100 EPMA. Содержание угле-
рода определяли методом окислительного
плавления на анализаторе фирмы LECO мо-
дели CS-600. Анализ кислорода осуществля-
ли методом восстановительного плавления
на анализаторе фирмы LECO модели ТС 600.

Таким образом, для исследования струк-
турных свойств никелевых сплавов выбра-
ны восемь систем: ЖС32; ЖС32+Sn(0,038
мас.%); ЖС32+ZrO2(0,1 мас.%);
ЖС32+(Sn+ZrO2); ЖС36; ЖС36+Sn(0,042
мас.%); ЖС36+ZrO2(0,1 мас.%);
ЖС36+(Sn+ZrO2).

Поверхностное натяжение () и плотность
() изучали методом большой капли с обра-
зованием капли жидкого металла в корун-
дизовой конической чашке («Термокерами-
ка») в вакуумной печи сопротивления с гра-
фитовым нагревателем и защитной молиб-
деновой трубой. Печь с образцом металла
массой 10 г юстировали с помощью теодоли-
та FET 500. Систему откачивали до 5 Па и
нагревали образец до 1000 C, предваритель-
но отградуировав систему по точкам плав-
ления чистых металлов. Для снижения зна-
чений pО2

 эксперименты проводили в среде
Не-10%Н2 и в присутствии титанового гет-

Таблица 1

Химический состав, мас.%,
жаропрочных никелевых сплавов ЖС32 и ЖС36

тнемелЭ
валпС

тнемелЭ
валпС

23СЖ 63СЖ 23СЖ 63СЖ

iN .нсО .нсО eF — 21,0

rC 45,4 18,3 C 222,0 410,0

lA 13,4 74,5 B 310,0 —

oM 01,1 62,1 aL — 20,0

W 31,8 24,11 Y 304,0 500,0

oC 87,8 72,8 gM 200,0 —

eR 53,3 10,2 aC 2000,0 500,0

aT 12,4 — S 3000,0 5000,0

bN 74,1 40,1 O 5000,0 6100,0

iT — 31,1 N 2000,0 4000,0

iS 41,0 160,0 P 5600,0 7100,0
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тера. При pHe+10%H2 
 0,1МПа с помощью

цифрового фотоаппарата фиксировали про-
цессы плавления образца, формирования кап-
ли и ее равновесного положения каждые
20—25 C вплоть до 1650 C. Длительность
опыта после образования жидкой капли со-
ставляла около 45 мин. Обработку получен-
ных изображений реализовали с помощью
ПО Drop ([13], расчет по методу Лапласа). Те-
ория и практика метода представлены в ра-
боте [14]. Погрешность в определении  и 
не превышала 1,5 и 0,5% соответственно.

Результаты опытов и их обсуждение. В
табл. 2 представлены экспериментальные
результаты для жаропрочных сплавов. По-
лученные данные обрабатывали методом
наименьших квадратов в виде прямолиней-
ных зависимостей   f(T) и   f(T), где  —
поверхностное натяжение, мН/м;  — плот-
ность, г/см3; T — температура, K. На фиг. 1
представлены политермы поверхностного
натяжения расплавов в зависимости от вве-
денных добавок. Особое внимание следует
уделить влиянию кислорода на поверхност-
ное натяжение расплавов. Данные сплавы
содержат достаточно большое количество
высокоактивных элементов, приводящих к
образованию оксидной пленки на границе
раздела металл/газ. В связи с этим экспе-
рименты проводили в присутствии титано-
вого геттера и в среде Не-10%Н2 при давле-
нии 0,1 МПа, что по данным [15, 16] должно
привести к существенному снижению значе-
ний pО2

 в зоне реакции. И хотя нельзя пол-
ностью исключать образование оксидной
пленки на поверхности металла, но итог срав-
нения значений  с литературными данны-
ми о поверхностном натяжения разных жа-
ропрочных сплавов [17—20], а также чув-
ствительность в изменении значений  в при-
сутствии олова (фиг. 1) позволяют предпо-
ложить, что влияние пленки на изменение
поверхностных свойств минимально. Следу-
ет также учесть возможное изменение соста-
ва данных сплавов за время опыта в печи
сопротивления (45 мин). Анализ образцов
сплавов ЖС32 и ЖС36 после опыта не по-
казал существенного изменения содержания
основных легирующих компонентов по срав-
нению с исходным (см. табл. 1), наблюдае-
мое различие находится на уровне погреш-
ности измерения. В сплаве ЖС32 отмечено
уменьшение содержаний углерода до 0,117,
иттрия до ~0,3 мас.% и увеличение содер-

жания кислорода до 0,0018 мас.%. В спла-
ве ЖС36 содержание кислорода возросло до
0,0029 мас.%, что может свидетельствовать
о взаимодействии расплава как с керамикой,
так и с газовой фазой.

Из представленных на фиг. 1 результа-
тов следует, что, во-первых, олово в жаропроч-
ных сплавах проявляет поверхностно-актив-
ные свойства и уменьшает поверхностное
натяжение  на 2,2 отн.% в сплаве ЖС32 и
на 1,8 отн.% в сплаве ЖС36 (см. фиг. 1, а,
б). После опытов в лабораторных условиях
в печи сопротивления содержание олова
уменьшилось соответственно до 0,034 и 0,038
мас.% в системах ЖС32+Sn (опыт 1-2) и
ЖС36+Sn (опыт 2-2). Стоит отметить, что в
двойной системе Ni-Sn(0,051 мас.%) [7]
уменьшение значений  по сравнению с рас-
плавом никеля составило 2,5 отн.%, что так-
же может указывать на минимальное влия-
ние оксидной пленки в сложнолегированных
расплавах на изменение поверхностных
свойств. Во-вторых, введение ZrO2 в распла-
вы ЖС32 (опыт 1-3) и ЖС36 (опыт 2-3) не
привело к изменению поверхностного натя-
жения (см. фиг. 1 и табл. 2). В-третьих, вве-
дение ZrO2 в расплавы ЖС32+Sn и ЖС36+Sn
привело к изменению поверхностных свойств.
Наблюдается существенное изменение тем-
пературного коэффициента: в сплавах с до-
бавками Sn или ZrO2 значения /T варьи-
руются от 0,04 до 0,05 (ЖС32) и от –0,25 до
–0,17 (ЖС36), но в присутствии ZrO2+Sn зна-
чения возрастают до 0,29 (ЖС32) и 0,04
(ЖС36) (см. табл. 2 и фиг. 1). Все это ука-
зывает на то, что в присутствии олова про-
исходит образование ансамблей Me+(ZrO2-Sn)
c новыми поверхностными свойствами, что
приводит к их перераспределению в распла-
ве и на границах раздела фаз, а в конечном
счете к изменению поверхностных свойств
расплава. В-четвертых, в системах
ЖС32+Sn+ZrO2 (опыт 1-4) и ЖС36+Sn+ZrO2

(опыт 2-4) после экспериментов наблюдает-
ся уменьшение содержания олова до 0,027
и 0,029 мас.%, что по сравнению с опытами
без добавки ZrO2 (опыты 1-2 и 2-2) еще раз
указывает на более интенсивное удаление
олова в присутствии НЧТФ.

Анализ плотности расплавов (см. табл. 2)
показал, что изменение значений  во всех
системах в независимости от добавок не от-
личается от погрешности эксперимента в 0,5
отн.%. Поэтому из данных для  всех серий
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Фиг. 1. Политермы поверхностного натяжения расплавов ЖС32 (а) и ЖС36 (б): цифры у кривых —
номера опытов (см. табл. 2)

Таблица 2

Результаты измерения  и  в модельных жаропрочных никелевых сплавах

ремоН
атыпо

аметсиС * ]nS[ .хси ,
%.сам

 f(T)
 K3281 ,

м/Нм
 f(T)

 K3281 ,
мс/г 3

 ** ,
%.нто

1-1 23СЖ T050,0+2351 3261 T72100,0-306,9 92,7 17,1

2-1 nS+23СЖ 830,0 T840,0+0051 8851 T03100,0-036,9 62,7 67,1

3-1 OrZ+23СЖ 2 T630,0+2551 8161 T12100,0-384,9 82,7 46,1

4-1 OrZ+nS+23СЖ 2 230,0 T682,0+6801 7061 T76100,0-552,01 12,7 62,2

1-2 63СЖ T142,0-8312 9961 T36000,0-844,8 03,7 68,0

2-2 nS+63СЖ 240,0 T471,0-6891 9661 T76000,0-394,8 72,7 29,0

3-2 OrZ+63СЖ 2 T742,0-3412 3961 T65000,0-223,8 03,7 67,0

4-2 OrZ+nS+63СЖ 2 630,0 T630,0+2061 8661 T31100,0-393,9 33,7 35,1

*Содержание НЧТФ ZrO2 (dср  55 нм) в расплаве 0,1 мас.%;
**Степень разрыхленности.
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опытов оценили степень разрыхленности
(компрессии/декомпрессии) при повышении
температуры на 100 C:   {(T1 – T2)/T1},
отн.%, где значения T1 и T2 равны соответ-
ственно 1723 и 1823 K для ЖС32 и 1773 и
1873 K для ЖС36. Полученные значения 
представлены в табл. 2 и на фиг. 2. Видно,
что из всех представленных опытов только
в системах ЖС32+Sn+ZrO2 (опыт 1-4) и
ЖС36+Sn+ZrO2 (опыт 2-4) наблюдается зна-
чимое увеличение значений  (декомпрес-
сия). С учетом квазихимической теории
строения металлических расплавов [21] это
указывает на различные структуры распла-
вов, что, возможно, связано с влиянием ан-
самблей на изменение кластерного строения
металла как в объеме металла, так и на гра-
нице наночастица/расплав в присутствии
ПАВ—ПЦМ (Sn).

Ранее в работе [5] авторы рассмотрели
возможность восстановления циркония из
оксида циркония элементами расплава с уче-
том литературных данных [22—26] и пред-
положили, что после ввода НЧТФ ZrO2 в жа-
ропрочные сплавы может происходить час-
тичное или полное восстановление циркония
из ZrO2. C применением метода АЭС-ИСП
определяли содержание разных форм цир-
кония после ввода ZrO2 в жаропрочные спла-
вы. Предположили, что легковскрываемыми
соединениями является цирконий, растворен-
ный в металле или в виде неоксидных вклю-
чений, а трудновскрываемыми — цирконий
в виде простого ZrO2 или сложных оксидов.
Было показано, что после 10 мин выдержки
в ВИП доля легковскрываемых соединений
составила 84—89 отн.%. В данной работе
анализ показал, что после 45 мин выдерж-

ки в печи сопротивления доля легковскры-
ваемых соединений составила 99 отн.%.
Анализ основных легирующих компонентов
в опытах 1-4 (ЖС32+Sn+ZrO2) и 2-4
(ЖС36+Sn+ZrO2), как и ранее, показал их
различие лишь на уровне погрешности из-
мерений. В опыте 1-4 отмечено уменьшение
содержаний углерода до 0,1 мас.%, иттрия

1-1 1-2 1-3 1-4 2-1 2-2 2-3 2-4
Опыт

2,0

1,5

1,0

0,5

0

, отн. % а) б)

Фиг. 2. Степень разрыхленности  распла-
вов ЖС32 (а) и ЖС36 (б) в зависимости от до-
бавок Sn и/или НЧТФ ZrO2 (номера опытов см.
в табл. 2)

Фиг. 3. Микрофотографии образцов метал-
ла: а — ЖС32+Sn+ZrO2 (опыт 1-4); б, в —
ЖС36+Sn+ZrO2 (опыт 2-4); составы в точках
1—9 приведены в табл. 3

5 мкма)

1 мкмб)

1 мкмв)

3

1

2

7

45

6

8

9
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до ~0,3 мас.% и увеличение содержания кис-
лорода до 0,0041 мас.%. В опыте 2-4 содер-
жание кислорода возросло до 0,0048 мас.%.
Таким образом, наблюдается полное восста-
новление циркония из его оксида элемента-
ми расплава. В образцах опытов 1-4 и 2-4
исследовали включения, содержащие цирко-
ний, на электронно-зондовом микроанализа-
торе JEOL JXA-iSP100 EPMA. Результаты
представлены на фиг. 3 и в табл. 3. Следует
отметить, что охлаждение капли металла
проводилось в печи сопротивления со ско-
ростью около 1 C/с без специальной терми-
ческой обработки. Видно, что цирконий в
металле присутствует либо в карбидных
включениях (см. точку 1 на фиг. 3 и в
табл. 3), либо в виде интерметаллидных фаз
(точки 2 и 8 — фиг. 3 и табл. 3). При этом
в интерметаллидных фазах вместе с цирко-
нием фиксируется присутствие олова как в
системе ЖС32 (точка 2 — фиг. 3 и табл. 3),
так и в системе ЖС36 (точки 4, 5 и 9 — фиг. 3
и табл. 3). Это может свидетельствовать, как
вариант, о сохранении кластерного строения
расплава после восстановления циркония из
ZrO2, тем самым подтверждая существова-
ние ансамблей Me+(ZrO2-Sn).

Выводы. 1. Исследованы поверхностное
натяжение и плотность жаропрочных нике-
левых сплавов ЖС32 и ЖС36, содержащих

примесь цветного металла (Sn) и/или НЧТФ
(ZrO2). Показано, что олово проявляет повер-
хностно активные свойства в жаропрочных
сплавах и понижает поверхностное натяже-
ние, в то время как введение НЧТФ ZrO2 не
оказывает влияния на значения .

2. Отмечено, что введение ZrO2 в распла-
вы ЖС32 и ЖС36, содержащие олово, приво-
дит к существенному увеличению темпера-
турного коэффициента /T, что указывает
на образование ансамблей Me+(ZrO2-Sn) c но-
выми поверхностными свойствами, их пере-
распределение в расплаве и изменение
свойств расплава на границе раздела фаз.

3. С учетом квазихимической теории
строения металлических расплавов рассмот-
рено изменение плотности расплавов ЖС32
и ЖС36 и обнаружено, что в опытах в при-
сутствии ZrO2+Sn наблюдается усиление сте-
пени разрыхленности. Это указывает на раз-
ные структуры расплавов что, вероятно, свя-
зано с влиянием ансамблей на изменение
кластерного строения металла как в его объе-
ме, так и на границе наночастица/расплав в
присутствии олова.

4. В результате исследования металлогра-
фических шлифов показано, что цирконий в
металле присутствует либо в карбидных
включениях, либо в виде интерметаллидных
фаз. В интерметаллидных фазах вместе с цир-

Таблица 3

Элементный состав, мас.%, представленных на фиг. 3 включений и фаз в
образцах опытов 1-4 и 2-4

тнемелЭ
)4-1тыпо(23СЖ )4-2тыпо(63СЖ

1 2 3 4 5 6 7 8 9

C 46,6 — 50,6 — — — — — —

lA — 24,3 — 60,1 66,4 31,4 31,7 — 50,2

iT 2,0 — 42,0 87,0 36,1 64,1 66,2 95,2 37,3

rC 68,0 73,4 77,0 12,2 62,4 78,4 69,1 78,0 33,2

oC 15,0 92,7 — 57,5 80,8 25,8 88,5 34,1 62,4

iN 80,4 60,07 30,3 46,36 22,07 81,86 43,47 66,41 21,04

rZ 60,21 16,6 — 61,12 5,1 — — 98,54 15,81

bN 62,34 — 59,23 1,2 8,1 5,1 31,2 75,92 92,32

oM — 43,0 41,2 39,0 6,1 7,1 38,0 — —

W 24,8 — 59,11 88,0 53,5 88,6 68,4 99,4 55,5

nS — 9,6 — 17,0 14,0 — — — 61,0

aT 79,32 — 78,24 — 12,0 2,0 — — —

eR — — — — — 65,2 — — —

eF — — — — 82,0 — 12,0 — —

iS — 10,1 — 87,0 — — — — —
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конием обнаружено присутствие олова, что,
возможно, говорит о сохранении кластерного
строения расплава после восстановления цир-
кония из ZrO2, тем самым подтверждая су-
ществование ансамблей Me+(ZrO2-Sn).

Авторы благодарят В.Т. Бурцева , А.В.
Самохина, А.А. Ракитина и С.Б. Румянцеву
за помощь в работе.
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