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Введение 

В настоящей работе, являющейся продолже-
нием [1], исследуется структура поверхности 
раздела, формирующаяся в результате сварки 
взрывом и последующего нагрева. Как и в [1] 
проведено исследование сварного соединения 
медь-титан, исходные элементы которого имеют 
достаточно высокую взаимную растворимость. 
Основное внимание уделялось биметаллу, полу-
ченному на режиме (3) [1], при котором волно-
образная граница наиболее совершенна. В [1] 
была исследована структура поверхности разде-
ла для различных режимов сварки взрывом 
(СВ), как вблизи нижней границы (НГ) свари-
ваемости, так и при удалении от нее. Исследова-
ния определили условия возникновения на по-
верхности раздела всплесков, по морфологии 
похожих на всплески на воде, выявили режимы 
формирования квазиволновой структуры по-
верхности раздела и обнаружили зоны локаль-
ного расплавления, имеющих вихревую струк-
туру и содержащих кластеры и интерметалличе-

ские частицы Cu3Ti. Микрогетерогенная струк-
тура зон локального расплавления при СВ суще-
ственно влияет на прочность соединений неза-
висимо от типа взаимной растворимости исход-
ных элементов. В зависимости от внешних ус-
ловий, расплавление либо обеспечивает сцепле-
ние контактирующих материалов (склеивание), 
либо приводит к образованию зон риска [1]. 

Целью настоящей работы являлось выявле-
ние стабильности структуры сварного соедине-
ния при нагреве, а также отслеживание разви-
тия интерметаллидов: рост, появление огранки, 
изменение фазового состава. 

При исследовании соединений, имеющих дос-
таточно высокую взаимную растворимость исход-
ных элементов, объектами исследования являлось: 

• структура зоны локального расплавления; 
• возможность образования интерметаллидов; 
• влияние интерметаллидов на структуру 

волнообразной поверхности раздела; 
• вероятность формирования переходных 

состояний.  
_________________________ 

© Гуревич Л. М., Слаутин О. В., Пушкин М. С., Иноземцев А. В., Пацелов А. М., Харламов В. О., 2016 
*  Работа выполнена в рамках Комплексной программы Уральского Отделения РАН, проект № 15-17-2-18 и по про-

грамме государственного задания ФАНО России (тема «Деформация», № 01201463327, а также при частичной поддерж-
ке РФФИ (проект № 16-32-00235\16). 
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Материалы и методики исследования 

Сварку взрывом проводили Волгоградский 
государственный технический университет (Вол-
гоград) и ОАО «Уральский завод химического 
машиностроения» (Екатеринбург). Схема сварки 
взрывом приведена в [2]. В качестве исходных 
материалов выбраны листы меди и титана, 
имеющие ограниченную растворимость. Пара-
метры использованных режимов сварки в коор-
динатах угол соударения γ  – скорость точки 
контакта Vк приведены в [1]. Были получены 
двухслойные композиты медь-титан (режим (3) 

Vк=2300 2м/c , γ =13° ) и трехслойные компози-
ты медь-титан-медь (остальные режимы). Метал-
лографический анализ проводили в ВолгГТУ  
и Институте физики металлов УрО РАН с исполь-
зованием оптического микроскопа Olympus BX61 
и Epiquant (снабженного вычислительным ком-
плексом SIAMS), просвечивающих электронных 
микроскопов JEM 200CX и СМ-30 Super Twin, 
сканирующего электронного микроскопа Quanta 

200 3D, Quanta 600, ионной пушки Fashione 1010 
ION MILL. Химический анализ и структуру по-
верхности определяли электронно-оптическими 
методами непосредственно в процессе нагрева на 
растровом двухлучевом электронно-ионном мик-
роскопе системы Versa 3D. Для наблюдения ди-
намики роста интерметаллидов проводился на-
грев образца до температур 500 °C и 700 °C. 

Результаты и их обсуждение 

Волна состоит из выступов даже в том слу-
чае, когда является наиболее совершенной из 
исследуемых – для соединения, полученного по 
режиму (3). Поперечное сечение поверхности 
раздела для такого соединения приведено на 
рис. 1, а. После стравливания меди поверхность 
титана имеет вид, изображенный на рис. 1, б, в. 
Волна представляет собой плотную упаковку 
прижатых друг к другу выступов с изрезанны-
ми вершинами (рис. 1, б). Поверхность высту-
пов покрыта интерметаллическими частицами, 
из-за которых коагуляция выступов затруднена. 

 

  
а б 

 

Рис. 1. Морфология поверхности раздела соединения медь-
титан, полученного по режиму (3):  
а – поперечное сечение поверхности раздела; б – плотная упаков-
ка выступов, образующих волну (медь вытравлена); в – квазивол-
новая поверхность типа «лоскутного одеяла» в 
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Для двухслойных соединений при меньшем 
увеличении по сравнению с тем, которое было 
использовано при получении соединения по 
режиму, поверхность раздела которого пред-
ставлена на рис. 1, б, на большой площади вид-
на квазиволновая форма поверхности титана 
(рис. 1, в). Волны, имеющие примерно одно  
и то же направление оси, собраны в длинные 
полосы, и их разделяют узкие полосы со сбоем 
периодической структуры. Такая квазиволновая 
поверхность напоминает по внешнему виду 
«лоскутное одеяло», состоящее из полос. Одна-
ко квазиволновая поверхность с хаотическим 
распределением «лоскутов», наблюдаемая для 

соединений Cu-Ta [3, 4], не была обнаружена 
для соединений Cu-Ti. 

Приведенное на рис. 2, а СЭМ изображение 
продольного сечения волнообразной границы, 
позволяет визуально рассмотреть чередующиеся 
полосы меди и титана, выступы и зоны локально-
го расплавления на границах этих полос. В ука-
занной зоне видна вихревая структура участка 
(рис. 2, б), в которой при большем увеличении 
наблюдаются многочисленные светлые частицы 
(рис. 2, в). Округлая форма большинства частиц 
свидетельствует, что по-видимому, это частицы 
кластеров (рис. 2, г); наблюдаются также огра-
ненные частицы интерметаллидов. 

 

  
а б 

  
в г 

Рис. 2. Микрогетерогенная структура зон локального расплавления:  
а – продольное сечение волнообразной поверхности; б, в – вихревая структура зоны при разном увеличении;  

г – частицы кластеров и интерметаллидов внутри зоны 

 
Используя имеющийся в системе Versa 3D 

столик с нагревательным устройством, проведе-
на видеосъемка изменения структуры образца 
при нагреве (рис. 3). Первоначально округлая 
частица по мере увеличения времени нагрева 

(указано на каждом снимке) приобретает неко-
торую огранку и становится вытянутой. Возник-
новение огранки является свидетельством пре-
вращения кластеров в интерметаллиды. Иденти-
фикацию фазового состава частиц, обнаружен-
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ных на поверхности раздела сварных соедине-
ний медь-титан, провели методом рентгено-
структурного анализа. Съемки производились  
с поверхностей шлифов продольного сечения, 
полученных путем послойного удаления слоев 

меди до появления следов титана. Ранее прово-
дилось рентгеноструктурное исследование по-
перечного сечения шлифа соединения Cu-Ti, по-
лученного методом СВ по режиму 4 [1]. 

 

  
а б 

  
в г 

  
д е 

Рис. 3. Изменение формы кластеров при нагреве при 700 °С в течение:  
а – 14; б – 22; в – 30; г – 38; д – 44 и е – 58 мин соответственно 
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На дифрактограмме образца соединения Cu-
Ti, полученного СВ по режиму (3), наиболее 
достоверно идентифицируются рентгеновские 
пики следующих фаз: Ti, Cu, Cu3Ti (рис. 4, а). 
Однако, при сопоставлении профилей дифрак-
ционных отражений, наилучший результат по 
совпадению расчетной и экспериментальной 
дифрактограмм достигался при добавлении  
в расчетную дифрактограмму пиков от интер-
металлида CuTi, а также пика (204), соответст-
вующего интерметаллиду Cu4Ti. 

На рис. 4, б приведена дифрактограмма сня-

тая с образца соединения Cu-Ti полученного СВ 
по режиму (3), подвергнутого отжигу при темпе-
ратуре 500 °С в течение 1 ч. В отличие от дифрак-
тограммы образца после СВ (рис. 4, а), эта ди-
фрактограмма не содержит пиков интерметалли-
да Cu3Ti. В дополнение к пикам фазы CuTi до-
бавляются несколько пиков, принадлежащих, 
предположительно фазе Cu4Ti. При сопоставле-
нии профилей дифракционных отражений наи-
лучшее соответствие расчетной и эксперимен-
тальной дифрактограмм получено при добавле-
нии следов еще одного интерметаллида – Ti2Cu3. 

 

а 

 

б 

 
Рис. 4. Дифрактограмма с продольного шлифа соединения Cu-Ti:  

а – после СВ по режиму (3), б – после отжига при 500 °С в течение 1 ч 

 
Таким образом, часовой нагрев образца при 

500 °С приводит к исчезновению фазы Cu3Ti  
и появлению интерметаллидов Cu4Ti и Ti2Cu3, 
что подтверждается наличием либо отсутстви-
ем соответствующих пиков на рентгенограм-

мах, снятых с образцов. Полученный результат 
кажется вполне закономерным, если учесть, что 
фаза Cu3Ti является метастабильной и распада-
ется при нагреве до 500°С на Cu4Ti и Ti2Cu3 [6]. 
Наличие единственного пика фазы Cu4Ti на 
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дифрактограмме образца без нагрева, вероятно, 
объясняется начальными стадиями распада ме-
тастабильной фазы Cu3Ti, который согласно [7] 
может происходить даже при комнатной тем-
пературе, а используемый в работе нагрев до 
500 °С – ускорил этот распад. 

Выводы 

1. Для наиболее совершенной волнообраз-
ной поверхности соединения в композите медь-
титан волны состоят из выступов, покрытых 
интерметаллическими частицами и похожей на 
«лоскутное одеяло» квазиволновой поверхно-
сти из прерывистых волн полосового типа. 

2. Показано, что зоны локального расплав-
ления имеют вихревую структуру и могут со-
держать многочисленные частицы кластеров и 
интерметаллидов. 

3. При нагреве сваренных взрывом образцов 
возникает огранка гладких наночастиц-класте-
ров, что является свидетельством превращения 
кластеров в интерметаллиды. Рентгенострук-
турный анализ показал, что наблюдаемая после 
сварки интерметаллическая фаза Cu3Ti является 
термически нестабильной и превращается при 
нагреве в другие интерметаллические фазы. 
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Введение 
Для защиты меди и сплавов на ее основе от 

коррозии и износа используют покрытия на ос-
нове интерметаллидов [1–14]. Один из перспек-
тивных методов формирования интерметаллид-
ного покрытия – реализация контактного плав-
ления на границе сваренного взрывом соедине-

ния меди с титаном и его сплавами. Этот метод 
позволяет получать безпористые, обладающие вы-
сокой прочностью сцепления с медью покрытия 
большой толщины, а через выбор материала пла-
кирующего слоя – влиять на их структуру [15]. 

В данной работе оценена износостойкость по-
крытий,  полученных  методом контактного плав- 

_________________________ 
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ления на межслойных границах компо-зитов 
медь М1+ титан ВТ1-0 и медь М1+ сплав ВТ6 в 
сравнении с чистой медью. 

Материалы и методы исследования 

Получение покрытия на поверхности меди 
включало сварку взрывом меди М1 (5 мм) с ти-
таном ВТ1-0 (4 мм) и сплавом ВТ6 (0,6 мм)  
с последующей термообработкой (ТО) полу-
ченного биметалла. Для композита М1+ВТ6 ТО 
проводили по режиму 900 °С, 30 мин, что обес-
печивало полное растворение титанового слоя, 
а для М1+ВТ1-0 – 900 °С, 10 мин, что предпо-
лагало механическое удаление титанового слоя. 
ТО проводили в печи SNOL 8.2/1100. Металло-
графические исследования выполняли на модуль- 

ном металлографическом микроскопе Олимпус 
BХ-61. Химический состав покрытий опреде-
ляли с помощью сканирующего электронного 
микроскопа Versa 3D Dual Beam.  

Исследования твердости, шероховатости  
и износостойкости поверхности полученных по-
крытий (рис. 1) выполняли на установке Nano-
test 600 (Micro Materials Ltd., U.K.), в котором 
трехгранная алмазная пирамидка Берковича 
использовалась для определения микротвердо-
сти, а конусный индентор – для оценки износо-
стойкости. Шероховатость поверхности образ-
цов после нагрева до 400 оС была измерена на 
приборе Zygo NewView 500. 

 

  
а б 

Рис. 1. Структура покрытия, сформированная на поверхности медной подложки в результате КП  
на межслойных границах в биметаллах М1+ВТ1-0 (а) и М1+ВТ6 (б) 

 

Режим определения микротвердости: ско-
рость нагружения – 10 мН/с; максимальная на-
грузка – 200 мН; время удержания на макси-
мальной нагрузке – 5 с; температурный диапа-
зон измерений 20–600±0,1 оС (нагрев только 
образца); атмосфера – воздух; количество уко-
лов в серии – 10. 

Режим определения износостойкости: длина 
сканирования (царапины) – 800 мкм; профиль 
нагружения – рис. 2; нагрузка при определении 
топографии поверхности – 1 мН; цикл царапа-
ния – топография (1 мН), царапина (200 мН), 
топография (1 мН), царапина (200 мН), топо-
графия (1 мН); температурный диапазон изме-
рений – 20–400±0,1 оС (нагрев только образца); 
атмосфера – воздух; количество царапин в се-
рии – 6. 

Для проведения измерений использовалась 
плоскопараллельная геометрия образцов, что 
обеспечивалось их торцеванием на токарном 
станке. На подложку образцы крепили с помо-
щью быстросохнущего или высокотемператур-

ного клея (в зависимости от температуры экс-
перимента). 

 

 
 

Рис. 2. Профиль нагружения образца  
в процессе сканирования (царапания) 

 
На рис. 3 изображены фотографии треков  

и их 3D-модели после царапания медного об-
разца и образца с покрытием, полученного по-
сле механического удаления титана ВТ1-0. 
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Рис. 3. Фотография треков после царапания при комнатной температуре медного образца (а),  
образца с покрытием (б) и их 3D-модели (в, г) соответственно 

 
Результаты и их обсуждение 

Металлографические исследования показа-
ли, что основными структурными составляю-
щими сформированного на поверхности меди 
нелегированного покрытия толщиной 300 мкм 
являются интерметаллиды βTiCu4 и TiCu2. На 
поверхности дополнительно присутствует ин-
терметаллид Ti3Cu4.  

В покрытии, полученном после контактного 
плавления на межслойной границе медь 
М1+сплав ВТ6, толщиной 1600 мкм, помимо 
указанных выше фаз, было обнаружено соеди-
нение TiCu2Al. Результатом явилось увеличе-
ние средних значений твердости покрытия [15]. 

Динамика изменения микротвердости по-
крытия в диапазоне температур 20–600 оС (с уче-
том термического дрифта) для исследованных 
материалов представлена на рис. 4. Его анализ 
показывает, что температурная зависимость 
микротвердости имеет немонотонный характер. 
Микротвердость меди и покрытий в интервале 
20–200 оС сначала плавно увеличивается, а за-
тем, с увеличением температуры испытания – 
уменьшается. Выявленная не монотонность яв-
ляется результатом взаимодействия двух вза-
имно конкурирующих процессов: окисления 
поверхности исследуемых образцов с образо-

ванием более твердого оксидного химического 
соединения и разупрочнения в результате на-
грева. Очевидно, что до 200 оС преобладает 
первый процесс, результатом которого является 
увеличение средних значений микротвердости. 

 

 
 

Рис. 4. Температурная зависимость твердости медных об-
разцов (1) и образцов с нелегированным (2) и легирован-

ным (3) покрытием 

 
На рис. 5 приведена динамика проседания 

индентора в процессе многократного царапания 
медного образца и образцов с покрытием для 
минимальной и максимальной температуры ис-
пытания (20 и 400 °С). 
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Рис. 5. Динамика проседания индентора при многократном царапании поверхности меди (а, б),  
нелегированного (в, г) и легированного (д, е) покрытия при 20 (а, в, д) и 400 °С (б, г, е):  

1, 3, 5 – топография поверхности при нагрузке 1 мН; 2, 4 – царапание поверхности при нагрузке 200 мН 
 
На рис. 6 представлена общая динамика 

проседания индентора во всем исследованном 
диапазоне температур. Относительная износо-
стойкость, рассчитанная по отношению глубин 

проседания индентора в поверхность медных 
образцов и в поверхность покрытий, для неле-
гированных покрытий равна 3, а для легиро-
ванных – 8. 
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Рис. 6. Температурная зависимость полной глубины просе-
дания индентора в поверхность медных образцов (1) и образ-

цов с нелегированным (2) и легированным (3) покрытием 
 
В процессе многократного царапания проис-

ходит изменение микрорельефа поверхности ца-
рапания. Результаты измерения его шероховато-
сти показывают, что как для меди, так и для по-
крытий, в интервале температур 20–200 оС шеро-
ховатость уменьшается после каждого акта 
царапания (сравнение кривых 1–3 на рис. 5). При 
дальнейшем повышении температуры наблюда-
ется разнонаправленная зависимость с одновре-
менно резким ростом Ra для медных образцов 

(рис. 7). Это обусловлено сильным окислением 
поверхности меди при температурах выше 200 оС 
и, как следствие, ее «загрублением». Толстый 
окисленный слой на меди после нагрева до 300 оС 
виден невооруженным глазом (рис. 8, в, г). По-
крытия проявляют себя более стабильно – с уве-
личением температуры шероховатость уменьша-
ется от царапания к царапанию.  

 

 
 

Рис. 7. Характер изменения шероховатости в процессе 
приработки поверхности для медных (1–3) образцов и об-
разцов с нелегированным (1/–3/) и легированным (1//–3//) 

покрытием от температуры испытания: 
1 – топография поверхности (1 мН); 2 – топография (1 мН) после 

царапания (200 мН); 3 – топография (1 мН) после повторного  
царапания (200 мН) 

 

  
а б 

  
в г 

Рис. 8. Визуализация результатов царапания поверхности меди (а, в) и покрытия (б, г)  
при комнатной температуре (а, б) и 300 оС (в, г) (х100) 
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После нагрева до 400 оС значение Ra для 
меди увеличилось примерно в 2,5 раза с 248 до 
620 Ra, в то время как шероховатость поверх-
ности покрытия практически не изменялась  
и для нелегированных и легированных покры-
тий находилась на уровне 600 – 800 Ra.  

Выводы 
1. Покрытия на основе купридов титана, 

полученные в результате термической обработ-
ки сваренных взрывом композиционных мате-
риалов ВТ1-0+М1 и ВТ6+М1 по режиму кон-
тактного плавления, повышают износостой-
кость поверхности  меди. В интервале темпера-
тур 20–400 0С износостойкость нелегированных 
покрытий превышает износостойкость меди  
в 3 раза, а легированных – в 8 раз.  

2. При повышении температуры от 20 до 
400 оС шероховатость поверхности нелегирован-
ных и легированных покрытий практически не 
меняется (600–800 Ra), у медных образцов ше-
роховатость увеличивается с 248 до 620 Ra за 
счет сильного окисления поверхности. 
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На современном этапе развития материалове-
дения значительное внимание уделяется вопро-
сам создания, изучения и использования компо-
зиционных материалов. Важное место в этой об-
ласти занимают получаемые сваркой взрывом 
(СВ) слоистые металлические композиционные 
материалы (КМ), широко применяемые в различ-
ных отраслях промышленности. Система Mg-Al 
является одной из перспективных в области соз-
дания КМ и применяется для изготовления пере-
ходников, предназначенных для сварки различ-
ных конструкций из разнородных металлов, кор-
пусов, узлов и деталей космической аппаратуры, 
летательных аппаратов, химической, криогенной 
и атомной техники и т. д. [1–3]. 

Для применения в различных конструкциях 
и изделиях сваренные взрывом листовые заготов-
ки КМ часто подвергают дальнейшим техноло-
гическим переделам (прокатке, гибке, штампов-
ке и т. п.) в сочетании с термической обработ-
кой (ТО). Окончательная ТО позволяет получить 
заданный уровень механических, эксплуатаци-
онных свойств и нужную микроструктуру от-
дельных слоев, соответствующих условиям ра-
боты композиционного материала. 

Целью данной работы являлось исследова-
ние влияния температурно-временных условий 

процесса на структуру, микромеханические 
свойства и химический состав полученного 
сваркой взрывом магниево-алюминиевого ком-
позиционного материала. 

Двухслойный КМ МА2-1-АД1 был получен 
СВ по параллельной схеме на оптимальном ре-
жиме, гарантирующем реализацию максималь-
ной прочности соединения. Из полученных заго-
товок MА2-1–AД1 вырезали образцы размерами 
60×5×10 мм с толщиной магниевого слоя 3,2 мм 
и алюминиевого слоя – 2,5 мм. Отжиг магниево-
алюминиевого КМ осуществляли в печи СНОЛ–
1.6.2.51/11–И3 при температуре 400 °С в течение 
1–120 ч. Металлографические исследования мик-
роструктуры производили на микроскопе «Olym-
pus BX–61» при увеличениях от ×50 до ×500. 
Распределение химического состава по сечению, 
перпендикулярному границе соединения, иссле-
довали на растровом двухлучевом электронном 
микроскопе Versa 3D Dual Beam.  

Установлено, что на свойства слоистых ин-
терметаллидных композитов существенное вли-
яние оказывает формирование химического со-
става околошовной зоны, особенности образо-
вания интерметаллидных фаз, а также факторы, 
способствующие их возникновению и интен-
сивному росту. 

 

  
а б в 

  
г д е 

 

Рис. 1. Микроструктура композиционного материала МА2-1-АД1 после:  
а – сварки взрывом; б – отжига 400 ºС, 4 ч; в – отжига 400 ºС, 20 ч; г – отжига 400 ºС, 
40 ч; д – отжига 400 ºС, 80 ч; е – отжига 400 ºС, 120 ч; ж – отжига 400 ºС, 120 ч и за-
калки. Увеличение ×100 ж 
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Металлографическим анализом показано, что 
после СВ на границе магниево-алюминиевого 
композита интерметаллидные фазы отсутствуют 
(рис. 1, а). Нагрев при температуре 400 °С с вы-
держкой 4–120 ч приводит к тому, что в зоне со-
единения происходит формирование и рост уча-
стков интерметаллидной прослойки (рис. 1, б, в, г, 
д, е). Отжиг с 400 °С после выдержки 120 ч с за-
калкой в воду приводит к развитию трещин вдоль 
границы соединения и по прослойке (рис. 1, ж). 

 

 
 

Рис. 2. Зависимость толщины диффузионной прослойки от 
времени выдержки (4, 20, 40, 80, 120 ч) при отжиге 400 °С 

Увеличение длительности термообработки 
приводит к росту толщины (h) интерметаллид-
ной прослойки (до 600 мкм при отжиге 400 ºС, 
120 ч) (рис. 2) за счет градиента реактивной 
диффузии, который направлен в сторону алю-
миния – диффузионная прослойка растет 
вглубь АД1. 

Установлено, что микротвердость КМ по-
сле CВ в околошовной зоне со стороны алю-
миния по-вышается до 0,5 ГПа, по МА2-1 – до 
1 ГПа вслед-ствие деформационного упрочне-
ния металлов при сварке взрывом (рис. 3, кри-
вая 1), а по основным слоям остается неизмен-
ной: по алюминию составляет 0,3 ГПа, по маг-
нию – 0,8 ГПа. 

Отжиг при 400 ºС в течение 4 ч понижает 
микротвердость МА2-1 до 0,5 ГПа в околошов-
ной зоне, и практически не изменяет твердость 
алюминия (рис. 3, кривая 2). Увеличение вре-
мени выдержки до 120 ч не приводит к упроч-
нению околошовной зоны слоев композита. 
Микротвердость диффузионной прослойки по-
сле отжига 400 ºС, 120 ч составляет 3,4 ГПа. 

 
 

 
 

 
 

Рис. 3. Зависимость микротвердости после различных температурно-временных условий: 
1 – сварки взрывом; 2 – отжига 400 ºС, 4 ч; 3 – отжига 400 ºС, 20 ч; 4 – отжига 400 ºС, 40 ч; 

5 – отжига 400 ºС, 80 ч; 6 – отжига 400 ºС, 120 ч; 7 – отжига 400 ºС, 120 ч и закалки 
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Содержания элементов в сформировавшейся 
в процессе термической обработки в диффузи-
онной прослойке в сечении, перпендикулярном 
границе соединения, представлено на рис. 4. По-
сле СВ состав оплава на границе соединения 
композиционного материала состоит из 50 % Mg 
и 50 % Al. После отжига 400 °С в течение 4 ч  
к слоям основных металлов композита (АД1  
и МА2-1) примыкают зоны ограниченных твер-
дых растворов Al(Mg) – участок I и Mg(Al) уча-

сток IV. Между ними формируется многослой-
ная структура, включающая интерметаллиды  
β-Mg2Al3 с 60 ат. % Al (участок II) и γ-Mg12Al17  

c содержанием Al от 52 до 58 ат  (участок III) 
[4]. Увеличение времени отжига до 120 ч не при-
водит к изменению химического состава около-
шовной зоны магниево-алюминиевого компози-
та. Отжиг  при температуре 400 °С и времени 
выдержки 120 ч с закалкой так же не изменяет 
химическое содержание элементов в КМ. 

 

  

Рис. 4. Распределение химических элементов в диффузионной зоне композиционного материала МА2-1-АД1 после: 
а – сварки взрывом; б – отжига 400 ºС, 4 ч; в – отжига 400 ºС, 120 ч; г – отжига 400 ºС, 120 ч и закалки 

 
В ы в о д ы  

1. Показано, что отжиг 400 °С с выдержкой 
4–120 ч приводит к формированию интерме-
таллидной прослойки магниево-алюминиевого 
композита до 600 мкм, а после отжига 400 °С в 
течение 120 ч с закалкой – к развитию трещин 
вдоль границы соединения. 

2. Получены зависимости распределения мик-
ротвердости после отжига при 400 °С в течение 
4–120 ч. Установлено, что в магниево-алюмини-
евом композите не наблюдаются участки разу-
прочнения вблизи границы соединения. 

3. В процессе отжига на границе соедине-
ния формируется многослойная диффузионная 
структура, которая включает твердые растворы 

Al(Mg) и Mg(Al) и интерметаллиды (β-Mg2Al3  
и γ-Mg12Al17). 
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Для повышения износостойкости поверхно-

сти электропроводящих материалов используют 
износостойкие покрытия на основе интерметал-
лидных соединений [1–5]. Для их получения час-
то применяют комбинированные технологии, со-
стоящие из операций предварительного нанесе-
ния на поверхность детали слоя металла, способ-
ного образовывать с металлом основы интерме-
таллидные соединения, и последующего диффу-
зионного отжига полученной композиции. 

Значительного повышения интенсивности 
диффузионного взаимодействия между разно-
родными металлами можно добиться реализа-
цией на границе металлов явления контактного 
плавления (КП) [6], представляющего собой 
процесс перехода в жидкое состояние контак-
тирующих разнородных твердых веществ при 
температурах ниже их точек плавления. Это 
явление свойственно эвтектическим системам и 
системам, образующим твердые растворы с 
минимумом на кривой ликвидуса.  

Применение сварки взрывом в такой техно-
логии обосновывается рядом преимуществ дан-
ного метода получения соединения разнородных 
металлов, основным из которых является воз-
можность создания композиции с прочноплот-
ным соединением слоев требуемых толщин.* 

В настоящей работе предложен и экспери-
ментально подтвержден механизм формирова-
ния на поверхности алюминия покрытия из 
алюминидов меди в условиях КП. 

Материалы и методы исследования 

Материалами для исследования служили 
образцы сваренного взрывом алюминия марки 
АД1 с медью марки М1 (16 + 0,1–0,5 мм). Тер-
мическую обработку (ТО) образцов проводили 
в печи SNOL 8.2/1100 при температурах 560  
и 580 °С. Металлографические исследования вы-
полняли на модульном металлографическом 
микроскопе Олимпус BХ-61. Измерение мик-
ротвердости осуществляли на приборе ПМТ-
3М с нагрузкой на индентор 100 г. 

Результаты и их обсуждение 

Система Al-Cu (рис. 1) относится к систе-
мам с сильно вырожденными эвтектиками, где 
эвтектическая точка на диаграмме состояния 
смещена в сторону Al, поэтому в образовании 
жидкой фазы в контакте Al-Cu определяющую 
роль должен играть размерный эффект плавле-
ния [6]. Анализ диаграммы состояния Al-Cu по-
зволил предложить следующую последова-
тельность формирования зоны взаимодействия 
(ЗВ) при КП на границе сваренного взрывом 
биметалла алюминий АД1-медь М1. 

Процесс КП в системе Al-Cu должен начи-
наться при температуре выше 550 оС (рис. 1)  
и инициироваться взаимной диффузией, приво-
дящей к образованию на границе раздела сва-
ренных взрывом металлов пересыщенного 
твердого раствора на основе алюминия Al(Cu), 
легко переходящего в жидкость. 

_________________________ 
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Рис. 1. Фазовая диаграмма системы Al-Cu [7] 

 
При достижении некоторой критической 

концентрации Cu в Al(Cu), отдельные малые об-
ласти твердого раствора оказываются «блокиро-
ванными» друг относительно друга «перегород-
ками» из атомов Cu вследствие разрыва меж-
атомных связей Al-Al, что приводит к образова-
нию наноразмерных кластеров, на которых  
и проявляется размерный эффект плавления [6]. 

В дальнейшем хаотически распределенные 
кластеры при соприкосновении друг с другом 
сливаются, образуя жидкую матрицу с отдель-
ными твердофазными частицами Al(Cu) (мик-
рокристаллами). Со временем окруженные жид-
костью твердые частицы растворяются, и вся 
область твердого раствора превращается в тон-
кую пленку жидкости. 

Поскольку системе энергетически выгодно 
формирование жидкой фазы при самой низкой 
температуре ее устойчивого существования, в на-
чальный момент температура тонкой пленки 
жидкости должна быстро понизиться, а кон-
центрация меди в ней повыситься до эвтекти-
ческой (548 °С и 33 вес. % Cu). 

По мере увеличения температуры жидкой 
фазы на границе жидкость – Al должны идти 
сопровождающиеся выделением тепла процес-
сы, связанные с последовательным образовани-
ем включений CuAl2 (θ-фаза) и Al(Cu). На этом 
этапе жидкая прослойка переходит в гетеро-
фазное состояние. Дальнейшее повышение тем-
пературы системы до температуры КП способ-
ствует растворению образовавшихся твердых 
включений в окружающей их жидкости.  

Анализ алюминиевого угла диаграммы со-
стояния Al-Cu (рис. 1) свидетельствует о том, что 
пока на поверхности присутствует слой Cu, при 
увеличении температуры ТО (в соответствии  
с линией ликвидуса точки I’ и II’) концентрация 
его атомов в области, расположенной ближе  
к поверхности формируемого покрытия, должна 
повышаться. После неравновесной кристаллиза-
ции в ЗВ при охлаждении с 560 и 580 °С возмож-
но образование следующих фаз Al(Cu) и CuAl2. 
При продолжительной ТО жидкая фаза после 
полного растворения Cu должна приходить  
в равновесие в соответствии с точками I’’ и II’’. 

Результаты экспериментальной проверки 
соответствия структуры ЗВ, предсказываемой 
на основе диаграммы состояния, фактически по-
лучаемой при ТО по режиму КП (560 и 580 °С) 
при временах выдержки, обеспечивающих по-
сле КП наличие не прореагировавшего слоя Cu, 
показали, что основными структурными со-
ставляющими ЗВ являются структурно свобод-
ный интерметаллид CuAl2 и эвтектика Al(Cu) + 
CuAl2 (рис. 2, 3)  

Толщина ЗВ (рис. 2), образующейся на гра-
нице АД1 + М1 (16 + 0,1 мм) после термообра-
ботки при 560 °С и временном диапазоне вы-
держек от 5 до 20 мин меняется от 55 (5 мин) до 
690 мкм (20 мин). Процентное содержание ком-
понентов Al и Cu в ЗВ, определенное по доле 
прореагировавших компонентов (потеря толщи-
ны относительно исходных значений после свар-
ки, с учетом плотности компонентов), лежит  
в интервале 30–42 вес. % для Cu и 58–70 вес. % 
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для Al. При времени выдержки (5 мин), недоста-
точном для полного расплавления Cu (рис. 2, а), 
ее концентрация (42 вес. %) в ЗВ несколько 
больше эвтектической (33 вес. %). Увеличение 
времени выдержки до 10 мин обеспечивает 
полный переход Cu в ЗВ и понижение концен-

трации Cu до эвтектической (≈33 вес. %) (рис. 
2, б). При выдержке 20 мин происходит даль-
нейшее понижение концентрации Cu, сопрово-
ждающееся появлением в структуре, помимо 
эвтектики, включений твердого раствора на ос-
нове алюминия Al(Cu) (рис. 2, в). 

 

   
а б в 

Рис. 2. Микроструктура ЗВ после ТО при 560 °С в течение 5 (а) х200, 10 (б) и 20 мин (в) х100 
 
Увеличение температуры нагрева с 560 до 

580 °С способствует увеличению скорости КП. 
ЗВ после ТО при 580 °С (толщина медного слоя 
0,5 мм) и временном диапазоне выдержек от 5 до 
50 мин (рис. 3) имеет толщину от 1,6 (5 мин) до 
5,2 мм (50 мин) (рис. 3, а). Процентное содержа-
ние компонентов Al и Cu в ЗВ лежит в интервале 

26–41 вес. % для Cu и 59 – 74 вес. % для Al.  
При временах выдержки (5–10 мин), недоста-

точных для полного переплавления Cu, ее кон-
центрация (38–41 вес. %) в ЗВ несколько больше 
эвтектической. Со стороны Cu располагается  
θ-фаза (CuAl2), со стороны алюминия – Al(Cu),  
в центральной части – эвтектика CuAl2 + Al(Cu).  

 

  

 
д 

а б 

  
в г 

Рис. 3. Микроструктура ЗВ после ТО при 580 °С в течение 5 (а), 10 (б), 15 (в), 20 (г) и 50 мин (д) х50 
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Увеличение времени выдержки приводит  
к коагуляции структурных составляющих и об-
разованию в покрытии крупных однородных 
включений в виде хлопьев (рис. 3, г, д).  

Микротвердость покрытия после ТО при  
560 °С составляет ≈1,5 ГПа. Для покрытий, полу-
ченных при 580 °С микротвердость снижается по 
мере уменьшения концентрации Cu и меняется от 
2,7 (5 мин) до 1,4 ГПа (50 мин) (рис. 4, б).  

 

  
а б 

Рис. 4. Графики изменения толщины (а) и средних значений микротвердости (б) ЗВ при ТО 580 °С 

 
Выводы 

1. Увеличение длительности термообработ-
ки для исследованного температурного интер-
вала при прочих равных условиях приводит к 
росту толщины ЗВ и увеличения в ней концен-
трации Cu, которая, в соответствии с линией 
ликвидуса диаграммы Al-Cu может растворить-
ся в жидкости. 

2. Повышение температуры термообработ-
ки по режиму контактного плавления при ма-
лых временах выдержки способствует получе-
нию более мелкой структуры и повышению 
твердости покрытия. Увеличение времени вы-
держки приводит к коагуляции структурных 
составляющих с образованием крупных одно-
родных включений в виде хлопьев и снижению 
средних значений твердости покрытия. 
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Проведено 3D-моделирование методом конечных элементов с помощью пакета SIMULIA/Abaqus пове-
дения при осевом растяжении титано-алюминиевого композита ВТ6-АД1–Д20 с интерметаллидными вклю-
чениями, определено влияние наличия интерметаллидов на прочность при варьировании толщины мягкой 
прослойки АД1.  
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COMPOSITE WITH INTERMETALLIC INCLUSIONS 

 

Volgograd State Technical University 
 

The 3D simulation by the finite element method using SIMULIA/Abaqus package behavior of titanium-
aluminum composite VT6-AD1-D20 with intermetallic inclusions under axial tensile is curried out; the effect the in-
termetallic compounds for strength at varying the thickness of the soft layer of AD1 was determined. 

Keywords: aluminum, aluminum alloy, titanium, a soft layer, intermetallic, deformation, destruction, simulation, 
the finite element method. 

 

Технология получения заготовок переход-
ных элементов сваркой взрывом часто преду-
сматривает введение между основными метал-
лами промежуточных мягких прослоек, играю-
щих роль «буфера пластичности». С использова-
нием «буфера пластичности» получены, напри-
мер, титано-алюминиевые и стале-алюминиевые 
композиты Д20-АД1-ВТ6С и АМг6-АД1-
12Х18Н10Т [1]. При сварке взрывом титана с де-
формируемыми алюминиевыми сплавами в роли 
мягкой прослойки используют алюминий АД1, 
играющую также роль диффузионного барьера. 
Прочность таких композитов в направлении, 
нормальном границе раздела слоев, определяет-
ся свойствами прослойки алюминия. С умень-
шением толщины прослойки, которую обычно 
характеризуют относительной толщиной χ = h/d, 
где h – толщина прослойки, а d – диаметр испы-
тываемого образца, начинает проявляться эф-
фект контактного упрочнения. Моделирование 
методом конечных элементов деформирования 
поведения таких переходников при нормальной 
температуре [2] показало хорошую сходимость с 
ранее проведенными экспериментальными ис-
следованиями [1].  

Завышение технологических параметров 
сварки взрывом приводит к образованию на 
границе титан (титановый сплав) – АД1 закри-

сталлизовавшихся локальных участков оплав-
ленного металла, в структуре которых метода-
ми металлографического, электронно-микро-
скопического и энергодисперсионного анализа 
обнаружены включения интерметаллидов в мат-
рице алюминия [3]. Наличие в мягкой прослой-
ке АД1 хрупких включений алюминида титана 
можно рассматривать как один из видов дефек-
тов, моделирование влияния которых на проч-
ность титано-алюминиевых композитов мето-
дом конечных элементов успешно проводилось 
в работах [4, 5].  

Целью настоящей работы являлось модели-
рование с использованием пакета компьютер-
ных программ SIMULIA/Abaqus поведения при 
растяжении титано-алюминиевого композита 
ВТ6–АД1–Д20 с интерметаллидами на границе 
ВТ6–АД1 при нормальных температурах. 

Объемное моделирование процессов дефор-
мирования и разрушения при растяжении ци-
линдрического образца проводилось по модели 
Мизеса с использованием модуля Abaqus/Explicit 
программного комплекса SIMULIA/Abaqus. Об-
разцы моделируемого трехслойного титано-
алюминиевого композита ВТ6–АД1–Д20 имели 
диаметр рабочей части Ø10 мм. В мягкой про-
слойке из алюминия АД1 толщиной от 0,5 до 
1,0 мм от поверхности, контактирующей с ВТ6, 

_________________________ 
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выполнялось цилиндрическое углубление диа-
метром 2 мм и высотой 0,25 мм, ось которого 
совпадала с осью образца. В отверстии распола-
гали цилиндр из интерметаллида TiAl, размеры 
которого соответствовали углублению (рис. 1). 
Прочность соединения слоев соответствовала 
прочности менее прочного из элементов пары. 
Для повышения достоверности и учета попе-
речных деформаций ячеек проводилось моде-
лирование всего объемного тела, не используя 
часто применяемых приемов, основанных на 
симметричности и сокращающих время моде-
лирования. Законы упрочнения материалов  
в результате пластического деформирования 
задавались по модели Джонсона–Кука [6], по-
зволяющей получать семейство кривых «де-
формация – предел текучести» при различных 
температурах и скоростях деформирования 

,    (1) 

где εp – эффективная пластическая деформация; 
Tm – температура плавления; Tr – температура, 
при которой определялись механические свой-
ства; A – предел текучести неупрочненного ма-
териала, B – коэффициент упрочнения при де-

формировании, С – коэффициент зависимости 
упрочнения от скорости деформирования, n, m, 
ε0 – параметры модели; ε�0 и ε�p – первые про-
изводные по времени величин ε0 и εp. 
 

 
 

Рис. 1. Элементы моделируемого композиционного  
образца: 

1 – Д20; 2, 3 и 4 – АД1; 5 – TiAl; 6 – ВТ6 

 
Предельное деформированное состояние,  

с которого могло начинаться разрушение алю-
миния или АМг6, описывалось моделью Джон-
сона–Кука [6], по которой разрушение ячейки 
происходит при равенстве параметра повреж-
денности D единице 
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где Δε�

�  – приращение эффективной пластиче-
ской деформации в конечном элементе на i-м 
шаге интегрирования по времени, D1…D5 – 
табличные параметры материала; σef – эффек-
тивное напряжение; p – давление в рассматри-
ваемой ячейке. Параметры для моделей дефор-
мирования и разрушения составляющих слои-
стого композита (для титановой прослойки воз-
можность разрушения не рассматривалась) при-

ведены в табл. 1 и 2 [6–9]. Влияние низкой ско-
рости деформирования (ε�p менее 0,0025 с-1) не 
учитывалось. В большей части объема модели-
руемого образца использовалась конечно эле-
ментная сетка с стороной кубических ячеек 
0,25 мм, для повышения достоверности расче-
тов вдоль периметра углубления размещалось 
150 Hex-ячеек, а по размер ячеек по толщине 
алюминиевой прослойки 0,0125 мм.  

 
Таблица 1 

Коэффициенты для модели пластичности Джонсона–Кука 
 

Материал 
Толщина,  

мм 

Коэффициенты для модели пластичности [6] 

A, МПа B, МПа m n ε�0, с
-1 Tm, K Tr, K 

Алюминиевый сплав Д20 10 218,3 704,6 0,93 0,62 1 873 293 

Алюминий АД1 5 60,0 6,4 0,859 0,62 1 933 293 

Титановый сплав ВТ6 10 420,0 52 1,00 0,48 1 1940 293 

Алюминид TiAl 0,25 290 1770 2,787 0,55 1 1720 293 
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Таблица 2 

Коэффициенты для модели разрушения Джонсона–Кука 
 

Материал 
Коэффициенты для модели разрушения [5] 

D1 D2 D3 D4 D5 ε�0, с
-1 Tm, K Tr, K 

Алюминиевый сплав Д20 0,178 0,389 -2,246 0 0 1 873 293 

Алюминий АД1 0,071 1,428 -1,142 0,0097 0 1 933 293 

Алюминид TiAl -0,09 0,25 -0,5 0,014 3,87 1 1720 293 

 
Верхний торец слоя Д20 жестко закреплял-

ся, а нижний торец слоя из титанового спла- 
ва перемещали со скоростью 2 мм/с. Модели-
рование деформации образца продолжалось до 
разрушения первых ячеек алюминиевого слоя. 
Величину средних напряжений в образце опре-
деляли по реакции опоры в месте фиксации 
слоя Д20. 

Моделирование показало, что наличие вклю-
чения интерметаллида в мягкой прослойке прак-
тически не изменяет кривую «деформация – 
напряжение» при всех моделируемых толщи-
нах прослойки (рис. 2), что, по-видимому, свя-
зано с небольшой относительной долей площа-
ди включения интерметаллида и малым изме-
нением напряжений Мизеса в алюминии над 
интерметаллидом. В то же время, прочность 
образца резко возрастает вследствие контакт-
ного напряжения при уменьшении толщины 
мягкой прослойки АД1, при этом формируется 
площадка упрочнения все большей длины. 

 
Рис. 2. Кривые «деформация – напряжение» для различных 

толщин прослойки из АД1: 
1 – 0,5 мм; 2 – 0,75 мм; 3 – 1,0 мм (линии – расчет для образцов  

с включениями интерметаллида, точки – для образцов без интер-
металлида) 

 

В то же время картины распределений эк-
вивалентной пластической деформации и, осо-
бенно, эквивалентных напряжений Мизеса пре-
терпевает значительные изменения в централь-
ной части образца (рис. 3 и 4).  

 
а 

 

б 

 

Рис. 3. Распределение эквивалентной пластической деформации в образцах с включениями интерметаллида (а)  
и без интерметаллидов (б) (четверть образца условно удалена) в области мягкой прослойки различной толщины:  

1 – 0,5 мм; 2 – 0,75 мм; 3 – 1,0 мм 

 



                                                                  ИЗВЕСТИЯ ВолгГТУ 
 

 

 

28

а 

 

б 

 

Рис. 4. Распределений эквивалентных напряжений Мизеса в образцах с включениями интерметаллида (а)  
и без интерметаллидов (б) (четверть образца условно удалена) в области мягкой прослойки различной толщины: 

1 – 0,5 мм; 2 – 0,75 мм; 3 – 1,0 мм 

 
В центральной зоне образца в алюминиевой 

прослойке на границе с ВТ6, где при моделиро-
вании могут располагаться включения интерме-
таллида, пластическая деформация минимальна 
вне зависимости от наличия твердого включения 
(рис. 3, а и б). Основная пластическая деформа-
ция в алюминиевой прослойке развивается вбли-
зи внешней цилиндрической поверхности на гра-
ницах контакта с Д20 и ВТ6. Увеличение толщи-
ны прослойки приводит к развитию этих зон  
в направление к оси образца с формированием на 
оси зоны увеличенной деформации над включе-
нием интерметаллида или в центральной части 
прослойки, свободной от хрупкого включения. 

Как видно из визуализации распределений 
эквивалентных напряжений (рис. 4) при тол-
щине прослойки АД1 0,5 мм в титановом спла-
ве ВТ6 под включениями алюминида образует-
ся область повышенных напряжений (рис. 4, а), 
которая выражена значительно слабее при от-
сутствии включения (рис. 4, б). С увеличением 
толщины прослойки АД1 при одних и тех же 
величинах деформации образца напряжения  
в участках композиционного образца из ВТ6  
и Д20 плавно снижаются, при этом уровень на-
пряжений в интерметаллидном включении из-
меняется незначительно. Наличие интерметал-
лида практически не влияет на уровень напря-
жений в Д20, но несколько увеличивает уро-
вень напряжений вблизи него в ВТ6. 

В ы в о д ы  
1. Наличие единичного включения интер-

металлида в мягкой прослойке практически не 

изменяет кривую «деформация – напряжение» 
при всех моделируемых толщинах прослойки, 
что объясняется небольшой относительной до-
лей площади включения и малым изменением 
напряжений Мизеса в алюминии. 

2. Визуализация распределений эквива-
лентных напряжений Мизеса претерпевает зна-
чительные изменения в центральной части об-
разца при наличии единичного включения ин-
терметаллида с формированием в осевой зоне 
участка композиционного образца из ВТ6 об-
ласти повышенных напряжений, значения ко-
торых определяются также величиной дефор-
мации и толщиной прослойки АД1. 
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Значительного повышения интенсивности 
диффузионного взаимодействия между разно-
родными металлами можно добиться реализа-
цией на границе металлов явления контактного 
плавления (КП) [1–3], представляющего собой 
процесс перехода в жидкое состояние контак-
тирующих разнородных твердых веществ при 
температурах ниже их точек плавления. Это 
явление свойственно эвтектическим системам  
и системам, образующим твердые растворы  
с минимумом на кривой ликвидуса. 

В настоящей работе исследовано влияние 
температурно-временных условий процесса КП 
на кинетику роста зоны взаимодействия (ЗВ) на 
межслойной границе сваренного взрывом би-
металла медь М1+титан ВТ1-0. 

Материалы и методы исследования 

Материалами для исследования служили 
образцы сваренной взрывом меди марки М1  
с титаном ВТ1-0 (4 + 4 мм). Термическую об-
работку образцов проводили в печи SNOL 
8.2/1100 при температуре 900–970 °С. Металло-
графические исследования выполняли на мо-
дульном металлографическом микроскопе 
Олимпус BХ-61. Фазовый состав зоны взаимо-
действия (ЗВ) оценивали при сопоставлении 
данных, полученных с помощью дифрактомет-
ра ДРОН-3 и растрового двухлучевого элек-
тронного микроскопа системы Versa 3D 
DualBeam. Измерение микротвердости ЗВ осу-
ществляли на приборе ПМТ-3М с нагрузкой на 
индентор 50 г. 

_________________________ 

© Шморгун В. Г., Слаутин О. В., Евстропов Д. А., Кулевич В. П., 2016 
*  Исследование выполнено за счет гранта Российского научного фонда (проект №14-19-00418) 



                                                                  
 

 

 

30

 

Результаты и их обсуждение

Анализ микроструктуры ЗВ, образующейся 
на границе ВТ1-0 + М1 после термообработки 
при 900 °C и временном диапазоне выдержек от 
5 мин до 1 ч показал, что ее толщина меняется 
от 0,2 (5 мин), до ≈ 1,9 мм (1ч) (рис. 1). Удел
ный объем Cu и Ti в ЗВ, определенный по доле 
прореагировавших компонентов (потеря то
щины относительно исходных значений п
сварки), лежит в интервале 0,27
и 0,63-0,73 для Cu (рис. 1, б). С помощью СЭМ 
установлено, что концентрация элементов в ЗВ 
находится в диапазоне 0,17
и 0,73–0,83 ат. % Cu, по стехиометрическому 
составу соответствует фазам 
(рис. 2, а), и близка к эвтектической.
 

Рис. 1. Влияние выдержки при 900 °
 

Рис. 2. Распределение химических элементов по толщине ЗВ после термообработки при 
 

а 

а 

б 
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Результаты и их обсуждение 

Анализ микроструктуры ЗВ, образующейся 
0 + М1 после термообработки 

и временном диапазоне выдержек от 
5 мин до 1 ч показал, что ее толщина меняется 

1,9 мм (1ч) (рис. 1). Удель-
ный объем Cu и Ti в ЗВ, определенный по доле 
прореагировавших компонентов (потеря тол-
щины относительно исходных значений после 
сварки), лежит в интервале 0,27–0,37 для Ti  

). С помощью СЭМ 
установлено, что концентрация элементов в ЗВ 
находится в диапазоне 0,17–0,30 ат. % Ti  

, по стехиометрическому 
составу соответствует фазам βTiCu4 и TiCu2 

и близка к эвтектической. 

Увеличение температуры нагрева до 970 °
способствует увеличению скорости контактного 
плавления и даже при небольшом времени в
держки позволяет получить обширную мног
фазную зону переплава толщиной 
и 2,35 (15 мин) мм (рис. 2, 
компонентов в ЗВ составил 0,71
и 0,28–0,29 для Ti (рис. 3). 
полагается область на основе твердого раствора 
титана в меди Cu(Ti). У поверхности 
мировавшейся в результате твердофазной ди
фузии и состоящей из сплошных интермета
лидных прослоек TiCu, 
зуются дендриты на основе интерметаллида 
TiCu2, междендритное пространство между к
торыми заполнено интерметаллидом 

 
Рис. 1. Влияние выдержки при 900 °C на абсолютное (а) и относительное (б) изменение толщины Ti и Cu

Рис. 2. Распределение химических элементов по толщине ЗВ после термообработки при 900 °С, 30 мин (

б 

Увеличение температуры нагрева до 970 °C 
способствует увеличению скорости контактного 
плавления и даже при небольшом времени вы-
держки позволяет получить обширную много-
фазную зону переплава толщиной ≈ 1,55 (5 мин) 
и 2,35 (15 мин) мм (рис. 2, б). Удельный объем 
компонентов в ЗВ составил 0,71–0,72 для Cu  

(рис. 3). У границы с Cu рас-
полагается область на основе твердого раствора 

У поверхности ЗВ, сфор-
результате твердофазной диф-

состоящей из сплошных интерметал-
, Ti3Cu4 и Ti2Cu3, обра-

зуются дендриты на основе интерметаллида 
, междендритное пространство между ко-

торыми заполнено интерметаллидом βTiCu4.  

 
) изменение толщины Ti и Cu 

 

 
900 °С, 30 мин (а) и 970 °С, 5 мин (б) 



ИЗВЕСТИЯ ВолгГТУ 
 

 

31

  
Рис. 3. Влияние выдержки при 970 °C на абсолютное (а) и относительное (б) изменение толщины Ti и Cu 

 
Если компоненты растворены в эвтектиче-

ском соотношении (24 вес. % Ti и 76 вес. % 
Cu), то в первом приближении соотношение 
скоростей плавления Cu и Ti можно оценить по 
формуле Саратовкина [4]: 

���

�	

=

���ρ	

�	
ρ��

, 

где VCu, VTi – скорости плавления Cu и Ti; СCu, 
CTi – весовое содержание Cu и Ti в составе эв-
тектики; ρCu, ρTi – плотность Cu и Ti. 

Согласно формуле Саратовкина, скорость 
плавления Cu в 1,7 раза выше скорости плавле-
ния Ti и, следовательно, увеличение толщины 
ЗВ должно идти преимущественно за счет Cu. 

Экспериментальные данные расходятся с рас-
четом по формуле Саратовкина. При 900 °C пос-
ле 5, 15, 30 и 60-минутной выдержки, соотноше-

ние удельных объемов Cu и Ti, вовлеченных в ре-
акцию, составило: 1,7; 2,13; 2,7 и 2,23, а при 970 °C 
после 5 и 15 мин. – 2,4 и 2,5 соответственно. 

Увеличение длительности термообработки 
для всего исследованного температурного ин-
тервала 900–970 °С при прочих равных услови-
ях приводит к росту толщины (h) ЗВ (рис. 4) за 
счет увеличения концентрации Cu, которая,  
в соответствии с линией ликвидуса диаграммы 
Ti-Cu может раствориться в жидкости. 

Математическая обработка результатов экс-
перимента, показала, что для описания кинети-
ки роста ЗВ подходит функция вида h = a·x

b 
(таблица), с коэффициентом корреляции (r) 0,92; 
0,81 и 0,94 для температур 900, 940 и 970 °С 
соответственно. 

 

  
 

Рис. 4. Кинетика роста ЗВ на границе соединения ВТ1-0+М1 при температуре: 
1 – 900; 2 – 940; 3 – 970 °С 

 
Результаты линеаризации функции h = a·τb 

 

t, °С hTi/h r Уравнение роста ЗВ 

900 1,7–2,2 0,92 h = 0,35·τ1,78 

940 2,2–2,4 0,81 h = 1,07·τ1,02 

980 2,4–2,5 0,94 h = 1,43·τ0,81 

а б 
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Механические испытания показали, что 
прочность соединения биметалла на отрыв сл
ев после КП составляет 20–40 МПа. Причиной 
такой низкой прочности являются микротр
щины (рис. 5), образующиеся при охлаждении 
в прослойке Ti3Cu4, сформировавшейся в р
зультате твердофазной диффузии со стороны 
титана, по которой и происходит разрушение за 
счет внутренних напряжений, причиной поя

 

 

Рис. 5. СЭМ-изображение ЗВ на границе с титаном после термообработки (900°С
и распределение химических элементов в области определения элементного состава (

 

 

 
Выводы 

1. Основными структурными составляющи
ми покрытия системы Ti-Cu, полученного с и
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Механические испытания показали, что 
прочность соединения биметалла на отрыв сло-

40 МПа. Причиной 
низкой прочности являются микротре-

щины (рис. 5), образующиеся при охлаждении 
, сформировавшейся в ре-

зультате твердофазной диффузии со стороны 
титана, по которой и происходит разрушение за 
счет внутренних напряжений, причиной появ-

ления которых служит разность температурных 
коэффициентов линейного расширения 
Низкая прочность является технологическим 
преимуществом, позволяя без усилий механ
чески удалять не прореагировавший слой 
(который зачастую отделяется самопроизвол
но) и получать  на поверхности 
покрытие (рис. 6) твердостью (4
роховатостью Ra – 671 ± 108 нм.

 
 

 
изображение ЗВ на границе с титаном после термообработки (900°С

распределение химических элементов в области определения элементного состава (

 

 

Рис. 6. Покрытие, сформированное на поверхности 
меди М1 после удаления непрореагировавшего при 
термообработке (900 °С, 30 мин) 

1. Основными структурными составляющи-
Cu, полученного с ис-

пользованием высокоэнергетического возде
ствия (сварки взрывом) и последующей терм
обработки на режимах, обеспечивающих после 

орых служит разность температурных 
коэффициентов линейного расширения Ti и Cu. 
Низкая прочность является технологическим 
преимуществом, позволяя без усилий механи-
чески удалять не прореагировавший слой Ti 
(который зачастую отделяется самопроизволь-

на поверхности Cu беспористое 
покрытие (рис. 6) твердостью (4–5 ГПа) с ше-

671 ± 108 нм. 

 

изображение ЗВ на границе с титаном после термообработки (900°С, 5 мин) (а)  
распределение химических элементов в области определения элементного состава (I) (б) 

 
 

Покрытие, сформированное на поверхности 
меди М1 после удаления непрореагировавшего при 

°С, 30 мин) слоя титана ВТ1-0 

пользованием высокоэнергетического воздей-
ствия (сварки взрывом) и последующей термо-
обработки на режимах, обеспечивающих после 
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контактного плавления наличие не прореагиро-
вавшего слоя титана, являются структурно сво-
бодные интерметаллиды βTiCu4 и TiCu2. У гра-
ницы с медью располагается область на основе 
твердого раствора титана в меди. У поверхно-
сти титана располагается область, сформиро-
вавшаяся в результате твердофазной диффузии 
и состоящая из сплошных интерметаллидных 
прослоек TiCu, Ti3Cu4 и Ti2Cu3. 

2. Кинетика роста зоны взаимодействия оп-
ределяется только температурно-временными ус-
ловиями нагрева по режиму контактного плав-
ления. Полученные в результате обработки экс-
периментальных данных уравнения позволяют 
обоснованно назначать технологические пара-
метры сварки взрывом и режимы высокотемпе-
ратурных нагревов для формирования покрытия 
требуемой толщины и фазового состава. 

3. Термические напряжения, возникающие 
на межслойной границе двухслойного (титан 
ВТ1-0+медь М1) композита при охлаждении 
после термообработки по режиму контактного 
плавления из-за разницы ТКЛР титана и меди, 
приводят к образованию трещины в интерме-
таллидной прослойке Ti3Cu4, сформировавшей-

ся в результате твердофазной диффузии, само-
произвольному отделению титанового слоя  
и формированию на медной основе беспорис-
того покрытия твердостью 4–5 ГПа с шерохо-
ватостью Ra – 671 ± 108 нм. 
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Исследовано влияние способа получения и концентрации дисперсного алюминия (до 40 % об.) на элек-
тросопротивление фторопластовых композиционных материалов. Установлено, что взрывное прессование 
способствует существенному снижению электрического сопротивления композиционных материалов, что 
связано с активацией физико-химического взаимодействия в системе полимер–металл. 
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The effect of the method of preparation and concentration of filler (up to 40% of particulate aluminum) for thermal 
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treatment Decrease of thermal expansion and high thermal conductivity composites studied in comparison with the 
static compression that is associated with the activation of physicochemical interaction in the polymer-metal. 
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Фторопласт-4 (Ф-4, политетрафторэтилен) 
обладает высокими антифрикционными свой-
ствами и термостойкостью, поэтому находит 
широкое применение при изготовлении анти-
фрикционных деталей. Однако низкие прочно-
стные свойства Ф-4, его высокая хладотеку-
честь и низкая износостойкость при высоких 
давлениях и скоростях трения ограничивают 
его применение. Введение дисперсных напол-
нителей до 30–40 % об. повышает износостой-
кость в 250–1000 раз и прочность при сжатии  
в 2–4 раза, но из-за слабого адгезионного взаи-
модействия с увеличением содержания напол-
нителя снижаются прочность при растяжении, 
ударная вязкость наполненных фторопласто-
вых материалов, что ограничивает эффектив-
ность их применения, а следовательно и экс-

плуатационные свойства изделий [1, 2]. В каче-
стве наполнителей Ф-4 широко используют ме-
таллы, обладающие хорошей теплопроводно-
стью и активные при создании адгезионных 
контактов с полимером, что позволяет увели-
чить отвод тепла от поверхности трения, повы-
сить термостабильность, тем самым улучшить 
работоспособность антифрикционных деталей 
[1–3]. Антифрикционные детали для авиацион-
ной техники, перспективно изготавливать из 
фторопласта-4, наполненного алюминием, так 
как с повышением работоспособности, практи-
ческие не увеличивается их вес. Неоспоримым 
преимуществом композитов на основе метал-
лических наполнителей является возможность 
создания материалов с высокими значениями 
электропроводности [8, 9]. 
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Получение полимерных композитов, в том 
числе и наполненных фторопластов, взрывным 
прессованием – актуально и перспективно, так 
как обеспечивает лучшее адгезионное взаимо-
действие между их компонентами, что приводит 
к повышению физико-механических свойств  
[4, 5], а также позволяет получать изделия боль-
ших размеров, что трудно достижимо в тради-
ционных технологиях [2]. 

Электропроводящие полимерные композиты 
перспективны для применения в электротехнике 
[1, 8, 9], а об электрических свойствах армиро-
ванных металлами фторопластовых композитах 
пока недостаточно сведений, что ограничивает 
их применение в промышленности, также элек-
тросопротивление является структурно-чувстви-
тельным фактором, позволяющим судить  
о структурных изменениях в данных материалах 
при ВП [8, 9, 14]. Поэтому целью работы явля-
лось изучение влияния ВП на электросопротив-
ление фторопластовых композитов с наполнени-
ем алюминием от 10 до 40 % об. 

В работе проводили сравнительные исследо-
вания влияния взрывного и статического прес-
сования (СП) на электросопротивление компо-
зиционных материалов на основе Ф-4 (ГОСТ 
10007-80), наполненного от 10 до 40 % об. по-
рошковым алюминием ПА–2 (ГОСТ 60 58–73) 
дисперсностью 100–300 мкм. Объемные про-
порции в композитах обеспечивали смешива-
нием навесок заданной массы (с точностью до 
0,01 г.), взвешенных на лабораторных электрон-
ных весах OHAUS-123. Композиты получали 
как СП в пресс–формах давлением 0,4 ГПа, так 
и ВП в цилиндрических ампулах давлением  
в ударном фронте 0,4–0,6 ГПа, которое рассчи-
тывалось по характеристикам взрывчатого ве-
щества и порошковой смеси с помощью ком-
пьютерной программы [8]. После статического 
и взрывного прессования образцы спекали  
в свободном состоянии при температуре 380 ºС 
с выдержкой 20 минут на один миллиметр тол-
щины образца. Плотность определяли гидроста-
тическим взвешиванием на аналитических весах 
Shinko HTR-220CE согласно ГОСТу 15139–69. 
Измерение электросопротивления композитов 
осуществляли по методу амперметра – вольт-
метра [9] с использованием универсального 
цифрового микровольтметра KEITHLEY 2000  
с широким измерительным диапазоном от 
0,1 мкВ до 1000В и источника питания посто-
янного тока Б5–71/1ММ, который обеспечивал 
подачу на образец стабилизированного посто-

янного тока от 0,3 до 0,9 А. При измерении 
электросопротивления образцы из композитов 
в форме куба с размером стороны 10 мм зажи-
мали между параллельными плоскими медны-
ми электродами с заданным усилием, обеспе-
чиваемым винтовым механизмом зажимного 
устройства (рис. 1), что создавало надежный 
контакт. Расчет удельной объемной электро-
проводности проводили по стандартной фор-
муле [9]. 

� = �
�

�
, 

где R – измеренное сопротивление образца; l – 
длина образца; S – площадь поперечного сече-
ния образца. 

 

 
 

Рис. 1. Схема измерения сопротивления по методу  
амперметра–вольтметра:  

1 – образец, 2 – медные токосъемники; 3 – медные электроды;  
4 – изоляция; 5 – винт М3; 6 – тиски; 7 – микровольтметр;  

8 – источник питания 

 
При проведении экспериментов с нагревом 

рис. 2 (до предельной температуры эксплуата-
ции изделий из Ф-4 – 250 оС [1, 16]) сначала оп-
ределяли сопротивление образцов при комнат-
ной температуре R0, затем в нагретом состоянии 
Rt определяли величину ∆R = Rt – R0 и строили 
зависимость ∆R/R0 от температуры [17]. 

 

 
 

Рис. 2. Устройство для исследования температурных 
 зависимостей сопротивления КМ:  

1 – образец; 2 – медные прокладки; 3 – медные пластины; 4 – изо-
ляция; 5 – винт М6; 6 – гайка М6; 7 – пружина; 8 – электропечь 

 
Приведенные значения электропроводности 

являются результатом аппроксимации экспери-
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ментальных данных, полученных при испыта-
нии не менее 3 одинаковых образцов из КМ. 
Количественное соотношение фаз, рассчитыва-
ли не только по правилу смеси по данным плот-
ности, но и контролировали по микроструктуре 
на микрошлифах с одновременной оценкой 
равномерности их распределения на оптиче-
ском микроскопе Olympus 61BX с помощью 
программы AnalySYS. 

 

 
 

Рис. 3. Зависимость электросопротивления фтороплас-
товых КМ от концентрации алюминия после СП (1, 2)  

и ВП (3, 4):  
1, 3 – до спекания; 2, 4 – после спекания в свободном состоянии 

 
Установлено, что электросопротивление ком-

позитов, полученных СП (рис. 3, кривая 1), при 
изменении концентрации алюминия с 10 до 

40 % снижается с 6,31·104 до 1,09·101 Ом·м. 
Высокое электросопротивление КМ обусловле-
но существенной долей электроизолирующего 
Ф-4 и слабым адгезионным взаимодействием 
между полимером и металлом, в результате 
электрическая проводимость осуществляется 
только за счет колебаний кристаллической ре-
шетки полимера и макромолекул, то есть за 
счет переброса длинноволновых фононов меж-
ду макромолекулами [8–10, 14]. Снижение элек-
тросопротивления при увеличении содержания 
металлического наполнителя связано со смесе-
выми закономерностями. Спекание статически 
спрессованных образцов (рис. 3, кривая 2) при-
водит к повышению электросопротивления до  
ρ = 5,01·103–1,01·101 Ом·м при увеличении 
концентрации алюминия с 10 до 40 %, что близ-
ко к значениям объемного электросопротивле-
ния Ф-4 (ρ =2,67·102–4,41·104 Ом·м) [16]. 

Результаты исследований показали, что  
после ВП композиты имеют в 10–100 раз бо- 
лее низкое электросопротивление (1,58·101–  
– 8,05·103 Ом·м при содержании 10–40 % алю-
миния, соответственно), чем после СП (5,01·103– 

– 1,01·101 Ом·м при содержании 10–40 % алю-
миния, соответственно) (рис. 3). Следует отме-
тить, что с увеличением содержания алюминия 
эффективность ВП повышается, так как увели-
чивается отношение электросопротивления по 
сравнению со СП на один порядок (рис. 3). 

 

 
 

Рис. 4. Структура КМ Ф-4 с 40 % алюминия после ВП:  
темное – Ф-4; светлое – металл 

 
Существенно более низкое электросопро-

тивление композитов после ВП, чем после СП, 
можно объяснить более высоким адгезионным 
взаимодействием между полимерной матрицей 
и металлом, а также возможными структурны-
ми преобразованиями в Ф-4 и металле при взрыв-
ном воздействии. В результате отдельные мак-
ромолекулы замыкаются через металлическую 
фазу и электропередача в значительной мере 
идет по цепям главной валентности полимера, 
которая обладает значительно меньшим сопро-
тивлением, а не через Ван-дер-ваальсовы связи 
путем переброса фононов между разными мак-
ромолекулами, где электросопротивление зна-
чительно выше [8, 9, 14]. Причем в композитах 
после ВП с увеличением концентрации алюми-
ния в полимере возрастает вероятность перехо-
да электронов по туннельному эффекту, име-
ющему лавинообразный характер [8, 9, 14], что 
подтверждается изменением электросопротив-
ления при 10–20 % алюминия. При концентра-
циях алюминия более 30 % возникают отдель-
ные контакты между частицами (рис. 4), через 
которые и начинает протекать электрический 
ток, в результате электросопротивление снижа-
ется за счет включения механизмов электри-
ческой проводимости для металлов, то есть 
электропередача осуществляется за счет движе-
ния электронов алюминия [14, 17]. Также мож-
но предположить, что с ростом адгезионного 
взаимодействия между полимером и металлом 
в композитах при ВП вокруг частиц алюминия 
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формируется межфазный полимерный слой  
с определенной ориентацией макромолекул [8, 
14], который начинает играть роль электропро-
водящих зондов, по которым проходит электри-
ческий поток через измененный объем поли-
мера с меньшим рассеиванием электрической 
энергии, что уменьшает их электросопротив-
ление. Причем с увеличением содержания ме-
таллической фазы увеличивается объемная до-
ля этих слоев, вплоть до их перекрытия [20], 
что еще больше снижает электросопротивление 
композитов. 

Исследование влияние нагрева на электро-
сопротивление композитов показало, что обна-
руживается неоднозначная зависимость данной 
характеристики от температуры испытаний  

в зависимости от концентрации металла и спо-
соба получения (рис. 5). В композитах, полу-
ченных ВП, с увеличением концентрации алю-
миния с 10 до 40 % наблюдается тенденция за-
медления интенсивности снижения электро-
сопротивления с повышением температуры 
(рис. 5, кривые 1 и 2), а при 40 % алюминия за-
кономерность изменяется и происходит повы-
шение электросопротивления при нагреве (рис. 5, 
кривая 3). В композитах, полученных СП, при 
концентрациях до 30 % алюминия наблюдается 
незначительное снижение электросопротивле-
ния (рис. 5, кривые 4, 5), причем ход кривых поч-
ти одинаков. При увеличении содержания алю-
миния до 40 % наблюдается значительное сни-
жение электросопротивления (рис. 5, кривая 6). 

 

 
Рис. 5. Влияние нагрева на электросопротивление фторопластовых композитов наполненных алюминием: 

1 – Ф-4 + 10 % Al ВП с т/о; 2 – Ф-4 + 10 % Al ВП без т/о; 3 – Ф-4 + 30 % Al СП с т/о; 4 – Ф-4 + 30 % Al ВП без т/о;  
5 – Ф-4 + 40 % Al ВП без т/о; 6 – Ф-4 + 40 % Al ВП с т/о 

 
Снижение электросопротивления при повы-

шении температуры характерно для ряда метал-
лополимерных композитов, за счет изменения 
механизмов электропроводимости [8, 9, 14, 20]. 
После ВП при наполнении 10 % алюминия 
интенсивность снижения электросопротивле-
ния при нагреве выше, что можно связать с вы-
ше перечисленными структурными изменениями. 
При более высоких концентрациях алюминия 
(40 %) в композитах после ВП и СП наблюда-
ются противоположные закономерности изме-
нения электросопротивления. После ВП повы-

шение электросопротивления при нагреве свя-
зано с тем, что между частицами алюминия об-
разуется хороший контакт за счет их сварки  
и образуется непрерывная проводящая фаза [19], 
в результате начинают преобладать закономер-
ности электропроводимости для металлов, где 
характерно повышение электросопротивления  
с увеличением температуры. 

В ы в о д ы  
Взрывная обработка за счет высокоскорост-

ного силового воздействия на порошковую 
смесь фторопласта и алюминия обеспечивает 
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выгодные структурные изменения в формируе-
мых композитах, сопровождающиеся повышен-
ным адгезионным межфазным взаимодействием 
с возможным образованием полимерных слоев  
с ориентированной структурой, сваркой частиц 
металла, что в совокупности приводит к резкому 
снижению электросопротивления, имеющему 
при изменении концентрации металла неодно-
значную зависимость от температуры. 
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Введение 
Применение антифрикционных материалов 

из термостойких полимеров и их композиций  
с полимером, обладающим наименьшим коэф-
фициентом трения фторопластом-4 (Ф-4) обес-
печивает не только высокие физико-механичес-
кие, триботехнические характеристики, но и рас-
ширяет температурные границы работоспособ-
ности деталей машин [1]. Однако невозмож-
ность применения жидкофазной технологии из-
за нерастворимости полимеров, высокой вязко-
сти их расплавов, а также инертность Ф-4 не 
позволяет достигнуть высокого адгезионного 
взаимодействия между компонентами. Повы-
сить адгезионную прочность на границе разде-
ла полимер-наполнитель, а следовательно и ра-
ботоспособность таких композитов удается при-
менением различных технологических методов 
активации компонентов порошковой смеси [2–5]. 
На сегодняшний день перспективна технология 
взрывного прессования (ВП) полимерных порош-
ковых материалов, обеспечивающая реализа-
цию одновременно высоких давлений (до 10 ГПа) 
и температур (до 1000 °С), приводящих к струк-
турным превращениям и повышению адгезион-
ного взаимодействия между компонентами [4–
6], что весьма перспективно для повышения их 
физико-механических свойств. 

Цель данной работы – исследование тепло-
физических характеристик полиарилата и ком-
позиционных материалов на его основе с фто-
ропластом-4  после ВП. 

Материалы и методы исследований 

В качестве компонентов исследованных 
композитов использовали высокотермостойкий 
жесткоцепной ароматический стеклообразный 
полиарилат полиоксибензоил (ПА) с длитель-
ной работоспособностью до 315 °С, а кратко-
временной до 425 °С и фторопласт-4, способ-
ный оставаться прочным, стабильным и абсо-
лютно работоспособным в интервале темпера-
тур от –269 до +260 °С. 

Содержание Ф-4 варьировалось в компози-
тах от 15 до 70 %. Материалы в форме пластин 
50х100 мм, толщиной 3,0 мм получены взрыв-
ным прессованием при плоском нагружении 
скользящей ударной волной (УВ) порошковых 
смесей [6]. Интенсивность взрывного нагруже-
ния регулировали использованием различных 
типов взрывчатых веществ с изменением ско-
рости их детонации от 1800 до 3800 м/с и дав-
ления ВП от 0,9 до 4,6 ГПа. Статическое прес-
сование образцов вели давлением 150 МПа. Спе-

кание ПА и его композиций проводили в свобод-
ном состоянии при температуре 380–400 °С.  

Исследование теплофизических характери-
стик и деформируемости в широком интервале 
температур проводили на термомеханическом 
анализаторе Hyperion 402 F1/F3 путем измере-
ния глубины пенетрации индентора (диаметром 
1,0 мм) в исследуемый образец размером 5х5 мм, 
высотой 2 мм, с нагрузкой 1 Н и скоростью на-
грева 5 °С/мин. Относительную деформацию ε оп-
ределяли, как отношение глубины пенетрации  
к исходной высоте образца. Исследования на де-
риватографе Паулик-Паулик-Эрдей Q-1500 
проводили при постоянном нагреве со скоро-
стью 10 °С/мин. Температуры стеклования, плав-
ления, деструкции определяли по характерным 
изгибам термомеханических и дифференциаль-
нотермических кривых.  

Результаты исследований и их обсуждение 

Результаты исследования термомеханиче-
ских свойств показали, что не зависимо от вида 
(СП или ВП) и давления обработки прессовки ПА 
до 350°С расширяются с деформацией 2–7 %, 
что обусловлено разрыхлением структуры стек-
лообразного высококристаллического (45–95 %) 
полимера при приближении к температуре раз-
мягчения полимера (tр) (рис. 1, таблица). Наи-
большие деформации происходят у материала 
после СП (5–7 %). ВП не зависимо от давления 
снижает эффект расширения в 2,6–3 раза. Такие 
различия в поведении ПА обусловлены тем, что 
при ВП уплотнение частиц происходит с ог-
ромной скоростью, что способствует их дефор-
мации, разогреву, лучшему взаимодействию  
и частичной релаксации внутренних напряже-
ний. При ВП силы взаимодействия между от-
дельными молекулами усиливаются и сдержи-
вают их деформацию при нагреве. 

 

 
 

Рис. 1. Термомеханические кривые ПА после СП (1) и ВП 
давлением 2 – Р = 0,9 ГПа; 3 – Р = 2,8 ГПа; 4 – Р = 4,6 ГПа 
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Нагрев выше tр вызывает интенсивный рост 
деформаций, обусловленный физическим (рас-
стекловывание при 320 °С) и фазовым (плавле-
ние кристаллитов при 335 °С) переходами. При 
этом более высокое давление ВП 2,8–4,6 ГПа 
обеспечивает наибольшие tр 376–378 °С, что на 
20–22 °С выше, чем после СП и ВП давлением 
0,9 ГПа, не позволяющих достичь консолида-
ции частиц и монолитизации материала. 

Последующее спекание монолитизирует ма-
териал, снижает его деформируемость, увеличи-
вает температуры размягчения ПА на 17–18 °С 
и наибольшей теплостойкостью обладает мате-
риал после ВП давлением 2,8–4,6 ГПа (табли-
ца), что дает возможность повышения физико-
механических свойств и работоспособности из-
делий, испытывающих многократные циклы 
нагрева и охлаждения. 

 
Характерные температуры и деформации полиарилата ПА при различных видах обработки 

 

Вид обработки tр, °С 
Относительная деформация (%) при температурах, °C 

250 300 330 360 380 

СП (Р = 0,15 ГПа) 356 -7,1 -5,0 -2,1 1,8 – 

ВП (Р = 0,9 ГПа) 354 -3 -0,7 0,3 4,5 – 

ВП (Р = 2,8 ГПа) 376 -2,4 -1,4 -0,8 0,5 2,7 

ВП (Р = 4,6 ГПа) 378 -2,4 -1,7 -1,9 -0,2 3,0 

ВП (Р = 0,9 ГПа) + спекание 371 -1,4 -1,7 -1,7 -0,3 3,5 

ВП (Р = 2,8 ГПа) + спекание 384 -1,8 -2,0 -2,0 -2,0 0 

ВП (Р = 4,6 ГПа) + спекание 386 -2,5 -3,0 -3,0 -1,7 -1,1 

 
Введение наполнителей в полимеры может 

сопровождаться значительным изменением их 
релаксационного поведения, температур физиче-
ского и фазового переходов вместе со структур-
ными изменениями, что приводит к существен-
ному изменению всего комплекса свойств [1]. 
Поэтому представляло практический интерес ис-
следование термодеформационных характери-
стик ПКМ ПА с различным содержанием пер-
спективного антифрикционного материала фто-
ропласта-4. Выбор параметров нагружения осу-
ществляли на основе ранее проведенных исследо-
ваний влияния интенсивности взрывного воздей-
ствия на исследуемые композиционные смеси  
с обеспечением максимального адгезионного вза-
имодействия между компонентами и сохранения 
химической структуры полимеров [7]. Результа-
ты ТМА композиций ПА с Ф-4 после ВП опти-
мальным давлением 2,8 ГПа, исключающим де-
струкцию компонентов полимерной композици-
онной смеси и спекания, свидетельствуют (рис. 2) 
о повышении теплостойкости до 392–398 °С  
и снижению в 1,2–1,6 раз термических деформа-
ций по сравнению с ненаполненным ПА. Причем 
теплостойкость тем выше, чем больше в компо-
зиции Ф-4. И при содержании 70 % Ф-4 она дос-
тигает 398 °С, что на 40–60 °С выше, чем у ПА  
и на 50–70 °С чистого Ф-4 (tр = 327 °С).  

Данные дифференциальнотермического ана-
лиза свидетельствуют о происходящих при ВП 
композиций  превращениях (рис. 3). Значитель- 

 
Рис. 2. Термомеханические кривые композиций ПА  

с Ф-4 после ВП и спекания: 
1 – 15 % Ф-4; 2 – 50 % Ф-4; 3 – 70 % Ф-4 

 
ных различий в ходе кривых ДТА не обнаруже-
но, что характеризует устойчивость химической 
структуры ПА и полимеров в композиции к взрыв-
ному воздействию на оптимальных параметрах. 
Под воздействием энергии взрыва в композициях 
происходит повышение температуры плавления 
кристаллитов и увеличение содержания Ф-4 
сдвигает ее на 8–12 °С выше, а процесс термо-
кислительной деструкции имеет максимум  
у композита с 15 % Ф-4 при той же температуре, 
что у ПА – 426 °С, а с увеличением Ф-4 до 70 % 
достигает 505 °С. Такие изменения обусловлены 
повышением термической устойчивости кри-
сталлической фазы, увеличением адгезионного 
взаимодействия полимерных компонентов в ре-
зультате высокоэнергетического воздействия, что 
в свою очередь, способствует повышению экс-
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плуатационной теплостойкости и термостойкости 
изготовленных из них узлов. 

 

 
Рис. 3. Дифференциально-термические кривые ПА (1) и его 

композиций с 15 % Ф-4 (2) и с 70 % Ф-4 (3) после ВП 
 

Выводы 
1. Взрывное прессование термостойкого стек-

лообразного полиарилата давлением до 4,6 ГПа  
и последующее спекание способствуют сниже-
нию термических деформаций и повышению 
температуры размягчения ПА на 17–18 °С за счет 
усиления межмолекулярного взаимодействия. 

2. Взрывное прессование композиций ПА  
с Ф-4 способствует усилению адгезионного вза-
имодействия и повышению температур размяг-
чения термостойких КМ до 392–398 °С, термо-
деструкции до 505 °С, что приводит к повыше-
нию эксплуатационной теплостойкости и тер-
мостойкости изделий из этих композиций. 
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В инженерной практике взрывной обработ-
ки порошковых и композиционных материалов 
для расчета параметров нагружения зачастую 
используют простые физические модели, в ко-
торых технологические элементы схемы счи-
таются несжимаемыми, что позволяет исклю-
чить из рассмотрения ударно-волновые процес-
сы в этих элементах и получить достаточно 
простые соотношения для определения пара-
метров взрывной обработки [1–4]. Однако оче-
видно, что при воздействии взрывных нагрузок 
в нагружаемой системе неизбежно возбужда-
ются интенсивные ударные волны, обусловли-
вающие импульсный режим силового воздей-
ствия на все элементы схемы. Импульс давле-
ния, прессующий порошок, зависит от множе-
ства факторов, таких как тип и размер заряда 
взрывчатого вещества (ВВ), свойства и количе-
ство прессуемого порошка, материал и размеры 
технологических элементов схемы нагружения. 
С учетом этих факторов расчет в общем виде 
формы импульса давления, воздействующего 
на порошок, практически невозможен, поэтому 
представляет интерес рассмотреть закономер-
ности процесса нагружения на конкрентных 
примерах схем взрывного прессования. В связи 
с этим, в данной работе приведены некоторые 
результаты  компьютерного расчета и анализа 
ударноволновой картины с учетом сжимаемо-
сти технологических элементов схемы нагру-
жения на примере плоского взрывного прессо-
вания порошкового слоя. Расчетная схема взрыв-
ного нагружения приведена на рис. 1. 

 

 
 

Рис. 1. Расчетная схема взрывного нагружения порошка: 
1 – заряд ВВ; 2 – пластина (ударник); 3 – прессуемый порошок;  

4 – подложка 
 

Для вычислений примем следующие харак-
теристики элементов схемы: заряд ВВ – аммо-
нит 6ЖВ, плотность 900 кг/м3, скорость дето-
нации – 4100 м/с, высота заряда 50 мм; пласти-
на – сталь, толщина 10 мм, плотность 7800 кг/м3, 
скорость звука 5650 м/с; порошок – керамиче-
ская смесь на основе Al2O3, толщина слоя 30 мм, 
начальная плотность 2000 кг/м3, плотность ком-
пактного материала 3500 кг/м3, скорость звука 

5000 м/с, давление предельного уплотнения 
12 ГПа; подложка – сталь, толщина 100 мм, 
плотность 7800 кг/м3, скорость звука 5650 м/с. 

Для анализа волновой картины процесса 
взрывного нагружения используем компьютер-
ную программу расчета (x,t)-сетки, описанную 
в работах [5–6], которая позволяет рассчитать 
(в акустическом приближении) картину возник-
новения и развития системы ударных волн, рас-
пространяющихся от поверхности воздействия 
взрывной или ударной нагрузки в глубину пло-
ской многослойной системы, включающей, при 
необходимости, большое число технологических 
элементов нагружаемой системы, таких как за-
ряд ВВ, пластина-ударник, экраны, прессуемые 
порошковые слои, разделительные прослойки, 
демпфер, подложки, основания, которые исполь-
зуются в реальных конструкциях схем взрывной 
обработки порошковых материалов. 

Далее представлены основные результаты 
расчета характеристик волновой картины для 
указанных параметров схемы нагружения. На 
рис. 2 приведены характеристики поведения 
пластины-ударника в процессе взрывного прес-
сования.  

 

 
 

Рис. 2. Поведение пластины-ударника при взрывном  
нагружении: 

1 – давление взрыва; 2 – средняя скорость пластины;  
3 – давление пластины на порошок; 4 – смещение пластины 

 

Кривая 1 показывает изменение во времени 
давления продуктов детонации (ПД) на пласти-
ну. Кривая соответствует газодинамическому 
расчету для несжимаемой пластины, отличаясь 
несущественными скачками, обусловленными 
выходами ударных волн из пластины. Под дав-
лением ПД пластина быстро разгоняется до вы-
сокой скорости (кривая 2). Процесс осуществ-
ляется в серии ударных волн, циркулирующих 
между ПД и прессуемым порошком. Выходы 
этих волн на верхнюю плоскость пластины при-
водят лишь к несущественным скачкам скоро-
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сти и давления в ПД. Однако воздействие пла-
стины на порошок (кривая 3) имеет импульс-
ный характер, со значительными скачками дав-
ления и массовой скорости, которые порожда-
ют ударные волны в прессуемом порошке, ог-
раничивают и уменьшают разгон пластины.  
В дальнейшем, при отражении волн от подлож-
ки скорость пластины быстро уменьшается  
и даже меняет знак. Анализ распределения 
волн давления и смещений в слоях системы по-
казывает, что пластина отслаивается от порош-
ка (кривая 4) и не поддерживает дальнейший 
процесс нагружения порошка.  

Рис. 3 иллюстрирует процесс уплотнения по-
рошкового слоя. 

 

 
 

Рис. 3. Процесс нагружения порошкового слоя: 
1 – давление пластины на порошок; 2 – давление подложки на 
порошок; 3 – среднее давление по толщине порошкового слоя;  

4 – средняя плотность прессуемого порошка 
 

Скачки давления от воздействия пластины 
(кривая 1) распространяются по порошку в ви-
де ударных волн и при отражениях от подлож-
ки и пластины значительно увеличивают сред-
нее давление и плотность прессовки. Пиковые 
давления, возникающие в момент отражения 
волн, могут значительно превышать среднее 
давление, что видно из сравнения кривых 1 и 3. 
Пиковые давления распространяются по по-
рошку в виде кратковременных узких вспле-
сков, мало заметных в среднем давлении, но  
в итоге конечная плотность спрессованного ма-
териала, определяемая именно пиковым давле-
нием, может превышать значение, соответст-
вующее максимальной величине среднего дав-
ления прессования.  

Из кривых 1 и 2 видно, что в процессе раз-
грузки давления на плоскостях прессовки 
уменьшаются до нуля. Анализ волновой карти-
ны показывает, что нагружаемая система рас-
слаивается, между пластиной, прессовкой  
и подложкой появляются щели, а в прессовке 
периодически возникают растягивающие на-

пряжения, что на практике может приводить  
к расслоению спрессованного материала.  

В качестве иллюстрации расчетных воз-
можностей на рис. 4–6 показано влияние по-
очередного варьирования характеристик ис-
ходной схемы нагружения на величину и фор-
му импульса ударного давления в порошке.   

 

 
 

Рис. 4. Зависимость ударного импульса в порошке  
от толщины пластины: 

1 – 10 мм; 2 – 7 мм; 3 – 5 мм; 4 – 3 мм; 5 – 1 мм 

 

 
Рис. 5. Зависимость ударного импульса в порошке  

от толщины слоя порошка: 
1 – 100 мм; 2 – 50 мм; 3 – 30 мм; 4 – 20 мм; 5 – 10 мм; 6 – 5 мм 

 

 
Рис. 6. Зависимость ударного импульса в порошке  

от толщины подложки: 
1 – 100 мм; 2 – 50 мм; 3 – 30 мм; 4 – 20 мм; 5 – 10 мм; 6 – 5 мм 
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Как видим, компьютерный расчет и анализ 
ударно-волновой картины процесса позволяют 
получить детальную информацию о поведении 
каждого элемента схемы взрывного прессова-
ния, выявить нежелательные эффекты и опти-
мизировать схему нагружения. 
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При взрывном компактировании смесей по-
рошков карбида хрома Сr3С2 с титаном форми-
рование консолидированных твердых сплавов 
на стадии прессования происходит при темпе-
ратуре разогрева порошка в процессе ударно-
волнового нагружения  выше 500…600 °С или 
(0,35…0,4) Тпл  основного карбида сплава  [1, 2]. 
Наблюдаемый при этом скачек твердости сви-
детельствует о факте протекания сварки частиц 
карбидной фазы и металлической связки, но не 
может послужить основой для ответа на вопрос 
о том, на каком этапе взрывной обработки этот 

процесс происходит – в момент воздействия на 
порошковую смесь ударных волн или в после-
дующем, в результате действия остаточных 
температур после снятия давления за счет раз-
грузки. 

Формирование прочных межфазных по-
верхностей, если оно происходит под действи-
ем импульса высокого давления, должно при-
водить к увеличению сопротивления межчас-
тичным перемещениям и соответственно росту 
динамического сопротивления уплотнению прес-
суемого материала. 
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Оценить это сопротивление можно, восполь-
зовавшись для описания процесса уплотнения 
порошка при ударно-волновой обработке дис-
кретно-непрерывной моделью М. Ю. Бальшина 
[3], возможность применения которой для рас-
сматриваемого случая была обоснована в работе 
[4]. В соответствии с данной моделью давление 
ударно-волнового сжатия связано с относитель-
ной плотностью прессовки уравнением: 

2
к

o

P • •

∆Θ
= σ Θ

Π
,                 (1) 

где P – давление прессования; σк – напряжение 
в непрерывной зоне прессуемого материала 
(среднее контактное давление на частицах); Θ – 
относительная плотность прессовки; П0 – ис-
ходная пористость порошка. 

Как следует из (1), чем выше значение σк , 
тем большее давление прессования P необхо-
димо обеспечить для достижения одной и той 
же относительной плотности прессовки Θ при 
прочих равных условиях. Поэтому величину 
напряжения в непрерывной зоне прессуемого 
материала σк можно рассматривать как интере-
сующую нас интегральную характеристику со-
противления уплотнению порошковой смеси 
при прессовании.  

С учетом того, что Θ = 1–Π, уравнение (1) 
может быть преобразовано к виду: 

2

0
0

(1 П)
(П П)

ПkP
−

= σ − ,             (2) 

в соответствии с которым кривые зависимости 
пористости твердых сплавов, полученных взры-
вом, от давления ударно-волнового сжатия при 
взрывной обработке [1, 2, 5], должны линеализо-

ваться в координатах P и 
2

0
0

(1 П)
(П П)

П

−
− , при-

чем тангенс угла наклона соответствующих пря-

мых к оси 
2

0
0

(1 П)
(П П)

П

−
−  должен быть равен σк. 

Обработка полученных в ходе выполнения 
работы значений пористости (рис. 1 и 2) в об-
щем подтвердила эту гипотезу. Однако оказа-
лось, что экспериментальные точки ложатся на 
одну прямую лишь в случае использования 
медной и никелевой связки (рис. 1), то есть то-
гда, когда прочных межфазных поверхностей 
между исходными компонентами твердого 
сплава не образуется (медная связка) или их 
прочность не высока и, по-видимому, не доста-
точна для предотвращения межчастичных пе-
ремещений при уплотнении (никелевая связка). 

 

 

Рис. 1. Зависимость параметра 
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металлической связки от давления ударно-волнового сжатия Р 

 
Применение в качестве связки титана при-

водит к появлению на прямых изломов (рис. 2), 
положение которых отвечает давлению ударно-
го сжатия, при котором в прессовке происходит 

образование прочных поверхностей раздела 
между структурными составляющими. И эти 
изломы свидетельствуют об увеличении σк  
и ухудшении прессуемости порошковой смеси. 
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Рис. 2. Зависимость параметра 
2

0

0

(1 П)
(П П)

П

−
−  для  сплавов с различным количеством  

титановой связки от давления ударно-волнового сжатия Р 
 
Полученные результаты можно рассматри-

вать как достаточно убедительное доказатель-
ство того факта, что сварка частиц друг с дру-
гом при взрывном компактировании протекает 
именно на стадии уплотнения, а не в после-
дующие моменты времени, когда уже про-
изошла разгрузка материала, но остаточная 
температура еще не снизилась до температуры 
окружающей среды. 
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OF MANUFACTURING PARTS OF FRICTION UNITS  

OF EXPLOSIVE POWDER COATING ON STEEL SUBSTRATE 
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The paper presents the technological process of manufacturing parts of the mechanical seal axial bearings of 
pumps for pumping superheated distillate alloys Shows that the substitution of one of the elements of the friction pair 
"siliconized graphite - siliconized graphite " on a part with a coating of hard alloy based on chromium carbide with ti-
tanium binder can significantly improve the durability of the friction by reducing the total wear of the friction pair. 

Keywords: explosive compacting powders, hard metals, chromium carbide, titanium, coefficient of friction, wear. 
 
Имеющийся опыт получения взрывом по-

крытий из смесей порошков карбидов тугоплав-
ких металлов и металлической связки, а также 
существующие алгоритмы автоматизированного 
поиска оптимальных технологических парамет-
ров взрывного прессования, необходимых для 
формирования твердого сплава на стадии уплот-
нения [1, 2], позволяют разработать технологи-
ческий процесс изготовления деталей торцового 
уплотнения осевых подшипников скольжения, 
которые находят широкое применение в насосах 
для перекачки перегретого дистиллята во втором 
контуре охлаждения реакторов АЭС. 

Для получения покрытий в опытном техно-
логическом процессе использовались смеси по-
рошков карбида хрома Cr3C2-Ti с 30 и 50 об. % 
титана (КХТ–30 и КХТ–50), обладающие наи-
более высокими антифрикционными свойства-
ми в подобных условиях эксплуатации [3].  

Заготовки осевых подшипников скольжения 
имеют вид кольца и износостойкое покрытие 
требуется нанести на его торцевую поверх-
ность. Подобная форма заготовки позволяет 
сравнительно легко использовать для осущест-
вления ударно-волновой обработки схему на-
гружения плоской нормально падающей вол-

ной. Для нанесения покрытий применялась опи-
санная в [4] схема (рис. 1), включающая раз-
мещение между плакируемой заготовкой и сме-
сью твердого сплава слоя порошка титана тол-
щиной 1 мм, обеспечивающая получение наи-
более высоких прочностных свойств покрытий. 
Параметры взрывного нагружения опытных де-
талей представлены в табл. 1. 

 

 
 

Рис. 1. Схема нанесения покрытий из порошковых  
твердых сплавов с прослойкой: 

1 – электродетонатор; 2 – детонирующий шнур; 3 – заряд ВВ;  
4 –промежуточная прокладка; 5 – слой порошковой смеси Cr3C2 + Ti ; 
6 – прослойка из порошка-связки; 7 – стальное основание; 8 – песок 

 
Таблица 1 

Параметры взрывного нагружения опытных деталей торцового уплотнения 
 

Материал  
покрытия 

Содержание связки Максимальное  
давление, Р, ГПа 

Температура  
разогрева, ∆Т, °С 

Взрывчатое  
вещество 

Скорость  
детонации, D, м/с 

Высота 
заряда, H, мм об. % масс. % 

КХТ-30 30 22 14,9 771 
6ЖВ 4200 130 

КХТ-50 50 40 14,3 993 

 
После взрывного прессования проводилась 

термическая обработка, включающая нагрев до 
t = 400 °C, выдержку в течении часа и остыва-
ние на воздухе, что как было показано в [5] 

способствует достижению максимальных проч-
ностных свойств покрытия. Внешний вид по-
лученных таким образом заготовок представлен 
на рис. 2. 
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                                              а                                                                                      б 

Рис. 2. Заготовки осевых подшипников после ТО при 400 °С: 
а – покрытие КХТ-30 (Cr3C2-Ti с 30 об. % титана)3; б – покрытие КХТ-50 (Cr3C2-Ti с 50 об. % титана) 

 
Далее производилась токарная механиче-

ская обработка заготовок в размер с последую-
щей полировкой рабочей поверхности (рис. 3) 

С целью решения вопроса о целесообразно-
сти практического использования разработан-
ных износостойких твердых сплавов были про-
ведены триботехнические испытаний некото-
рых уже известных антифрикционных материа-
лов, применяемых в рассматриваемых узлах тре-
ния: силицированного графита СГП-0,5 и твер-
дого сплава карбида хрома с никелем КХН-20, 
получаемых традиционными методами. Резуль-
таты экспериментов приведены в табл. 2. 

 
 

Рис. 3. Токарная обработка поверхности  
опытной заготовки (КХТ-30) 

 
Таблица 2 

Результаты испытаний материалов опытных деталей осевых подшипников  
в сравнении с традиционными 

 

Свойство материала 
Разработанные материалы Традиционные материалы 

КХТ-30 КХТ-50 СГП-0,5 КХН-20 

Минимальный коэффициент преимущественно жидкостного 
трения kmin 0,089 0,093 0,054 0,123 

Предельная нагрузка устойчивого преимущественно  
жидкостного трения Рж, МПа 3,3 1,9 1,4 2,6 

Коэффициент трения при граничной смазке kгр 0,100 0,129 0,076 0,152 

Предельная нагрузка схватывания Рс, МПа 11,5 6,9 3,5 5,2 

Коэффициент трения в режиме схватывания, kс 0,110 0,140 0,080 0,154 

Износ штифта ∆Vш, мм3 0,2 0,6 0,9 0,7 

Изнoc кольца из силицированного графита, мг 1 10 34 18 

Объемный износ кольца ∆Vк, мм3 0,4 0,2 14,2 7,5 

Суммарный износ пары трения, ∑∆V, мм3 0,6 0,8 15,1 8,2 

 
Как видно из приведенных данных (рис. 4, а), 

коэффициенты трения материалов на основе кар-
бида хрома с титановой связкой при любых ре-
жимах трения несколько превышают коэффици-
ент трения силицированного графита по силици-

рованному графиту, но все-таки остаются ниже, 
чем коэффициенты трения известного карбидо-
хромового материала КXH-20 по силицирован-
ному графиту, что указывает на допустимость 
использования разработанных антифрикционных 
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материалов в рассматриваемых условиях экс-
плуатации. Предельная нагрузка преимуществен-
но жидкостного трения (рис. 4, б) для сплавов 
карбида хрома с 30 об. % титана оказывается вы-
ше, чем у пары трения «СГП-0,5 по СГП-0,5»,  
а также пары трения «КХН-20 по СГП-0,5». 

Для материалов на основе Сг3С2, содержа-
щих 50 об. % титана, величина этой нагрузки не-
сколько меньше, чем для сплава с 30 об. % ти-
тановой связки, и даже ниже чем для сплава 
КХН-20, но она все-таки оказывается более вы-
сокой, чем для силицированного графита, что 

так же указывает на возможность использова-
ния разработанных порошковых сплавов. Тем 
более, что предельная нагрузка схватывания 
этих материалов существенно выше, чем для 
базового и альтернативного вариантов. 

Еще более явственно видно преимущество 
разработанных материалов по данным об их 
износе в паре трения с силицированным графи-
том (рис. 4, в): износ образцов, содержащих 30 
и 50 об. % титана и износ контртела для них су-
щественно ниже, чем для известных вариантов 
исполнения пары трения. 

 

                     
                                                       а                                                                 б 
 

          
                                                             в 

 

Рис. 4. Антифрикционные свойства и износостойкость новых материалов в сравнении с традиционными: 
а – коэффициенты различных условий трения; б – предельные нагрузки режимов трения; в – износ образцов 

 
При этом можно добиться различного рас-

пределения износа между элементами пары 
трения: при использовании сплава с 30 об. % 
титановой связки меньше изнашиваться бу- 
дет деталь с покрытием, а применение сплава  
с 50 об. % титана обеспечит более высокую из-
носостойкость элемента, выполненного из си-
лицированного графита. 

Таким образом, проведенные исследования 
показывают, что замена одного из элементов 
пары трения «силицированный графит по си-
лицированному графиту» на деталь с покрыти-
ем из твердого сплава на основе карбида хрома 

с титановой связкой может существенно повы-
сить долговечность узла трения за счет сниже-
ния суммарного износа пары трения.  

Указанная замена приведет также к сущест-
венному улучшению реакции узла трения на 
ужесточение условий работы (предельные на-
грузки преимущественно жидкостного трения  
и схватывания возрастут). Некоторое повыше-
ние коэффициентов трения при различных ре-
жимах смазки при этом не превысит допусти-
мой величины, способной существенно повли-
ять на эксплуатационные характеристики узла 
трения. 

Новые материалы: 

Традиционные: 

КХТ-30 

КХН-20 СГП-0,5 

КХТ-50 
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Все это показывает целесообразность осу-
ществления подобной замены и ее оправдан-
ность не только с точки зрения снижения веро-
ятности поломок узла трения в результате 
хрупкого разрушения, но и с точки зрения 
улучшения антифрикционных характеристик  
и износостойкости (а следовательно, и долго-
вечности работы) пары трения. 
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Пространственные шарнирные механизмы, 
включающие только вращательные пары, име-
ют широкое практическое использование в раз-
личных направлениях техники ввиду своей 
простоты. Среди таких механизмов и приводов 
с их использованием особое место занимают 
псевдосферические, к которым относится схе-
ма, предложенная в 1903 г. английским матема-
тиком Г. Т. Беннеттом. Он теоретически создал 
пространственный четырехзвенный механизм  
с вращательными шарнирами, оси шарниров 
которого не параллельны и не пересекаются 
между собой, а скрещиваются под разными уг-
лами. Особенность механизмов этой группы за-
ключается в том, что они будут подвижны 
только при строгом согласовании угловых и ли-
нейных параметрах звеньев [1, 2]. Количество 
вариантов согласования достаточно большое, 
причем, каждое обуславливает свою передаточ-

ную функцию механизма и привода в целом.  
В данной работе проблему подвижности 

пространственного четырехзвенника авторами 
предлагается решить следующим образом. Не 
изменяя общего числа составляющих механизм 
звеньев и сохраняя начальные условия его суще-
ствования [1, 2], заменим одно из звеньев полым 
цилиндром с центром масс, совпадающим с цен-
тром параллели псевдосферы механизма. Наи-
более простой вариант такой модернизации 
представляет исполнение такой формы стойки, 
которая служит корпусом механизма. С ним, 
при помощи цилиндрических шарниров соеди-
няются входное и выходное звенья, к которым 
монтируются двигатель и рабочая машина.  

Следует отметить, что, изменение межосе-
вых углов ведущего и ведомого звеньев при пе-
ремещении точек закрепления указанных шар-
ниров сохраняет подвижность механизма, но вли- 
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яет на характер преобразования движения и пе-
редаточную функцию. Соответственно, ориен-
тирование осей качания звеньев позволяет за-
давать параметры преобразования движения, 
что дает возможность производить точную на-
стройку передаточной функции. Кроме того, 
данная конструкция предоставляет возмож-
ность передачи движения между звеньями с пе-
ременным межосевым углом в широком диапа-
зоне его изменения от 0 до 2π.  

Согласно новым условиям компоновки бы-
ла составлена кинематическая схема усовер-
шенствованного механизма (рис. 1). Для иссле-
дования кинематики полученного привода бы-
ло решено применить метод анализа сфериче-
ских механизмов в сферических координатах, 
описанный Н. С. Давиташвили [3]. В результате 
получена система расчетных зависимостей, 
описывающая передаточную функцию и поло-
жение звеньев на сфере:  

 

ɸ2 = acos(-cosγ)×cos(ɸ1)+sin(ɸ1) ×sin(γ) ×cos(α1)); 

ɸ3=180-̊ψ ; 
Ψ= Ψ1+ Ψ2; 
Ψ1= arccos( (cos(α2)-cos(α3) × cos(l))/sin(α2) × sin(l)); 
Ψ2= arccos( (cos(α2)-cos(α1) × cos(l))/sin(α1) × sin(l)) ; 
l=arccos(cos(α4) ×cos(α1) +sin(α4) × sin(α1) ×cos(ɸ1)) ; 
γ= γ1+ γ2 ; 
γ1= arccos( (cos(α4)-cos(α1) × cos(l))/sin(α1) × sin(l)) ; 
γ2= arccos( ( (cos(α1)-cos(α2) × cos(l))/sin(α2) × sin(l)) ; 
ɸ3=arcsin(sin(arcsin(sin(α2/2)+arcsin(sin(α1)×sin(ɸ1)×(sin(α2)×(sin(ɸ1))

-1
)) ×  

×cos(ɸ1))-arcsin(sin(sin(α3) × sin(ɸ1)) ×(sin(α3 /2))
 -1

)), 
 

где α1, α2, α3, α4 - центральные углы между 
звеньями, 0 ≤ α ≤π; φ1, φ3 - углы, характери-
зующие долготу звеньев 1 и 3, -π ≤ φ ≤ π; γ, γ1, 

γ2 - углы, определяющие относительное поло-
жение звеньев 1 и 2; Ψ, Ψ1, Ψ2 - углы, опреде-
ляющие относительное положение звена 3;  
l – длина дуги траектории движения шарнира 
звена 1; η - угол между звеньями 2 и 3.  

 

 
 

Рис. 1. Кинематическая схема привода на основе  
модернизированного механизма Беннетта 

 

Посредством полученной системы проведе-
но исследование характера движения выходного 

звена для различных значений межосевого угла 
из диапазона его допустимых значений. Выразив 
для удобства основные соотношения механизма 
через длины звеньев l1, l2, l3 , получены распро-
страненные передаточные функции. Например, 
период выстоя выходного звена в интервале угла 
поворота от 2π/3 до 4π/3 возможно получить при 
отношении длин звеньев l1/ l2= 3/4. Так же были 
получены условия для синусоидального харак-
тера движения выходного звена с периодом ко-
лебаний, равным π, при отношении длин звеньев 
l1/ l2= 1. При этом межосевой угол ведущего  
и ведомого звеньев практически не влияет на 
амплитуду колебаний выходного звена. 

При исследовании динамики движения мо-
дернизированного механизма использовалась 
оригинальная программа для ЭВМ [4], создан-
ная авторами. Для этого дополнительно введе-
ны следующие обозначения: S1, S2, S3 - центры 
масс звеньев 1, 2, 3; М1, М2, М3 - крутящие мо-
менты звеньев 1, 2, 3; Н·м (рис. 1). 

В качестве начальных условий, для иссле-
дования, были заданы характерные углы, дли-
ны звеньев и их масса: α1=α3=30°; α2=α4=60°, 
m1=m3=0,1 кг; m2=0,2кг; l1=l3=40 мм; l2=70 мм. 
Результаты показали, что в распространенных 
режимах работы, модернизированная конст-
рукция имеет достаточно устойчивые динами-
ческие характеристики [5]. 

Для проведения анализа прочности деталей 
привода на основе разработанного механизма 



 

 

 

была создана его пространственная 3
(рис. 2). На ней были проведены расчеты на проч
ность с использованием приложения програм

Рис. 2. Первое основное напряжение по фон Мизесу
 

На основании анализа наиболее нагруже
ным оказалось среднее звено. Для устранения 
возможной деформации и оптимизации формы 
данного звена необходимо утолщение в месте 
центра его масс, либо добавление ребра жес
кости в наиболее нагруженном направлении (на 
рис. 2 указано стрелкой). 

Проведенные исследования показали, что 
в результате модернизации получен компак
ный привод, способный воспроизводить наиб
лее распространенные законы движения между 
пересекающимися осями. При этом характер 
преобразования возможно изменять в шир
диапазоне без остановки механизма. Так же 
выявлено, что начальные условия существов
ния механизма Беннетта сохраняются, так как 
они являются необходимыми, соответственно 
конструкция имеет возможность менять согл
сованные параметры на ходу. Анализ проч
сти элементов привода показал, что в новой 
конструкции возможно увеличение нагрузо
ной способности за счет уменьшения внутре
них напряжений в среднем звене и более ра
номерного их распределения как в продольном, 
так и в поперечном сечении. 
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Привод на основе модернизированного м
ханизма Беннетта с исследованными характер
стиками возможно использовать в некотором 
оборудовании и приспособлениях для металл
обрабатывающих станков, например, для мех
нической обработки сложных поверхностей, или 
для удаления стружки вблизи зоны резания.
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Целью настоящей работы является оценка 
влияния характера блочного и случайного нагру-
жения на кинетику роста усталостной трещины  
в различных сталях для прогнозирования про-
должительности ее роста от заданного начально-
го размера до критического, соответствующего 
разрушению материала на основании различных 
критериальных параметров не учитывающих 
взаимодействие амплитуд напряжений. 

Материал, методика исследования 

Испытания на трещиностойкость проводи-
лись на сервогидравлической машине Biss-Nano-
25 на компактных образцах (ASTM-647) из стали 
AISI 4030 (российский аналог стали 40ХНМ),  

а также известных российских марок сталей 40  
и 40Х. Структура стали AISI 4030  представляла 
собой верхний бейнит. В ферритной матрице 
имелись включения легированного цементита 
(Fe,Cr,Mn,Mo) 3 C c размерами 0,3–0,5 мкм. Стали 

40Х и 40 были представлены в нормализованном 
состоянии. Механические характеристики иссле-
дованных сталей при статическом и стационар-
ном симметричном циклическом нагружении 
были получены экспериментально, для построе-
ния кривых выносливости испытывали по 10–15 
гладких образцов, что позволило получить значе-
ния пределов выносливости. Результаты этих ис-
следований представлены в табл. 1. 

 
Таблица 1 

Механические свойства исследуемых сталей 
 

Марки сталей 

Характеристики прочности Характеристики выносливости 

Предел прочно-

сти вσ (МПа)  

Предел текуче-

сти Тσ (МПа)  
Относительное 
удлинение δ, % 

Число 
циклов N0 

Коэффициент 
наклона m 

Предел выносли-

вости -1σ (МПа)  

Сталь AISI 4030 870 690 13 800000 17,8 420 

Сталь 40Х 1040 640 10 1000000 11,8 390 

Сталь 40 580 340 18 1200000 14,6 200 

 
Испытания стали AISI 4030 на трещино-

стойкость проводились: а – при блочном на-
гружении, схемы нагружения представлены на 
рис. 1, а, где а, b – однократные перегрузки и не-
догрузки; c, d – пятикратные перегрузки и не-
догрузки; e, f – трехступенчатые блоки нагру-
жения; БСМ – большая, средняя, малая нагруз-
ка; МСБ – малая, средняя, большая нагрузка; 

maxσ = 200 МПа; срσ = 125 МПа; minσ = 63 МПа. 

Блок нагружения для такой ступенчатой на-
грузки состоял из 99 циклов, каждая ступень 
нагружения составляла 33 цикла нагружения. 
На рис. 1б представлены некоторые спектры 
нагружения. Моделированные спектры форми-
ровались на основании характерных спектров 
различных технологических объектов (SEASUS, 
SAEBRACET, SAETRANS), а также спектров, 

полученных с помощью автокорреляционного 
подхода [7, 9], основанном на принципе, что 
величина вектора в двух измерениях, где каж-
дый из компонентов независим, распределяет 
случайные переменные по распределению Ре-
лея, отвечающего часто различным видам ре-
ального случайного нагружения.  

Спектры нагружения предварительного 
схематизировались по «Rainflow» для выделе-
ния в них циклов нагружения, нормализовались 
по параметру , и формировались с по-

ложительными амплитудами (R > 0). Блок на-
гружения для различных спектров составлял 
5000 циклов. Так были сформированы спектры 
А и С с различными автокорреляционными ко-
эффициентами (γа = 0,98 и γс = 0,0075) и коэф-
фициентами асимметрии R > 0. 

max/
aai
σσ
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                                              а                                                                                            б 

 

Рис. 1. Блоки и спектры нагружения для исследования продолжительности роста трещин 
 
Cтали 40Х и стали 40 испытывались при 

случайных нагружениях и силовых параметрах, 
что и сталь AISI 4030. 

Блоки и спектры переменного  
нагружения 

Сформированные блоки и спектры нагру-
жения были использованы для оценки кинетики 
развития трещин исследуемых сталей. На рис. 2 

показаны кривые роста трещин при различных 
спектрах нагружения для стали AISI 4030. 

Спектры А и С имели одинаковое значение 
максимального напряжения блока нагружения

Hмахσ  равное 200 МПа и асимметрию циклов  
R = 0, спектры SAE также имели максимальное 
значение напряжения Hмахσ = 200 МПа, но раз-
личную асимметрию цикла.  

 

 
                                                     а                                                                                   б 

 

Рис. 2. Продолжительность роста усталостной трещины при нагружении спектрами:  
а – А и С: точки – эксперимент, штриховые линии – расчет по программе «цикл за цикл»;  

б – случайные спектры нагружения 
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На рис. 3 показаны кинетические диаграм-
мы усталостного разрушения (КДУР), получен-
ные при анализе роста усталостных трещин на 
среднеамплитудном участке при стационарном 
и случайных нагружениях по разным сталям  
и различным спектрам. Для спектральных на-
гружений, несмотря на разброс точек описыва-

емых процесс продвижения усталостных тре-
щин, среднеамплитудный участок кривой Пэри-
са можно было аппроксимировать степенной за-
висимостью, линии тренда которой представле-
ны на рисунках и описываются уравнением [8]: 

d / d .na N C K= ∆                       (1) 

 

 
                                                          в                                                                                   г 

 

Рис. 3. Кинетические диаграммы усталостного разрушения (КДУР) при переменном нагружении: 
а – стационарное  нагружение исследуемых сталей; б, в, г – нагружение SAE-спектрами (б – стали AISI 4030; в – стали 40Х; г – стали 40) 

 
Анализ показал, что постоянные кривой 

Пэриса С и n в общем случае отличаются от тех 
значений, которые были получены при стацио-
нарном нагружении. Значения постоянных Пэ-
риса C и n, полученные по степенной аппрокси-
мации точек роста усталостных трещин для 
различных спектров нагружения изменяются:  
n в пределах от 2,8 до 4,6, а значения С от 1.8E-10 
до 1.0E-13, где K∆ представлен в размерности 

(МПа м ).  
Для различных кривых КДУР наблюдается 

определенная взаимосвязь между постоянными 

С и n. Ее можно описать эмпирическим уравне-
нием: 

0.0540,911 .−= ⋅n C                         (2) 

Следует заметить, что на такое взаимоот-
ношение могут оказывать влияние и асиммет-
рия циклического случайного нагружения R  
и характер случайного нагружения, и имеющий 
место статистический разброс результатов на-
гружения. Величина достоверности аппрокси-
мации экспериментальных данных по уравне-
нию (2) составил 0,877. 

а б 
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Критерии оценки характера  
внешнего блочного и случайного нагружения 

Решающую роль на продолжительность роста 
усталостной трещин оказывает величина и харак-
тер переменного усталостного нагружения. Раз-
личие блоков и спектров нагружения друг от дру-
га могут зависеть от статистических параметров 
переменного нагружения. Мерой нерегулярности 
может быть параметр полноты (нерегулярности) 
блока программного нагружения, определяемого 
по ГОСТ-25.507–85. Дополнительно в это урав-
нение было введено выражение, показывающее 
связь этого параметра с асимметрией цикла (1-R). 
Для блочного и случайного спектра нагружения 
продолжительностью Vδ циклов в блоке это па-
раметр будет выглядеть так (формула 3): 

( )

1

1 max

1
,

1

b
m m

ai ai

ib a

V m
R

ν

=

   ν σ  =  
ν − σ     
∑      (3) 

где m – коэффициент наклона стационарной кри-
вой выносливости при симметричном цикличе-
ском нагружении в координатах (lg σ a

– lgN); 

– нормированная i-я амплитуда на-

гружения; aiv – число циклов с амплитудой σai  

в блочном нагружении; R – асимметрия блока 
переменного циклического нагружения. Взаи-
мосвязь этого критерия с продолжительностью 
роста усталостной трещины для различных ста-
лей показана в табл. 2 и рис. 4, а. В табл. 3 по-
казаны расчетные значения коэффициентов не-
регулярности V(m1) для исследуемых сталей, 
блоков и спектров нагружения. Для стационар-
ного переменного нагружения величина V(m1) 

равна единице. Для других блоков и спектров на-
гружения значение V(m1) уменьшается с умень-
шением количества пиковых нагрузок. Для раз-
ных сталей оказывает влияние на значение ко-
эффициента нерегулярности угол наклона m 
кривой стационарной усталости при симмет-
ричном циклическом нагружении в двойных ло-
гарифмических координатах (lgσ lg )a N− , что 
отражено в табл. 2 и рис. 4, а. Как видно из рис. 
4, а данный критерий влияния характеристики 
нерегулярности V(m1) для блоков и различных 
спектров нагружения достаточно хорошо кор-
релирует с долговечностью роста трещины на 
ее среднеамплитудном участке разрушения. 
Различный наклон этих кривых по разным ста-
лям свидетельствует о том, что на кинетику 
роста усталостной трещины могут оказывать 
влияние механические свойства металла, в ча-
стности ее пластические свойства. Чем выше 
пластичность стали, тем больше энергии затра-
чивается на формирование пластической зоны  
в устье трещины, больше продолжительность 
роста трещины при одинаковых силовых воз-
действиях. Поэтому сталь 40 лучше сопротив-
ляется продвижению трещины, чем сталь AISI 
4030 и сталь 40Х. Описание взаимосвязи кине-
тики роста трещин для сталей с характером 
случайного нагружения, определяемого коэф-
фициентом V(m1), показывает, что эту связь 
можно описать одинаковой степенной функци-
ей, но с разными постоянными определяющими 
их наклон в полулогарифмических координатах 

( 1) lgV m N−  и связанными с пластическими свой-
ствами материалов (табл. 1).   

 
Таблица 2 

Коэффициенты нерегулярности и асимметрии для сформированных блоков и спектров нагружения 
 

№ п/п 
Наименование блока  

или спектра нагружения 

Расчетные значения коэффициентов для различных сталей 
Асимметрия  

R AISI 4030 

V (m1/m2) 
Сталь 40Х 

V (m1/m2) 
Сталь 40 

V(m1/m2) 

1 1 перегрузка 0,774/0,628 – – 0 

2 5 перегрузок 0,846/0,656 – – 0 

3 1 недогрузка 0,774/0,82 – – 0 

4 5 недогрузок 0,846/0,82 – – 0 

5 Блочное МСБ 0,942/0,836 – – 0 

6 Блочное БСМ 0,942/0,836 – – 0 

7 Спектр А 0,652/0,39 – – 0 

8 Спектр С 0,58/0,296 0,527/0,296 0,585/0,296 0 

9 Спектр SAESUS 0,6/0,292 0.568/0,292 0,619/0,292 0,185 

10 Спектр SAEBRACET 0,67/0,416 0.683/0,416 0,723/0,416 0,12 

11 Спектр SAETRANS 0,71/0,38 0.674/0,38 0,719/0,38 0,03 

max/
aai
σσ
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Другой критерий нерегулярности V(m2), ко-
торый использовался для оценки долговечно-
сти роста усталостной трещины был принят по 
условию эквивалентности стационарного и пе-
ременного циклического напряжения, приво-
дящему к одинаковому значению продолжи-
тельного роста усталостной трещины. Пред-
ставление характера блочного и случайного 
спектра нагружения по этому критерию имеет 
вид формулы (1), при этом предлагается [2] 
значение m принимать от 2 до 6. Таким обра-
зом, нерегулярность спектра нагружения 
V(m)=V(m2) является коэффициентом приведе-
ния к эквивалентному стационарному нагруже-
нию напряжением σаэкв , позволяющему упро-
стить проведение усталостных испытаний. Та-
кой подход был использован при оценке влия-
ния переменного нагружения на продолжи-
тельность роста усталостной трещины. 

Для переменного нагружения продолжи-
тельностью Vδ циклов в блоке нагружения этот 
коэффициент V(m2) было бы удобно предста-
вить в виде, приняв в уравнении (1) m2=nc, где 
nc – коэффициент наклона кривой Пэриса в ко-
ординатах (da/dN– K∆ ) при стационарном на-
гружении. Учитывая, что значения  nc для раз-
ных сталей и видов нагружения могут прини-
мать различные величины, было бы целесооб-
разным принять этот коэффициент постоян-
ным, равным его среднему значению для раз-
личных материалов (m2=nc=3.5).  

Следует заметить, что такой подход позво-
ляет отказаться о дополнительных испытаний 

гладких образцов исследуемых сталей при сим-
метричном циклическом нагружении для опре-
деления наклона кривых выносливости m в двой-
ных логарифмических координатах (lgσ lg )a N− . 
Значения коэффициента V(m2) для различных 
сталей и характера переменного нагружения по-
казаны в табл. 2 и рис. 5, а. 

Продолжительность роста  
усталостной трещины различных сталей  

при переменном нагружении 

Рост трещины можно определить по фор-
муле Пэриса при стационарном циклическом 
нагружении и изменении ее от 0a  до акр : 

0

1
d ,

(1 )

=
∆

γ
−

 
 
 

∫
кр

с

a

st na
N a

C K a

R W
                

(4) 

где C, nс – постоянные, K∆ – размах интенсив-

ности напряжений в устье трещины, γ( )
a

W
 –

изменение геометрического параметра. В на-
шем исследовании значение 

stN  определяли 
экспериментально. 

Предложено продолжительность роста тре-
щины при переменном нагружении с учетом 
критерия (полноты) нерегулярности спектра 
(рис. 4, а, кривые 1, 2, 3), а также критерия по 
принципу эквивалентности (рис. 5, а), описать 
уравнением (5):  

[(1 log( )) (1 )]
var 10 .сA n V

stNN
+ ⋅ ⋅ −= ⋅          (5) 

 

 
                                                       а                                                                                  б 

Рис. 4. Оценка относительной долговечности роста трещины по первому критерию от величины нерегулярности V(m1) 
блоков и спектров нагружения (а) и полученная взаимосвязь расчетных и экспериментальных значений продолжитель-

ности роста усталостных трещин для исследуемых сталей (б) 
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На основании предложенной формулы (3)  
и полученной во время эксперимента на тре-
щиностойкость исследуемых сталей продолжи-
тельности роста усталостной трещины прове-
дено сравнение экспериментальных и расчет-
ных значений долговечности (рис. 4, б и 5, б). 

Следует заметить, что оценка продолжи-

тельности роста усталостных трещин по иссле-
дуемым сталям была проведена на основании ли-
нейного подхода без учета взаимодействия ам-
плитуд напряжений в блоке нагружения. Величи-
на достоверности аппроксимации такой взаимо-
связи по первому критерию составила 0,94, а по 
второму – 0,955. 

 

 
                                                       а                                                                                    б 

 

Рис. 5. Оценка относительной долговечности  роста трещины по второму критерию от величины коэффициента эквива-
лентности V(m2) блоков и спектров нагружения (а) и полученная взаимосвязь расчетных и экспериментальных значений 

продолжительности роста  усталостных трещин для исследуемых сталей (б) 
 
Параметры кривой Пэриса (nc, C) при ста-

ционарном циклическом нагружении, а также 
значения коэффициента m в уравнении (1) и по-

стоянной А в уравнении (3) для различных ста-
лей представлены в табл. 3.  

 
Таблица 3 

Значение параметров, входящих в уравнение (1) и (3), для сталей 
 

Наименование Обозн. 
Значения постоянных в уравнении (3) 

сталь AISI 4030 сталь 40Х сталь 40 

Наклон кривой Пэриса при стационарном нагружении nc 3,55 4,15 3,86 

Коэффициент кривой Пэриса C 9E-10 9.5E-11 3.5E-10 

Продолжительность роста усталостной трещины при стационарном 
циклическом нагружении stN  42000 35000 30000 

Коэффициент  
уравнения (1) 

m 

Учет полноты переменного нагружения m1 17,8 11,8 14,6 

Учет эквивалентности переменного  
и стационарного нагружения 

m2 3,5 3,5 3,5 

Коэффициент  
уравнения (3) 

А 

Учет полноты переменного нагружения А1 3,6 4,4 5,5 

Учет эквивалентности переменного  
и стационарного нагружения 

А2 2 2 2 

 
Таким образом, по результатам исследова-

ния можно сделать выводы: 
1. Для интегральной оценки влияния харак-

тера внешнего циклического нагружения на 
рост трещин введены критериальные парамет-

ры нерегулярности блочного и случайного на-
гружения. Предложено аналитическое выраже-
ние для оценки продолжительности роста тре-
щин. Проверка соотношения расчетных и экс-
периментальных данных проведена на разных 
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сталях и большом количестве блочных и слу-
чайных нагружений различного характера.  

2. Показано, что параметры внешнего блоч-
ного и случайного нагружения оказывают су-
щественное влияние на продолжительность 
роста усталостных трещин. В исследуемом 
среднеамплитудном диапазоне напряжений 
КДУР кривой Пэриса приемлемые результаты 
оценки долговечности роста трещин по сравне-
нию с экспериментом для исследуемых сталей 
и видов переменного напряжения различного 
характера были получены и без учета взаимо-
действия амплитуд напряжений в спектре на-
гружения. Взаимодействие амплитуд перемен-
ного напряжения больше проявляется при 
большой продолжительности и малых скоро-
стях роста трещин.  
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Введение 
Процесс резания материалов является про-

цессом интенсивного пластического деформи-
рования и разрушения. При этом затрачиваемая 
механическая энергия переходит в тепловую, 

которая в свою очередь оказывает большое вли-
яние на деформирование срезаемого слоя, силы 
резания, износ и стойкость инструмента [1].  
В технической литературе исследования про-
цессов высокоскоростного резания  представле- 
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ны крайне скудно. Имеются отдельные при-
меры исследований влияния температуры на 
прочностные характеристики материала в про-
цессе высокоскоростного резания [2]. Однако 
сложность проблемы и необходимость более 
полного учета свойств материалов привели  
к использованию численных методов, из кото-
рых наибольшее распространение получил ме-
тод конечных элементов. Метод конечных эле-
ментов позволяет сократить затраты при раз-
работке новых изделий, уменьшить и даже сов-
сем избавиться от необходимости натурных 
экспериментов, кроме того он является одним 
из наиболее информативных и наглядных со-
временных способов исследования. 

Целью данной работы является проверка 
возможности моделирования процесса струж-
кообразования и распределения температуры 
по толщине стружки и зуба пилы при высоко-
скоростном резании цилиндрических заготовок 
с помощью пакета программ Deform 3D. 

 

Материалы и методы исследования 
 

Моделирование процесса резания стальной 
цилиндрической заготовкой методом конечных 
элементов проводилось с использованием 
модуля Machining программного комплекса 
Deform 3D. Так как температура нагрева зуба 

пилы зависит от времени контакта с разреза-
емой заготовкой, то в модели исследовался мо-
мент прохождения поверхности резания через 
ось цилиндрической заготовки, обеспечивающий 
наибольшую длительность контакта зуба пилы  
с разрезаемым металлом (рис. 1). Диаметр заго-
товки 350 мм, толщина 100 мм. Для расчета теп-
лопередачи для заготовки была применена конеч-
но-элементная тетрагональная сетка с автомати-
ческой перестройкой при искажении ≥ 20 %  
(рис. 2). Режущий инструмент задан как твердое 
тело с постоянной сеткой для расчета тепло-
обмена (диаметр пилы 2500 мм, толщина 12 мм). 

 

 
 

Рис. 1. Общий вид собранной модели 

 
а 

 

б 

 
 

Рис. 2. Исходная сетка (а) и перестроенная сетка в процессе стружкообразования (б, разрез по среднему сечению) 

 
Для материала заготовки была выбрана сталь 

AISI 1030 (российский аналог сталь 30 ГОСТ 
1050–88). Deform имеет собственную базу 
свойств материалов, в которой для этой стали 
имеются данные по зависимости модуля упру-
гости от температуры и скорости деформации, 
предела прочности от деформации (рис. 3), а так-
же и значения теплоемкости и теплопроводно-

сти. Для данной стали задана модель разруше-
ния Кокрофта-Латама. При моделировании ис-
пользовали следующие начальные параметры:  

температура заготовки 1250 ºС,  
температуры режущего инструмента и ок-

ружающей среды 20 ºС; 
теплопроводность между заготовкой и пи-

лой – 30 Н/(с·мм·град); 
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теплопроводность между деталями и возду-
хом – 0,002 Н/(с·мм·град); частота вращения пи-
лы – 1070 об/мин; 

подача – 3,5 м/с.  
Заготовка жестко зажата по граням, парал-

лельным плоскости вращения пилы. 
 

  
а б в 

 

Рис. 3. Графики зависимости предела прочности от скорости деформации (а), температуры (б) и модуля упругости  
от температуры (в) 

 
Для верификации результатов моделирова-

ния проведены металлографические исследова-
ния структуры зуба пилы на модульном опти-
ческом микроскопе Olympus BX-61 с фикса-
цией микроструктур цифровой камерой DP12  
и дюрометрические исследования – на микро-
твердомере ПМТ-3М методом восстановленно-
го отпечатка при нагрузке 1Н. 

 

Результаты исследования 
 

Моделирование нагрева стружки и зубьев 
пилы при высокоскоростном термофрикцион-
ном резании в пакете программ Deform 3D 
показало, что в ходе интенсивной пластической 

деформации материал заготовки значительно 
нагревается вдоль плоскости соприкосновения 
с зубом пилы до ≈ 1500 ºС, при этом верхняя 
часть удаляемого слоя металла практически не 
претерпевает нагрев. Глубина, на которую на-
гревается металл заготовки, составляет ≈ 5 мм 
(рис. 4, а). 

Площадка нагрева зуба пилы локализована 
в зоне контакта с заготовкой, максимальная 
температура до которой успевает нагреться зуб 
пилы составляет ≈ 1220 ºС. Глубина нагрева до 
температур, значимых для изменения микро-
структуры (> 800 ºС), составляет ≈ 150 мкм.

 
а 

 

 б 

 
 

Рис. 4. Распределение температуры по заготовке (а) и по зубу пилы (б) (разрез по среднему сечению) 
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В ходе образования стружки происходит де-
формация металла не только в направлении ре-
зания, но и в перпендикулярном направлении, по-
этому пропил имеет несколько большую ширину, 
чем толщина пилы. При моделировании для 
учета этого явления не предусматривался теп-
ловой контакт зуба пилы и боковых стенок заго-
товки в зоне резания (рис. 4, б), поэтому через 
боковые стенки зуб практически не нагревается. 

Образующаяся в ходе моделирования струж-
ка хорошо коррелировала с реальной как по 
внешнему виду, так и по размерам (рис. 5). 

Для проверки результатов моделирования 
проведено металлографическое исследование 
структуры зуба пилы до и после эксплуатации, 
позволившее определить приблизительную глу-
бину нагрева в процессе резания по изменению 
структуры. 

 
а 

 

б 

 
 

Рис. 5. Стружка, полученная моделированием (а) и на производстве (б) 
 
В состоянии поставки микроструктура ме-

талла зуба состоит из сорбита отпуска (рис. 6, а) 
и несколько неоднородна по травимости. Неод-
нородность структуры исследуемого материала 

приводит к некоторому разбросу микротвердо-
сти от 3,8 до 2,5 ГПа (рис. 6, б) (среднее значе-
ние микротвердости – 2,9 ГПа). 

  
а 

 

б 

 
 

Рис. 6. Микроструктура зуба (а, ×500) и распределение микротвердости (б) 
 
Металлографические исследования зуба пи-

лы, бывшей в эксплуатации, показали, что в зо-
не, непосредственно контактирующей с заготов-
кой, образовался нарост твердостью 4,7–5,5 ГПа 
(рис. 7), который образуется вследствие быст-
рого нагрева вершины зуба пилы в процессе 
резания и налипанию горячего металла на пе-
редней и задней поверхности. Этот тонкий слой 
интенсивно пластически деформируется, отры-

вается от основной массы стружки и остается 
на поверхности инструмента [3]. Высокая ско-
рость деформация не позволяет протекать пол-
ностью процессам рекристаллизации даже при 
температурах 1200 оС, а после выхода из строя 
нарост интенсивно охлаждается, отдавая тепло 
в металл зуба. Вблизи вершины в рабочей части 
зуба была выявлена зона повышенной травимо-
сти (рис. 7, а), представляющая карбиды и бес-
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структурный мартенсит, образовавшаяся при 
импульсном нагреве выше линии АС3 тонкого 
слоя металла и быстрого его охлаждении. 
Толщина этой зоны составляет 130–180 мкм,  
а твердость изменяется по мере удаления от 
поверхности от 6 до 3,5 ГПа. На рис. 7, б пред-
ставлено распределение микротвердости от по-
верхности зуба в различных участках поверхн-

ости профиля. Структурные преобразования, при-
водящие к повышению микротвердости, при-
сутствуют только в рабочей части зуба, кон-
тактирующей в процессе резания с горячим ме-
таллом. Глубина структурных преобразований 
хорошо коррелирует с результатами модели-
рования температурных полей. 

 
а 

 

б 

 
 

Рис. 7. Микроструктура поверхностного слоя зуба после эксплуатации (а, ×200)  
и распределение микротвердости (б) 

 
Выводы 

 

1. Проведено моделирование высокоскоро-
стного процесса горячего резания стальной ци-
линдрической заготовкой методом конечных 
элементов с использованием программного ком-
плекса Deform 3D, позволившего определить 
распределение температурных полей, пласти-
ческой деформации и стружкообразования на 
различных стадиях разрезки. 

2. Металлографический анализ структуры 
зуба пилы для высокоскоростной горячей рез-ки, 
выявивший формирование в поверхностной зоне 
упрочненного слоя вследствие высокоскорос-
тного термического воздействия, подтвердил ре-

зультаты моделирования процессов теплообмена 
в программном комплексе DEFORM.  
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При прокатке слоистых композитов нерав-
номерность деформации слоев, зависящая от 
соотношения их сопротивлений деформации, 
толщин и расположения слоев, параметров оча-
га деформации, сил трения между валками и 
поверхностью композита, нарушает соотноше-
ние толщин составляющих и может приводить 
к возникновению изгиба, расслоения, разрыва 
более хрупких слоев. В последние десятилетия 
рост быстродействия компьютерной техники 
позволил успешно применять программные па-
кеты конечно-элементного анализа, позволяю-
щие моделировать процессы деформирования 
изотропных и композиционных материалов. 
Ранее были верифицированы результаты двух- 
и трехмерного моделирования прокатки ряда 
слоистых композиционных материалов [1–3]. 
Успешная верификация выбранной упруго-
пластической модели с повышающимися пре-
делами текучести σ0,2 при росте пластической 
деформации слоев и алгоритмов расчетов, по-
ложенных в основу программного комплекса 
SIMULIA/Abaqus, позволяет использовать их для 
моделирования процесса прокатки и композитов 
другой конструкции, но во всех случаях предпо-
лагалось отсутствие химической или физиче-
ской неоднородностей на их границе. В то же 
время при получении сваркой взрывом биметал-
лов отклонение технологических параметров от 
оптимальных может приводить к формированию 
локальных участков оплавленного металла, со-
держащих значительное количество хрупких  
и твердых интерметаллидов. Известны методы 
повышения прочности горячей прокаткой сва-
ренных взрывом биметаллов системы титан-
сталь на завышенных режимах, вызывающих 
формирование значительного количества ин-
терметаллидов [4]. В процессе прокатки интер-
металлиды дробились на отдельные фрагменты 
и одновременно происходила сварка по сформи-
ровавшимся ювенильным участкам границы. 

Целью настоящей работы являлось исследо-
вание методом конечно-элементного моделиро-
вания особенностей деформирования медь-ти-
тан-алюминиевого композита с включениями 
интерметаллидов на границе медь-титан. 

При задании расчетных схем для учета уп-
рочнения материалов слоев использовали мо-
дель пластичности Джонсона–Кука [5], позво-
ляющей учитывать изменение предела текуче-
сти за счет изменения величины деформации  
и температуры деформирования, а для описа-
ния разрушения материалов модель разруше-
ния Джонсона–Кука [6]. Вследствие наличия  
в композите алюминиевого слоя температуру 
прокатки выбирали 430–450 ºС. 

В трехмерной модели прокатки (рис. 1) вра-
щающиеся с заданной угловой скоростью валки 
Ø200 мм принимались абсолютно жесткими  
с фиксированным положением осей, расстояние 
между которыми обеспечивало постепенно 
уменьшающееся обжатие композита на каждом 
следующем проходе прокатки (зазоры между 
валками, соответственно, 9,1 мм; 7,5 мм; 6,2 мм; 
5,1 мм; 4,2 мм). Прохождение образца через пять 
последовательно установленных пар валков по-
зволяло учитывать изменение свойств слоев ком-
позита и их обжатий на каждом этапе модели-
руемой прокатки. Коэффициент трения между 
вращающимися с угловой скоростью 4π рад/с 
валками и поверхностями полосы слоистого ком-
позита в соответствии с [7] принимали f = 0,1. 
Перемещение полосы производилось за счет сил 
трения и под действием используемого в прокат-
ных станах натяжения. Между валками были ус-
тановлены направляющие, не позволяющие изги-
баться прокатываемой пластине в вертикальной 
плоскости. Моделировалась прокатка полосы  
с размерами в плане 80×50 мм с исходной тол-
щиной слоев АД1 – 2 мм, ВТ1-0 – 2,0 мм, М1 – 
5,0 мм). Размер стороны квадратной ячейки сетки 
в плане выбирались 1×1 мм, а по толщине каждо-
го слоя укладывалось 6 слоев. В центре полосы 
на границе титан-медь размещали включение ин-
терметаллида размером 2×2×1 мм с размерами 
сторон кубической ячейки конечно элементной 
сетки 0,2 мм. Для учета влияния хрупкой частицы 
на деформирование рядом лежащих участков ме-
таллов вокруг интерметаллида повышали плот-
ность конечно элементной сетки в титане, меди  
и алюминии, что обеспечивало достаточную точ-
ность при приемлемом времени расчета. 
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Рис. 1. Трехмерная схема моделирования прокатки композита М1-ВТ1-0-АД1 с помощью программного комплекса 
SIMULIA/Abaqus (а) и размещение в прокатываемой полосе (б) интерметаллида и участков с высокой плотностью  

конечно-элементной сетки (в) 

 
При моделировании разрушений интерме-

таллида на всех стадиях обжатия не происходи-
ло. Поля деформаций в моделируемом образце 
достаточно неоднородны даже в пределах одно-
го слоя. В титане перед включением интерме-
таллида формировалась зона, для которой ха-
рактерны повышенные значения обжатия PE22  
и вытяжки PE11 (рис. 2 и 3). За включением ин-

терметаллида возникает зона торможения де-
формации, в которой величины вытяжки и об-
жатия меньше, чем в среднем по слою титана. 

Возникновение двух аномальных зон перед 
и после включения интерметаллида приводит  
к смещению центра участка титана с высокой 
плотностью конечно элементной сетки относи-
тельно моделируемого оплава.  

 

 
 

Рис. 2. Распределение величины обжатия PE22 в моделируемом образце в районе расположения интерметаллида (включе-
ние интерметаллида и зон с повышенной плотностью конечно-элементной сетки разрезаны вдоль плоскости симметрии): 

1–5 – после прохождения 1–5 пар валков соответственно 
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Рис. 3. Распределение величины вытяжки PE11 в моделируемом образце в районе расположения интерметаллида 

(удалены зоны с повышенной плотностью конечно- элементной сетки в меди):  
1–5 – после прохождения 1–5 пар валков соответственно 

 
Различий в деформационной способности 

титана, интерметаллида и меди должно приво-
дить к возникновению на их границе сдвиговых 
деформаций (рис. 4). При небольших величи-
нах обжатия в районе переднего торца интер-
металлида не возникает значительных сдвиго-
вых напряжений в титане вблизи поверхности, 

а вблизи заднего торца в титане формируются 
высокие сжимающие напряжения в зоне кон-
такта с интерметаллидом и растягивающие –  
в зоне контакта с медью. Небольшие сжимаю-
щие сдвиговые напряжения на границе интер-
металлид-медь практически однородные. 

 

 
Рис. 4. Напряжения S11 на верхних поверхностях интерметаллида и титана  

(для наглядности слои раздвинуты в вертикальном направлении):  
1–5 – после прохождения 1–5 пар валков соответственно 

 
Поле сдвиговых напряжений на границе ин-

терметаллид-медь при прохождении 2 и 4 пар 
валков дифференцировалось с формированием об-
ласти сжатия (до -200 МПа) вблизи переднего тор-
ца и с растягивающими напряжениями, не пре-
вышающими 100 МПа, в районе заднего торца.  

По мере увеличения обжатия (пары валков 
2, 3 и 4) перед передним торцем интерметалли-

да в титане возникает и увеличивается область 
растягивающих напряжений на границе титан-
медь, аналогичная зона формируется в титане  
и вблизи заднего торца на границе титан-
интерметаллид. При прохождении пятой пары 
валков картина сдвиговых напряжений резко 
меняется с формированием в титане под интер-
металлидом области сжатия.  
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Сложное напряженно-деформированное со-
стояние привело резким колебаниям толщин 
слоев титана, интерметаллида, меди и алюми-
ния на участке размером 4×4 мм. 

В ы в о д ы  
1. При прокатке слоистого медь-титан-алю-

миниевого композита наличие твердых вклю-
чений на границе пластичных слоев титана  
и меди формируется перед включением интер-
металлида зоны с повышенными значениями 
обжатия и вытяжки, а за включением одновре-
менно возникает зона торможения деформации, 
в которой величины вытяжки и обжатия мень-
ше, чем в среднем по слою титана. Возникно-
вение двух аномальных зон приводит к смеще-
нию центра участка титана с высокой плотно-
стью конечно элементной сетки относительно 
моделируемого оплава. 

2. Сложное напряженно-деформированное 
состояние приводит к резким колебаниям тол-
щин слоев титана, интерметаллида и алюминия 
на участке размером 4×4 мм. 
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ВЛИЯНИЕ ПРОФИЛИРОВКИ ИНСТРУМЕНТА  
НА ЭСП ПРОЦЕССА ПРЕССОВАНИЯ ТРУБ* 

 

ОАО «РосНИТИ», г.Челябинск 
 

(e-mail: kosmatski@rosniti.ru) 
 

Обоснована задача проведения моделирования процесса прессования труб с использованием новых тех-
нических решений, обеспечивающих снижение максимального усилия прессования труб. Рассматривается 
процесс прессования труб с применением отличных профилировок инструмента и их влияние на энергоси-
ловые параметры (ЭСП) процесса, а именно: пресс-шайба радиального исполнения и конический матричный 
узел. При этом учитывается техническая возможность последующей опытно-промышленной реализации но-
вых технических решений. Так, профилировки рассматриваемого инструмента спроектированы с учетом 
технологических особенностей действующей в трубопрессовом цехе № 2 (ТПЦ-2) Волжского трубного за-
вода (АО «ВТЗ») прессовой линии максимальным усилием 20 МН, и их изготовление возможно с использо-
ванием существующего инструментального парка. Вместе с этим на примере сортамента АО «ВТЗ» показа-
но, что использование прессового инструмента новой профилировки обеспечивает снижение величины пи-
кового усилия прессования на 10–13,5 %. При использовании метода конечных элементов, реализованного  
в САПР QForm 3D, проведена количественная оценка раздельного и комплексного применения инструмента 
отличных профилировок и их влияния на ЭСП процесса прессования. В заключение представляются выво-
ды, подтверждающие целесообразность дальнейшего физического моделирования процесса прессования 
труб с применением новых профилировок инструмента, обеспечивающих реализацию энергосберегающей 
технологи производства бесшовных труб. 

Ключевые слова: прессование труб; пресс-шайба; матрица; матрицедержатель; матричный узел; пиковое 
усилие; снижение усилия; прессовый инструмент; энерго- и ресурсосберегающие технологии. 
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Ya. Ig. Kosmatskiy 

INFLUENCE OF TOOL’S PROFILING ON ENERGY-POWER  
PARAMETERS OF THE PIPES EXTRUSION PROCESS 

The Russian research institute of the tube & pipe industries (ROSNITI JSC), Chelyabinsk 

It substantiates the task of modeling the pipe’s extrusion process with new technical solutions that pro-
vide maximum reduction efforts pipe’s extrusion. We consider pipes compaction process using different 
tool’s profiling and their impact on energy-power parameters (EPP) process, namely, the press-washer per-
formance radial, and tapered die block. This takes into account the technical possibility of subsequent pilot 
implementation of new technical solutions. Thus, the profiling of the tool designed to meet the technological 
features of the current in the pipe’s extrusion department No. 2 (PED-2) Volzhskiy Pipe Plant (VPP), press 
the line maximum force of 20 MN, and their production is possible using the existing tool of the park. At the 
same time, the example of the assortment of VPP shows that the use of extrusion’s tool of a new profiling 
reduces the magnitude of the peak compression force of 10–13.5%. By using the finite element method, im-
plemented in the QForm 3D, a quantitative assessment of the separate and combined use of the instrument 
other profiling and their impact on the EPP – pipe extrusion process. In conclusion, the findings are present-
ed, confirming the advisability of further physical modeling of the pipe’s extrusion process using new tool’s 
profiling, ensuring the implementation of energy-saving technologies of production of seamless pipes.  

Keywords: extrusion of pipes; press-washer; the die; die block; peak force; reduction efforts; pressing 
tools; energy- and resource-saving technologies. 

 

В трудах отечественных и зарубежных уче-
ных, занятых в области прессования, представле-
но немалое количество технических решений, 
направленных на снижение энергозатрат в про-
цессе прессования, которые можно условно клас-
сифицированы на три группы. Часть из них осно-
вана на конструктивных изменениях прессового 
оборудования и инструмента, как на основном 
факторе, влияющем на энергосиловые характери-
стики процесса, в частности, изменение профи-
лировки пресс-игл, матриц, конструкции пресс-
шайб, их материалов и режимов термической об-
работки. Другие же технические решения подра-
зумевают изменения в  технологии прессования, 
основываясь на корректировке режимов нагрева 
заготовок при прессовании, скоростных режимов 
движения прессового инструмента и т. д. Третьи 
же, основаны на изменении химического и реоло-
гического составов смазочных материалов, их 
физических и эксплуатационных свойств, конст-
рукции стеклосмазочных шайб. 

Вместе с этим, среди множества различных 
технических решений [1], в настоящее время 
при производстве трубной продукции реализо-
ваны немногие. Так, возможность прессования 
труб при использовании матричного узла с ко-

нической поверхностью достаточно глубоко ис-
следована в конце прошлого века [2]. По резуль-
татам этих исследований отмечается снижение 
усилия прессования с применением матриц  
с различными углами конусности, относительно 
плоских матриц. В развитии этого направления, 
в частности, решения вопроса предварительной 
подготовки конической поверхности заготовки, 
за счет реализации способов, замещающих ме-
ханическую обработку, а именно, процессы 
прошивки и экспандирования, в работе [3] про-
демонстрировано, в первом приближении, тео-
ретическое исследование формоизменения заго-
товки при изготовлении гильзы. Таким образом, 
ставиться задача дальнейшего исследования 
влияния рациональной, т. е. способной быть вы-
полненной в действующих условиях, профили-
ровки прессового инструмента на энергосило-
вые параметры процесса прессования труб.  

Моделирование процесса прессования труб из 
стали марки 12Х18Н10Т размером 45,0 × 4,0 мм,  
с использованием метода конечных элементов, 
реализованного в САПР QForm 3D, производи-
лось в три этапа. Так, на первом этапе исследо-
вался процесс прессования с применением пресс-
шайб существующей (рис. 1, а) [4] и разработан- 

 

    

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

Рис. 1. Пресс-шайба: 
а – существующая конструкция [4]; б – разработанная конструкция 

а б 
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ной конструкции (рис. 1, б), на втором, соот-

ветственно – процесс прессования с приме-

нением матричного узла, также существующей 

[4] и альтернативной конструкции, а на третьем 

этапе рассматривалось комплексное примене-

ние нового инструмента. Важно отметить, что 

исходные данные для моделирования процесса 

назначались исходя из реальных условий про-

цесса прессования труб в условиях ТПЦ-2 АО 

«ВТЗ». Так, в табл. 1 представлены исходные 

данные для моделирования процесса. 

 
    Таблица 1 

Исходные данные для моделирования процесса 
 

Параметр Значение 

Размер готовой трубы, мм 45,0 × 4,0 

Скорость прессования, мм/с 200 

Коэффициент трения на смазываемых поверхностях 0,02 

Материал гильзы 12Х18Н10Т 

Сопротивление деформации материала гильзы, МПа 210 

Диаметр гильзы, мм 152 

Длина гильзы, мм 400 

Диаметр осевого отверстия (после экспандирования), мм 52 

Диаметр матрицы, мм 46,1 

Диаметр пресс-иглы, мм 37,6 

Диаметр контейнера, мм 156 

Температура нагрева гильзы, ºС 1150 

Температура разогрева инструмента ºС 500 

Материал рабочего инструмента 4Х5МФС 

 

По результатам проведенного моделирова-
ния процесса прессования труб с применением 
пресс-шайбы существующей и разработанной 
конструкции получены зависимости усилия 

прессования от времени рабочего цикла про-
цесса. Сравнительная диаграмма изменения 
усилия прессования в течение одного рабочего 
цикла процесса представлена на рис. 2. 

 

 

 
Рис. 2. Графические зависимости изменения усилия прессования в процессе одного рабочего цикла: 
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В соответствии с представленной на рис. 2 
графической зависимостью подтверждается 
уменьшение значения пикового усилия прессо-
вания при использовании пресс-шайбы разрабо-
танной конструкции (рис. 1, б) и его более позд-
нее возникновение, вызванное дополнительным 
объемом свободного пространства, образован-
ного профилем рабочей поверхности пресс-шай-
бы и внутренней поверхностью контейнера.  
В остальном, характер изменения усилия прес-
сования в обоих случаях схож. Вместе с этим, 

полезно определить стадии процесса, соответст-
вующие возникновению пикового усилия прес-
сования в рассматриваемых случаях. Так, на  
рис. 3 представлены изображения модели про-
цесса прессования труб с применением пресс-
шайбы известной профилировки [4], где t1 – за-
вершение процесса распрессовки заготовки; t2 – 
начало истечения металла заготовки; t3 –прохож-
дение металла заготовки через канал матрицы 
(начало установившейся стадии). 

 

  
  

 
 

Рис. 3. Модель процесса прессования труб с применением существующей конструкции пресс-шайбы 
 
Пиковое усилие прессования достигается  

в начальной стадии процесса, после распрессовки 
гильзы в контейнере, при начале истечения ме-
талла в отверстие матрицы, что соответствует 
моменту времени t2 (через 0,25 с после начала 
движения пресс-шайбы). Значение усилия прес-

сования в установившейся стадии определяется 
интервалом значений от 12,5 до 14,5 МН. 

На рис. 4 представлены изображения моде-
ли процесса прессования труб с применением 
спроектированной конструкции пресс-шайбы 
(рис. 1, б). 

 

  
  

 
 

Рис. 4. Модель процесса прессования труб с применением разработанной конструкции пресс-шайбы 
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В рассматриваемом случае, при использова-
нии пресс-шайбы отличной профилировки, пико-
вое усилие прессования достигается в начальной 
стадии процесса, через 0,29 с после начала дви-
жения пресс-шайбы. Больший период времени до 
достижения пикового усилия, в сравнении с про-
цессом прессования при использовании пресс-
шайбы существующей конструкции, вероятно, 
обусловлен присутствием эффекта обратного те-
чения металла при распрессовке гильзы в кон-
тейнере и заполнении металлом полости, обра-
зуемой профилем пресс-шайбы и контейнером. 

Последнее достаточно хорошо корреспон-
дируется с изобретением [5], обеспечивающим 
аккумулирование энергии, проиллюстрирован-
ном в работе [6] на примере использования 
пружин сжатия в процессе прессования. При 
этом, как показано на рис. 2, пиковое усилие 
прессования на 13,5 % ниже значения, полу-
ченного при предыдущем моделировании. Зна-
чение  усилия прессования в установившейся 
стадии определяется интервалом значений от 
12,1 до 13,8 МН, что на 0,7 МН ниже уровня 
полученного при процессе с использованием 
пресс-шайбы существующей конструкции. 

Снижение усилия прессования при исполь-

зовании пресс-шайбы разработанной профили-
ровки может объясняться следующим. Характер 
локализации напряжений, при использовании 
существующей и разработанной конструкции 
пресс-шайб, схож. Однако в последнем случаем, 
по длине заготовки происходит более интенсив-
ная деформация металла. Уровень значений на-
пряжения на указанном участке выше на 30–40 %, 
соответственно деформация происходит более 
равномерно, без образования четких границ пе-
рехода значений напряжения на более высокие, 
к очагу деформации и пресс-шайбе. 

При исследовании процесса прессования  
с применением отличного от используемого 
ТПЦ-2 АО «ВТЗ» матричного узла, по конст-
руктивным соображениям (возможность пере-
точки существующего инструмента на новую 
профилировку), максимальное значение угла 
конусности принималось равным 21,0° ± 10/. 

С целью оценки влияния профилировки мат-
ричного узла существующей и разработанной 
конструкции на энергосиловые характеристики 
процесса прессования труб также как и в рас-
сматриваемом ранее случае строились сравни-
тельные диаграммы (рис. 5) изменения усилия 
прессования в процессе одного рабочего цикла. 

 
Рис. 5. Графические зависимости изменения  усилия прессования в процессе одного рабочего цикла:  

1
max 17,5 МНP = , 2

max 16,8 МНP =  
 
Анализ представленных на рис. 5 графичес-

ких зависимостей свидетельствует о том, что 
применение инструмента с конической рабочей 
поверхностью (матрицедержатель и матрица) 
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обеспечивает возможное снижение усилия 
прессования: пиковое – на 0,27 МН (1,6 %);  
в установившейся стадии процесса – на 0,40–
1,10 МН (2,5–7,0 %).  

На рис. 6 приводятся изображения модели 
процесса прессования труб, соответствующие 
указанным выше стадиям. 

 

  

 
Рис. 6. Модель процесса прессования труб с применением разработанной конструкции матричного узла  

 
Как видно из рис. 5 и 6, пиковое усилие 

прессования достигается в начальной стадии 
процесса, после распрессовки гильзы в контей-
нере, при начале истечения металла в отверстие 
матрицы, через 0,24 с после начала движения 
пресс-шайбы. Пиковое усилие прессования со-
ставило 16,8 МН, что на 1,6 % ниже, чем при 
использовании матричного узла существующей 
конструкции. Усилие прессования в устано-
вившейся стадии определяется интервалом зна-
чений от 11,4 до 14,3 МН. Среднее значение 
усилия прессования в установившейся стадии 
процесса на 0,65 МН ниже, чем при процессе с 
использованием матричного узла существую-
щей конструкции [4]. 

Также, с целью определения способа прес-
сования с наименьшими значениями энергоси-
ловых характеристик процесса, не меньший ин-

терес для исследования представляет совме-
щенное использование разработанной профи-
лировки пресс-шайбы и матричного узла с ко-
нусной рабочей поверхностью. На рис. 7, для 
сравнения представлены трехмерные модели 
процесса прессования труб в установившейся 
стадии с использованием существующего и спро-
ектированного инструментов. 

В соответствии с представленной на рис. 7, а 
моделью видно, что наибольшие напряжения 
возникают на контакте металла с конической 
поверхностью матрицедержателя и матрицы,  
и соответствуют диапазону значений от 190,0 
до 210,0 МПа. Кроме того, уровень интенсив-
ности напряжений на контакте металла с пресс-
шайбой наиболее низкий по сравнению с моде-
лью при использовании существующего инст-
румента (рис. 7, б). 

 

 
 

а б 

Рис. 7. Трехмерная модель процесса прессования труб:  
а – с применением пресс-шайбы и матричного узла разработанной конструкции; б – с применением существующего инструмента 
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С целью формирования однозначного заклю-
чения по результатам моделирования, с исполь-
зованием QForm 3D, процесса прессования труб  
с применением как существующих, так и разра-

ботанных профилировок инструмента, на рис. 8 
представлены соответствующие графические за-
висимости, соответствующие периоду возникно-
вения и снисхождения пикового усилия. 

 

 
Рис. 8. Графические зависимости изменения усилия прессования (период достижения величины пикового усилия): 

1
max 17,5 МНP = , 2

max 14,7 МНP = , 3
max 16,8 МНP = , 4

max 15,6 МНP =  
 
Значения усилия прессования: пикового, в ус-

тановившейся и конечной стадии процесса, при 
использовании перечисленных разновидностей 
профилировки инструмента, приведены в табл. 2. 
Нумерация вариантов процесса, представлен-
ных в табл. 2, следующая: 

1 – процесс прессования труб с применени-
ем существующей конструкции пресс-шайбы; 

2 – процесс прессования труб с применени-
ем разработанной конструкции пресс-шайбы; 

3 – процесс прессования труб с примене-
нием матричного узла разработанной конст-
рукции; 

4 – процесс прессования труб с применени-
ем пресс-шайбы и матричного узла разработан-
ной конструкции. 

 
Таблица 2 

Сводная таблица значений усилия прессования, МН 
 

Параметр 1 2 3 4 

Пиковое усилие прессования 17,5 14,7 16,8 15,6 

Усилие прессования в установившейся стадии процесса 12,5–15,4 12,10–13,9 11,4–15,0 10,8–13,9 

Усилие прессования к конечной стадии процесса 12,5 12,0 11,6 10,8 

 
Анализируя результаты, представленные  

в табл. 2, можно сделать вывод, что наимень-
шее значение пикового усилия прессования из 
представленных вариантов процесса обеспечи-
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вает вариант № 2 (процесс прессования труб  
с применением разработанной конструкции пресс-
шайбы). В установившейся стадии процесса наи-
меньший диапазон значений усилия прессования 
обеспечивается применением пресс-шайбы и мат-
ричного узла разработанной конструкции. Верх-
нее значение указанного диапазона аналогично 
значению, полученному в процессе прессования 
труб с использованием только пресс-шайбы раз-
работанной конструкции и составляет 13,90 МН. 
Однако применение дополнительно матричного 
узла разработанной конструкции позволяет сни-
зить нижнее значения интервала на 10 %. Ука-
занное значение составляет 12,1 и 10,8 МН соот-
ветственно для вариантов исполнения № 2 и 4. 

С целью оценки сходимости и подтвержде-
ния результатов исследования процесса прессо-
вания труб при использовании разработанной 
математической модели, реализованной в САПР 
QForm 3D, с применением прессового инстру-
мента существующей и разработанной конст-
рукции, предусматривается дальнейшее прове-
дение экспериментального исследования в лабо-
раторных условиях ОАО «РосНИТИ» и последу-
ющее опытно-промышленное опробование в про-
изводственных условиях ТПЦ-2 АО «ВТЗ». 
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При аналитическом решении задач механ
ки деформируемого твердого тела с концентр
тором напряжений, формоизменение элем
конструкции и формоизменение концентратора 
напряжений не учитывают [1]. В этом случае 
напряжения в прямоугольной пластине при н
однородном сложном напряженном состоянии 
вблизи центрального кругового отверстия о
ределяют при заданной зависимости растяг
вающего напряжения от осевой деформации. 
В действительности, прямоугольная пластина 
и концентратор напряжений с некоторого м
мента при одноосном растяжении претерпев
ют формоизменение. Проведем исследование 
влияния концентратора напряжений на ди
грамму механического состояния металлич
ского материала с развитой пластичностью.

С этой целью рассмотрим особенности фор
моизменения и разрушения двух плоских о
разцов (рис. 1). Из сопоставления фотоснимков 
при визуальном наблюдении растягиваемых 
пластин и диаграмм механического состояния 
определим моменты начала их формоизмен
ния. Исследуем влияние кругового отверстия 
на диаграмму механического состояния тит
нового сплава  ВТ1–0 [2]. 

 

 
а 

Рис. 1. Плоские образцы:
а – сплошной; б – с круговым отверстие

 
Используем обозначения: 

длина, 0c  – толщина, 0d  – диаметр кругового от

верстия, u  – удлинение в продольном напра
лении, h  – сужение в поперечном направлении, 

maxh  – поперечное сужение в самом узком ме
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При аналитическом решении задач механи-
ки деформируемого твердого тела с концентра-
тором напряжений, формоизменение элемента 
конструкции и формоизменение концентратора 
напряжений не учитывают [1]. В этом случае 
напряжения в прямоугольной пластине при не-
однородном сложном напряженном состоянии 
вблизи центрального кругового отверстия оп-
ределяют при заданной зависимости растяги-
вающего напряжения от осевой деформации.  
В действительности, прямоугольная пластина  
и концентратор напряжений с некоторого мо-
мента при одноосном растяжении претерпева-
ют формоизменение. Проведем исследование 
влияния концентратора напряжений на диа-

механического состояния металличе-
ского материала с развитой пластичностью. 

С этой целью рассмотрим особенности фор-
моизменения и разрушения двух плоских об-
разцов (рис. 1). Из сопоставления фотоснимков 
при визуальном наблюдении растягиваемых 

диаграмм механического состояния 
определим моменты начала их формоизмене-
ния. Исследуем влияние кругового отверстия 
на диаграмму механического состояния тита-

 
б 

Рис. 1. Плоские образцы: 
с круговым отверстием 

0a  – ширина, 0b  – 

диаметр кругового от-

удлинение в продольном направ-
сужение в поперечном направлении, 

поперечное сужение в самом узком мес-

те, σ  – истинное растягивающее напряжение, 
ε  – логарифмическая деформация, 

текучести, sσ  – предел прочности при растяж

нии, cracku  – удлинение сплошного образца 
в момент зарождения магистральной трещины, 

h
cracku  – удлинение образца с круговым отве

стием в момент зарождения магистральных 
трещин. 

Рассмотрим процесс одноосного растяж
ния тонкой сплошной пластины. Считаем, что 
при одном размере 0 0 0c a b<<
мирования происходит в одной плоскости 
(уменьшение толщины c u

тонкой платины сложно проводить измерение 
толщины). В этом случае площадь поперечного 
сечения убывает с увеличением 
дует 

( , ) .F hσ =

 

Из условия неизменности площади (на с
мом деле, площадь незначительно увеличится) 
продольного сечения прямоугольной пластины, 
получаем 

( ) 1 .h u a= −

Соотношения (1) и (2) 
зависимости 

( , ) .F uσ =

Следует обратить внимание, что на плоской 
поверхности пластического материала можно 
наблюдать интересный эффект 
ний скольжения происходит выход материала из 
плоскости и деформация сужения по толщине 
становится существенно не однородной [3].

Размеры испытанных образцов оказались сле
дующими: 0 40 ммa = , b

0 20 ммd = . Измерение продольного удлинения 

u  проводились по положению захватных ча
тей испытательной установки B
рость изменения положения захватных частей 
составила 2 мм / c . Регистрация текущего с
стояния базы образцов производилась фот
съемкой. При построении истинной диаграммы 

( )σ ε  в области относительных удлинений 

0/ 5 %u b >  в качестве деформации использ
валась логарифмическая деформация 

0ln(1 / )u bε = + . 
 

истинное растягивающее напряжение, 
логарифмическая деформация, yσ  – предел 

предел прочности при растяже-

удлинение сплошного образца  
в момент зарождения магистральной трещины, 

удлинение образца с круговым отвер-
стием в момент зарождения магистральных 

Рассмотрим процесс одноосного растяже-
ния тонкой сплошной пластины. Считаем, что 

0 0 0,c a b<<  процесс дефор-
мирования происходит в одной плоскости 

( )c u  не учитываем – для 
тонкой платины сложно проводить измерение 
толщины). В этом случае площадь поперечного 
сечения убывает с увеличением h , откуда сле-

0 0

( , ) .
[ ]

F
F h

c a h
σ =

−
              (1) 

Из условия неизменности площади (на са-
мом деле, площадь незначительно увеличится) 
продольного сечения прямоугольной пластины, 

0
0

0

( ) 1 .
b

h u a
b u

 
= − + 

           (2) 

Соотношения (1) и (2) приводят к искомой 

0

0 0 0

[ ]
( , ) .

F b u
F u

a b c

+
σ =             (3) 

Следует обратить внимание, что на плоской 
поверхности пластического материала можно 
наблюдать интересный эффект – на полосах ли-
ний скольжения происходит выход материала из 

деформация сужения по толщине 
становится существенно не однородной [3]. 

Размеры испытанных образцов оказались сле-
мм 0 100 ммb = , 0 0,5 ммc = , 

. Измерение продольного удлинения 

проводились по положению захватных час-
тей испытательной установки BISS P Ltd. Ско-
рость изменения положения захватных частей 

. Регистрация текущего со-
зы образцов производилась фото-

съемкой. При построении истинной диаграммы 
в области относительных удлинений 

в качестве деформации использо-
валась логарифмическая деформация 



 

 

 

 

 
14 мм 20 мм

  

 
24 мм 28 мм

  

 
30 мм 31 мм

  

 
32 мм 33 мм

 

Рис. 2. Формоизменение сплошного образца
при разных удлинениях 
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Рис. 3. Формоизменение образца с круговым 
отверстием при разных удлинениях
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образца с круговым  
при разных удлинениях 
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При идентификации начального момента 
формоизменения на диаграмме механического 
состояния считаем точку, удовлетворяющую ус-
ловию max 1 ммh h− = . При анализе процесса де-
формирования сплошной пластины (рис. 2, 4, 5), 
механические характеристики титанового спла- 
ва ВТ1–0 оказались следующими: 180 МПаyσ = ,

348 МПаsσ = .   Установлен   начальный  момент 
 

 
Рис. 4. Зависимость растягивающей силы от удлинения 

(до момента роста магистральных трещин): 
1 – сплошного образца; 2 – образца с круговым отверстием 

(значками обозначены начальные моменты формоизменения) 
 

 
Рис. 5. Зависимость растягивающего напряжения 

(до предела прочности) от логарифмической деформации: 
1 – сплошного образца; 2 – образца с круговым отверстием  

(значками обозначены начальные моменты формоизменения) 

локализации деформирования – достигается при 
напряжении 

sσ  ( 13 %sε = , 14 ммsu = ). 
При анализе процесса деформирования пла-

стины с центральным круговым отверстием 
(рис. 3, 4, 5) выявлено, что концентратор на-
пряжений с относительным размером ½ приво-
дит к заметному ослаблению плоского образца, 
при этом 311 МПаh

sσ = , 3 %h

sε = , 3 ммh

su = . 
Наблюдаются особенности роста магистраль-
ных трещин: в сплошном образце – от центра 
поперечного сечения ( crack 33 ммu = ), в образце 
с концентратором напряжений – от кругового 
отверстия ( crack 6,5 ммhu = ). 

Таким образом, концентратор напряжений 
приводит к заметному ослаблению прямо-
угольной пластины ( h

s sσ < σ ). Вместе с этим, 
из-за концентратора напряжений на диаграмме 
механического состояния ( 240 МПаh

yσ = ) на-

блюдается локальное упрочнение ( h

y yσ > σ ). Из 

проведенного анализа следует, что при напря-
жении / 0,89h

s s sσ ≤ σ σ = σ  можно пренебречь 
формоизменением концентратора напряжений. 
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Методами конечно-элементного моделирования исследовано круговое пластическое обжатие стального 

каната в четырехроликовой волоке. Показано, что такой вариант деформирования обеспечивает более бла-
гоприятную схему напряженного состояния в очаге деформации по сравнению с обжатием в монолитных 
волоках с минимальными величинами вытяжки проволок. Моделирование растяжения каната показало рост 
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PARAMETERS OPTIMIZATION OF PLASTICALLY COMPRESSED STEEL  
ROPE IN ORDER TO IMPROVE MECHANICAL AND SERVICE PROPERTIES 

 

Volgograd state technical university 
 

The finite-element modeling study circular compacted steel rope in four roller die. It is shown that this strain op-
tion provides a more favorable scheme of the state of stress in the deformation zone, compared with a reduction in 
the monolithic red tape with a minimum length of the wire drawing. Simulation showed growth rope tension force 
necessary to stretch it axially by 0.5%, with an increase in compression throughout the simulated range. 

Keywords: circular compacted, steel ropes, four roller die, deformation, finite element modeling, stress, tension. 
 

Применение кругового (радиального) пла-
стического обжатия стальных канатов позволя-
ет улучшить сразу несколько их характеристик: 
повысить точность изготовления прядей по 
диаметру, уплотнить свивку, устранить воз-
можную неравномерность натяжения проволок, 
сформировать полосовой контакт между про-
волоками и нейтрализовать свивочные напря-
жения [1]. Повышение технического ресурса за 
счет пластического обжатия прядей позволяет 
расширить область применения канатов в раз-
личных отраслях народного хозяйства. Пласти-
ческое обжатие проводится волочением в мо-
нолитных или роликовых волоках и применимо 
только при линейном касании (ЛК) проволок. 
При точечном касании (ТК) проволоки дефор-
мируются в местах контакта, что снижает их 
надежность при эксплуатации. Важным техно-
логическим параметром процесса обжатия яв-
ляется степень обжатия прядей, характеризуе-
мая линейным показателем qл [2,3], представ-
ляющим собой относительное уменьшение 
диаметра пряди. Решающее значение при на-
значении степени обжатия имеют условия экс-
плуатации каната. В работах [1,4] предлагается 
следующее деление величины обжатий для ка-
натов различного назначения: 

– калибровка прядей (qл < 3 %), рекомендуе-
мая для канатов массового назначения с целью 
повышения точности по диаметру и уменьшения 
контактных напряжений при эксплуатации; 

– средние обжатия (qл = 3–4 %), повышаю-
щие долговечность крановых канатов; 

– глубокие обжатия (qл > 8 %), обеспечи-
вающие работу канатов в условиях абразивного 
износа за счет высокой степени заполнения ме-
таллом поперечного сечения. 

В работе [5] установлено достижение в об-
ласти обжатий qл = 4–8 % максимальной про-
дольной жесткости прядей различной конструк-
ции, что необходимо для канатов, применяе-
мых в качестве ваеров, арматуры, грозозащит-
ных тросов. Повышение работоспособности пла-

стически обжатых прядей и канатов из них объ-
ясняется, среди прочего, более равномерным рас-
пределением нагрузки между составными эле-
ментами пряди [6] и ограничивается величиной 
степени обжатия, вызывающей уменьшение 
площади сечения пряди за счет вытяжки метал-
ла. Таким образом, повышение эксплуатацион-
ных свойств канатов возможно только в случае 
обоснованного назначения технологических па-
раметров обжатия.  

Целью настоящей статьи является исследо-
вание моделированием методом конечных эле-
ментов зависимости напряженно-деформиро-
ванного состояния проволок стального каната  
и его прочностных характеристик от величины 
обжатия в четырехроликовой волоке. 

Методика исследования 

Исследуемый канат состоит из центрального 
стального сердечника диаметром 2,34 мм (вре-
менное сопротивление разрыву σв = 1880 МПа)  
и трех слоев из высокопрочных стальных про-
волок: первый слой – 7 проволок диаметром 
1,66 мм (σв =2110 МПа), второй слой – 7 прово-
лок диаметром 1,62 мм (σв = 2040 МПа) и 7 про-
волок диаметром 1,27 мм (σв = 2170 МПа), тре-
тий слой – 14 проволок диаметром 1,98 мм (σв =  
= 1770 МПа). Моделирование процесса пласти-
ческого деформирования проводилось с исполь-
зованием модуля Abaqus/Explicit программного 
комплекса SIMULIA/Abaqus компании Abaqus, 
Inc. (USA), использующего явную схему интег-
рирования для сильно нелинейных переходных 
быстротекущих динамических процессов. Рас-
чет проводился с использованием модели Ми-
зеса. Материалы элементов деформируемой 
системы задавались изотропными с повышаю-
щимися пределами текучести σ0,2 при росте ло-
кальной пластической деформации. Для сниже-
ния времени расчета без потери точности ис-
пользовалось варьирование размеров параллеле-
пипедных ячеек в различных направлениях: по 
длине проволок – 1 мм; в поперечном сечении – 
3 % от периметра внешнего контура. Пластичес- 
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кое деформирование моделировали протягива-
нием системы свитых проволок линейного каса-
ния через четырехроликовую волоку с диамет-
ром роликов 140 мм (рис. 1). Выбранные парамет-
ры скорости вращения роликов (1,7 рад/с) и ли-
нейной скорости перемещения каната (0,12 м/с) 
обеспечивали отсутствие проскальзывания в зо-
не контакта ролики – канат. Выбранную вели-

чину обжатия достигали изменением профиля 
ручья в ролике. Для оценки степени деформации 
при обжатии использовался линейный показа-
тель ( )л 0 0/q d d d= − , где d0 – диаметр каната до 

деформации при плотной укладке цилиндриче-
ских проволок, d – диаметр каната после дефор-
мации. Конечный диаметр варьировался от 11,0 
до 10,25 мм (qл от 4,3 до 10,8 %). 

 
 

 
Рис. 1. Схема моделирования пластического обжатия каната (а) и поперечное сечение каната (б) 

 
 
После завершения прохождения четырехро-

ликовой волоки моделируемый отрезок кана- 
та длиной 100 мм растягивался со скоростью 
1,0 мм/с до удлинения 0,5 % с записью кривой 
«деформация – усилие». 

Моделирование деформирования системы  
с выбранными размерами стальных проволок 
показало формирование в процессе пластиче-
ского обжатия напряженного состояния с мак-
симальными напряжениями Мизеса в проволо-
ках первого и второго слоя (рис. 2). Увеличение 
обжатия каната приводит к росту эквивалент-
ных напряжений в проволоках наружного слоя 
и одновременному увеличению гребешков  
в зоне зазора между роликами волоки. Вырав-
нивание распределения эквивалентных напря-
жений по сечению каната объясняется более 
благоприятной схемой напряженного состояния 

в очаге деформации при обжатии в роликовой 
волоке (уменьшением доли растягивающих на-
пряжений). 

Распределение эквивалентной пластической 
деформации (рис. 3) несколько отличается от 
распределения напряжений Мизеса: основная 
пластическая деформация локализована на 
внешней поверхности проволок наружного 
слоя и с ростом обжатия захватывает все боль-
шую площадь сечения проволок наружного 
слоя и локальные участки контактов между 
проволоками сердечника, первого и второго 
слоя. Отличия в характере распределения на-
пряжений Мизеса и эквивалентных пластиче-
ских деформаций по сечению каната объясня-
ется различиями прочностных свойств прово-
лок разного диаметра, связанными с изменени-
ем степени наклепа при волочении. 

 

а 

б 
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Рис. 2. Изменение напряжений Мизеса в проволоках каната на выходе  

из четырехроликовой волоки после различной степени пластического обжатия, %: 
а – 4,3; б – 6,5; в – 8,7; г – 10,8 

 

 
Рис. 3. Изменение эквивалентных деформаций в проволоках каната на выходе  

из четырехроликовой волоки после различной степени пластического обжатия, %: 
а – 4,3; б – 6,5; в – 8,7; г – 10,8 

а б 

в г 

а б 

в г 
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Пластическое обжатие в четырехроликовой 
волоке не приводит к существенной вытяжке 
проволок каната в исследованном диапазоне 
обжатий (рис. 4). Вытяжка растет с увеличени-
ем степени пластического обжатия, но даже 
при обжатии каната до 10,8 % величина осевой 

деформации проволок наружного слоя не пре-
вышает 4–6 %. Это легко объяснимо, если учесть 
уменьшение контактного трения и практически 
полное отсутствие сдвиговых напряжений на 
границе ролик-проволока. 

 

 
Рис. 4. Изменение вытяжки проволок каната на выходе из четырехроликовой волоки  

после различной степени пластического обжатия, %: 
а – 4,3; б – 6,5; в – 8,7; г – 10,8 

 

 
Рис. 5. Кривые усилие растяжения –- деформация канатов 

после различной степени пластического обжатия, %: 
1 – 4,3; 2 – 6,5; 3 – 8,7; 4 – 10,8 

 
Моделирование растяжения пластически об-

жатого каната показало рост усилия, необходи-

мого для осевого вытягивания каната на 0,5 %, 
по мере увеличения обжатия во всем промоде-
лированном диапазоне обжатий (рис. 5). Одна-
ко при небольших деформациях продольная 
жесткость каната, подвергнутого пластическо-
му обжатию 10,8 %, несколько ниже (кривая 4 
на рис. 5), чем при всех промоделированных об-
жатиях, что связано с незначительной вытяж-
кой проволок каната (рис. 4, г). 

Выводы 

1. Проведено моделирование деформирова-
ния элементов стального каната при круговом 
пластическом обжатии в четырехроликовой во-
локе, позволившее исследовать зависимость 
напряженно-деформированного состояния про-
волок от величины обжатия. Показано, что та-
кой вариант кругового пластического дефор-
мирования обеспечивает более благоприятную 
схему напряженного состояния в очаге дефор-

а б 

в г 
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мации по сравнению с обжатием в монолитных 
волоках, вытяжка проволок не превышает 4–6 % 
даже при степени обжатия qл = 10,8 %.  

2. Моделирование растяжения пластически 
обжатого каната показало рост усилия, необхо-
димого для осевого вытягивания каната, по ме-
ре увеличения степени обжатия. Пластическое 
обжатие 10,8 % вызывает при растяжении сни-
жение продольной жесткости каната при не-
больших деформациях. 
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Предложен метод расчетного определения сближения и контактной жесткости деталей двоякой кривиз-
ны близкой твердости. Метод сохраняет свою достоверность при различном сочетании пластических твер-
достей материалов деталей, то есть справедлив при различных явлениях, протекающих в зоне упругопла-
стического контакта (упругопластическое внедрение или сплющивание, а также одновременная упругопла-
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The method of calculation of convergence and contact stiffness of double curvature parts with close hardness is 
proposed. The method retains its authenticity with a different combination of material plastic hardness of parts, that 
is valid for the various phenomena occurring in the elastoplastic contact zone (elastoplastic introduction or flatten-
ing, as well as simultaneous elastoplastic deformation of the parts in contact). 
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Контактная жесткость, очевидно, может быть 
измерена экспериментально. При этом к стыку 
деталей с первоначально точечным контактом 
прикладывают нормальную силу F и измеряют 
возникающее при этом сближение в контакте α. 
Коэффициент нормальной контактной жесткости 
контакта j вычисляют по формуле 

j = F/α.                              (1) 

Однако полученные таким путем значения j 
справедливы только для тех условий (размеры 
и кривизна деталей, механические свойства  
и упругие константы материалов деталей), для 
которых проводился эксперимент. 

Расчетный метод определения сближения  
(а также контактной жесткости) в упругопла-
стическом контакте детали и индентора двоя-
кой кривизны описан в работе [1]. Согласно это- 

_________________________ 
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му методу предварительно определяют предел 
текучести σт, временное сопротивление σв  и пре-
дельную равномерную деформацию εр мате-
риала детали (которая упругопластически де-
формируется при контактном нагружении) при 
растяжении, с учетом которых определяют ин-
тенсивность εi,0  упругопластической деформа-
ции в центре упругопластического отпечатка, 
по величине которой вычисляют остаточную 
составляющую сближения h в центре контакта, 
а по сумме упругой и остаточной составляю-
щих вычисляют величину полного сближения α 
в контакте и коэффициент j нормальной кон-
тактной жесткости. Описанный метод справед-
лив только в условиях, когда одна из деталей 
(индентор) имеет значительно большую твер-
дость (не менее чем в 2 раза), чем вторая и вне-
дряется в ее поверхность.  

Необходимо отметить, что контактное взаи-
модействие деталей, твердости материалов ко-
торых отличаются менее чем в 2 раза (в таких 
условиях обе детали упругопластически дефор-
мируются в контакте) наиболее часто реализует-
ся в современной технике. В данной работе 
предложен универсальный метод определения 
коэффициента нормальной жесткости первона-
чально точечного упругопластического контакта 
деталей, который справедлив при произвольном 
сочетании значений пластической твердости [2] 
материалов контактирующих деталей. 

Метод базируется на предложенном авто-
рами понятии приведенной пластической твер-
дости контактирующих деталей НДпр, которую 
определяют как  

НДпр = 1,5⋅НД1⋅НД2/(НД1 + НД2),           (2) 

при этом, если НД1 ≥ 2⋅НД2, то есть происходит 
внедрение первой детали во вторую, то прини-
мают НД1 = 2⋅НД2 и согласно формуле (2) приве-
денная твердость НДпр = НД2; если НД1 ≤ 0,5⋅НД2, 
то есть происходит контактное сплющивание 
первой детали, то принимают НД1 = 0,5⋅НД2 и со-
гласно формуле (2) приведенная твердость НДпр = 
= НД1; если пластическая твердость первой дета-
ли находится в диапазоне 0,5⋅НД2 > НД1 < НД2,  
то значение приведенной пластической твердости 
НДпр вычисляют по измеренным значениям НД1  

и НД2 по формуле (2). 
С использованием полученного значения 

НДпр определяют суммарную остаточную со-
ставляющую сближения h∑ в центре контакта 
деталей по формуле 

0
пр 2

пр прHД

b

F F
h a R

R
∑

 −
= ⋅ ⋅   ⋅ 

,            (3) 

с учетом которой определяют суммарную уп-
ругую αу,∑ составляющую сближения в центре 
контакта деталей по формуле  

( )22 2
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с последующим определением суммарного 
полного сближения в контакте α∑ = h∑ + αу,∑  
и коэффициента j нормальной контактной же-
сткости упругопластического контакта деталей 
двоякой кривизны 

j = F/α∑,                          (5) 

где НДпр – приведенная пластическая твердость 
контактирующих деталей; НД1 – пластическая 
твердость первой детали; НД2 – пластическая 
твердость второй детали; h∑ – суммарная оста-
точная составляющая сближения в центре кон-
такта; Rпр – приведенный радиус кривизны кон-
тактирующих деталей [3]; F0 – контактная на-
грузка, соответствующая появлению остаточ-
ной деформации в центре контакта [3]; F – ра-
бочая контактная нагрузка; а и b – коэффици-
енты [4], зависящие от соотношения пластиче-
ских твердостей материала деталей HД1/HД2  
в зоне контакта; αу,∑ – суммарная упругая со-
ставляющая сближения в центре контакта; 

( )2
1,2 1,2 1,21 µ πk E= − ⋅ ; µ и E – соответственно 

коэффициент Пуассона и модуль нормальной 
упругости (индексы 1 и 2 относятся к материа-
лам первой и второй детали); α∑ – суммарное 
полное сближение в центре контакта. 

Необходимо подчеркнуть, что если значения 
пластической твердости НД1 и НД2 отличаются 
в 2 раза и более, то упругопластическая дефор-
мация в зоне контакта возникает на поверхности 
в зоне контакта той из деталей, твердость кото-
рой существенно меньше. Если же пластические 
твердости НД1 и НД2 соизмеримы, то есть отли-
чаются менее чем в 2 раза, то упругопластиче-
ская деформация в зоне контакта одновременно 
возникает на поверхностях обеих деталей. Это 
позволяет определять коэффициент нормальной 
жесткости упругопластического контакта дета-
лей двоякой кривизны при произвольном соче-
тании значений пластических твердостей НД1  
и НД2 в зоне контакта, что и делает предлагае-
мый способ универсальным. 

Необходимо подчеркнуть, что формула (3), 
определяющая суммарную остаточную часть 
сближения h∑ в центре контакта деталей, также 



ИЗВЕСТИЯ ВолгГТУ 
 

 

 

85

является универсальной и справедлива для всех 
возможных явлений (одновременная упруго-
пластическая в зоне контакта первой и второй 
детали, упругопластическое внедрение в одну 
из деталей, упругопластическое сплющивание 
одной из деталей), которые могут иметь место в 
зоне контакте деталей: 

1. Случай упругопластического внедрения, 
например, первой, гораздо более твердой 
(НД1 ≥ 2⋅НД2), детали во вторую; при этом для 
крайнего значения НД1 = 2⋅НД2 коэффициенты 
в формуле (3) согласно [4] равны a = 0,159, 
b = 1, а формула (3) преобразуется к известно-
му [3] виду (при НДпр = НД2) 

0

2 пр2 HД

F F
h

R

−
=
π ⋅ ⋅

.                (6) 

2. Случай упругопластического сплющивания 
первой гораздо менее твердой (НД1 ≤ 0,5⋅НД2) 
детали второй деталью; при этом для крайнего 
значения НД1 = 0,5⋅НД2 коэффициенты в фор-
муле (3) согласно [4] равны a = 0,33, b = 1,23,  
а формула (3) преобразуется к известному [5] 
виду (при НДпр = НД1) 
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3. Случай упругопластического контакта 
деталей, материалы которых имеют близкие 
твердости (0,5⋅НД2 > НД1 < НД2), то есть отли-
чаются менее чем в 2 раза. При этом коэффи-
циенты а и b (в формуле 3) определяют по за-
висимостям, приведенным в работе [4], по из-
меренному соотношению пластических твердо-
стей НД1/НД2 материалов первой и второй 
деталей в зоне контакта. 

Экспериментальное определение коэффици-
ента нормальной контактной жесткости упруго-
пластического контакта деталей двоякой кри-
визны провели на деталях, изготовленных их 
сталей различного уровня пластической твердо-
сти НД. Упругие константы материалов деталей 
µ1 = µ2 = 0,28, E1 = E2 = 2·105 МПа. В табл. 1 
представлены геометрические параметры, пла-
стическая твердость испытанных деталей и при-
веденная пластическая твердость контактирую-
щих деталей, а также указаны явления, проте-
кающие в зоне силового контакта деталей. 

Результаты сравнительных испытаний при-
ведены в табл. 2 и 3. 

 
Таблица 1 

Параметры испытанных деталей 
 

Номер партии 
контактирую-
щих деталей 

Деталь 1 Деталь 2 Приведенный радиус  
кривизны Rпр (мм), 

приведенная твердость 
НДпр, МПа 

Отношение НД1/НД2   
и явления, протекающие  
в зоне силового контакта 

пластическая твердость, МПа 

радиусы кривизны, мм 

1 
НД1 = 3679 НД2 = 2256 2,5 

2100 

1,63, 
обе детали упругопластически 

деформируются в зоне контакта R1,1 = R1,2 = 2,5 R2,1 = R2,2 = ∞ 

2 
НД1 = 3679 НД2 = 2521 2,5, 

2244 

1,46, 
обе детали упругопластически 

деформируются в зоне контакта R1,1 = R1,2 = 2,5 R2,1 = R2,2 = ∞ 

3 
НД1 = 2433 НД2 = 2904 2,5, 

1986 

0,84, 
обе детали упругопластически 

деформируются в зоне контакта R1,1 = R1,2 = 2,5 R2,1 = R2,2 = ∞ 

4 
НД1 = 3679 НД2 = 6229 2,5, 

3470 

0,59, 
обе детали упругопластически 

деформируются в зоне контакта R1,1 = R1,2 = 2,5 R2,1 = R2,2 = ∞ 

5 
НД1 = 1490 НД2 = 11200 12,05, 

1490 

0,13, 
деталь 1 упругопластически 

сплющивается в зоне контакта R1,1 = 14,4; R1,2 = 10,16 R2,1 = R2,2 = ∞ 

6 
НД1 = 1490 НД2 = 11200 4,54, 

1490 

0,13, 
деталь 1 упругопластически 

сплющивается в зоне контакта R1,1 = 14,85; R1,2 = 1,56 R2,1 = R2,2 = ∞ 

7 

НД1 = 11200 НД2 = 3210 
2,5, 
3210 

3,49, 
деталь 1 внедряется в упругопла-

стически деформирующуюся  
поверхность детали 2 

R1,1 = R1,2 = 2,5 R2,1 = R2,2 = ∞ 

8 

НД1 = 11200 НД2 = 2000 
2,5, 
2000 

5,6, 
деталь 1 внедряется в упругопла-

стически деформирующуюся  
поверхность детали 2 

R1,1 = R1,2 = 2,5 R2,1 = R2,2 = ∞ 
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Как видно из табл. 2, при использовании 
описанного метода определения коэффициента 
нормальной жесткости упругопластического 
контакта деталей двоякой кривизны обеспечи-
вается определение суммарной остаточной со-
ставляющей сближения h∑ в центре контакта 

деталей с погрешностью, не превышающей 5 % 
по сравнению с данными эксперимента при 
любом соотношении пластических твердостей 
контактирующих деталей, в то время как по ме-
тоду, описанному в работе [1] погрешность мо-
жет достигать 39 %. 

 
Таблица 2 

Значения суммарной остаточной составляющей сближения в центре контакта деталей,  
определенные по формуле (3) – h∑, по методу работы [1] – h и найденные экспериментально – hэ 

 

Номер партии 
контактирую-
щих деталей 

Рабочая  
контактная  

нагрузка F, кН 

h∑, мм 
(форм. 3) 

h, мм 
(по методу  
работы [1]) 

hэ, мм 

Погрешность 

э

э

100 %
h h

h

Σ−  э

э

100 %
h h

h

−  

1 

3,270 0,096 0,092 0,098 2,04 6,12 

6,540 0,199 0,185 0,195 -2,05 7,50 

9,800 0,305 0.276 0,314 2,87 12,10 

2 

3,270 0,089 0,083 0,093 4,30 10,75 

6,540 0,188 0,165 0,183 -3,30 13,61 

8,175 0,239 0,207 0,251 4,78 17,53 

3 

2,450 0,081 0,064 0,083 2,41 22,90 

4,900 0,183 0,128 0,188 2,66 31,91 

9,800 0,414 0,256 0,410 -0,98 38,56 

4 

3,270 0,071 0,057 0,074 4,05 22,97 

4,900 0,116 0,085 0,114 -1,75 27,97 

6,540 0,165 0,113 0,170 2,94 33,53 

5 

19,620 0,208 0,174 0,210 0,95 17,14 

24,530 0,273 0,218 0,280 2,50 22,14 

29,430 0,342 0,261 0,350 2,29 25,43 

6 

2,450 0,067 0,058 0,690 2,90 15,94 

4,900 0,157 0,115 0,155 -1,29 25,81 

9,800 0,368 0,230 0,360 -2,22 39,47 

7 

2,450 0,049 0,049 0,050 2,00 2,00 

4,900 0,097 0,097 0,099 2,02 2,02 

9,800 0,194 0,194 0,196 1,02 1,02 

8 

2,450 0,078 0,078 0,080 2,50 2,50 

4,900 0,156 0,156 0,161 3,10 3,10 

9,800 0,312 0,312 0,317 1,58 1,58 

 
Из табл. 3 видно, что аналогичные резуль-

таты получены и для коэффициента нормаль-
ной жесткости упругопластического контакта 
деталей двоякой кривизны. При этом с ростом 
рабочей контактной нагрузки (то есть с увели-
чением упругопластической деформации в зоне 
контакта) погрешность определения коэффици-
ента нормальной жесткости упругопластиче-
ского контакта деталей двоякой кривизны по 
методу [1] возрастает. 

Таким образом, результаты эксперименталь-

ной проверки свидетельствуют о пригодности 
описанного метода для практического использо-
вания. При этом метод является универсальным  
и сохраняет свою достоверность при произволь-
ном сочетании пластических твердостей контак-
тирующих деталей двоякой кривизны, то есть, 
пригоден для использования при всех возможных 
явлениях, протекающих в зоне упругопластиче-
ского контакта (упругопластическое внедрение 
или сплющивание, а также одновременная упру-
гопластическая деформация деталей в контакте). 
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Таблица 3 

Значения суммарного полного сближения и коэффициента нормальной контактной жесткости 
упругопластического контакта, определенные по описанному методу (α∑, j∑),  

по методу работы [1] (α, j) и найденные экспериментально (αэ, jэ) 
 

Номер партии 
контактиру-

ющих деталей 

Рабочая  
контактная  

нагрузка F, кН 

Описанный метод По методу работы [1] Эксперимент Погрешность 

α∑, мм j∑, кН/мм α, мм j, кН/мм αэ, мм jэ, кН/мм э

э

100 %
j j

j

Σ−  э

э

100 %
j j

j

−  

1 

3,270 0,126 25,95 0,122 26,80 0,129 25,35 -0,24 -5,72 

6,540 0,241 27,14 0,229 28,56 0,235 27,83 2,48 -2,62 

9,800 0,357 27,45 0,331 29,61 0,367 26,70 2,81 -10,90 

2 

3,270 0,120 27,25 0,115 28,43 0,125 26,16 -4,17 -8,68 

6,540 0,232 28,19 0,211 30,99 0,225 29,07 3,03 6,60 

8,175 0,288 28,39 0,258 31,69 0,299 27,34 3,84 -15,91 

3 

2,450 0,106 23,11 0,091 26,92 0,108 22,68 -1,89 -18,70 

4,900 0,217 22,37 0,167 29,34 0,223 21,97 1,82 -33,54 

9,800 0,460 21,30 0,313 31,31 0,454 21,59 1,34 -45,02 

4 

3,270 0,105 31,14 0,094 34,79 0,108 30,29 3,21 -14,86 

4,900 0,156 31,41 0,131 37,40 0,155 31,62 0,66 -18,28 

6,540 0,211 30,99 0,163 40,12 0,215 30,42 -1,87 -31,89 

5 

19,620 0,264 74,32 0,234 83,85 0,264 74,31 -0,01 -12,84 

24,530 0,335 73,22 0,285 86,07 0,342 71,73 -2,08 -20,00 

29,430 0,409 71,96 0,336 87,59 0,418 70,41 -2,20 -24,40 

6 

2,450 0,087 28,16 0,079 31,01 0,089 27,53 -2,29 -12,64 

4,900 0,184 26,63 0,146 33,56 0,180 27,22 2,17 -23,29 

9,800 0,404 24,26 0,274 35,77 0,397 24,69 1,74 -44,88 

7 

2,450 0,079 31,01 0,079 31,01 0,080 30,63 1,24 1,24 

4,900 0,140 35,00 0,140 35,00 0,142 34,51 1,42 1,42 

9,800 0,256 38,28 0,256 38,28 0,258 37,98 -0,79 -0,79 

8 

2,450 0,103 23,79 0,103 23,79 0,105 23,33 -1,97 -1,97 

4,900 0,192 25,52 0,192 25,52 0,197 24,87 -2,61 -2,61 

9,800 0,363 26,99 0,363 26,99 0,368 26,63 -1,35 -1,35 

 
Разработанный метод может быть исполь-

зован как в случае единичного контакта дета-
лей двоякой кривизны (например, в контакте 
тяжело нагруженных деталей фрикционных пе-
редач, шариковых подшипников качения, 
опорных катков и т. п., то есть в тех случаях, 
когда в зоне контакта может возникнуть упру-
гопластическая деформация), так и в сопряже-
нии шероховатых поверхностей деталей (в тех 
случаях, когда микровыступы описываются по-
верхностями двоякой кривизны). 

Кроме того, предлагаемый метод может 
быть использован для определения режимов по-
верхностного пластического деформирования, 
например, при упрочнении дробеобработкой по-
верхностей деталей, пластическая твердость ма-

териала которых соизмерима с пластической 
твердостью инструмента (дроби): при этом дро-
бинки не только образуют остаточные отпечатки 
на упрочняемой поверхности, но и сами частич-
но сплющиваются; такие явления возникают, 
например, при дробеобработке цементованных 
поверхностей зубьев зубчатых колес. 
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При сварке плавлением деталей из алюми-
ниевых сплавов с титановыми для исключения 
вероятности образования хрупких интерметал-
лидов, снижающих надежность конструкций, 
между соединяемыми деталями могут вводить 
сваренные взрывом титано-алюминиевые пере-
ходники различного профиля. Увеличение тру-
доемкости получения сварной конструкции 
(выполнение двух сварных швов вместо одно-
го) компенсируется повышением ресурса [1]. 
Между слоями из алюминиевых и титановых 
сплавов в переходнике вводят прослойку алю-
миния, играющую роль буфера пластичности 
при сварке взрывом и диффузионного барьера 
при повышенных эксплуатационных темпера-
турах. Прочность переходника при нагружении 
в направлении, нормальном границе раздела 
слоев, определяется свойствами и толщиной 
прослойки алюминия: с уменьшением толщины 

усиливается эффект контактного упрочнения 
[1]. Моделирование методом конечных элемен-
тов с использованием пакета компьютерных 
программ SIMULIA/Abaqus поведения образ-
цов при изгибе и растяжении [2, 3] показало хо-
рошую сходимость с ранее проведенными экс-
периментальными исследованиями [4, 5].  

В технической литературе отсутствуют дан-
ные об особенностях поведения при сжатии об-
разцов титано-алюминиевых композитов, хотя 
переходные элементы могут эксплуатироваться 
и при таком напряженно-деформированном со-
стоянии. 

Целью настоящей работы являлось выявле-
ние при моделировании деформации зависимо-
сти поведения при сжатии образцов круглого 
поперечного сечения титано-алюминиевых ком-
позитов от варьируемой толщины мягкой про-
слойкой из АД1. 

_________________________ 

 Гуревич Л. М., Новиков Р. Е., Писарев С. П., 2016 
*  Исследование выполнено за счет гранта Российского научного фонда (проект №14-29-00158). 
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3D-моделирование процессов деформиро-
вания и разрушения при сжатии цилиндриче-
ского образца Ø10 мм титано-алюминиевого 
композита ВТ6–АД1–АМг6 методом конечных 
элементов проводилось с использованием мо-
дуля Abaqus/Explicit программного комплекса 
SIMULIA/Abaqus, использующего явную схему 
интегрирования для сильно нелинейных пере-
ходных быстротекущих динамических процес-
сов. Расчет проводился с использованием мо-
дели Мизеса. Упрочнение сплавов в результате 
пластического деформирования задавали моде-
лью пластичности Джонсона–Кука [6], а. раз-
рушение описывалось моделью разрушения 
Джонсона–Кука [7]. Значения параметров для 
выбранных материалов принималось по дан-
ным [6–8].  

Относительная толщина прослойки АД1 варь-
ировалась от χАД1 = 0,2 (2 мм) до χАД1 = 0,0125 
(0,125 мм), толщины слоев АМг6 и ВТ6 равня-
лись 10 мм. Прочность связей между слоями 

соответствовала прочности наименее прочного 
элемента пары. В направлении нагружения  
в слоях AМг6, ВТ1-0 и АД1 укладывалось 20 сло-
ев ячеек. Размер сторон ячеек конечно-элемент-
ной сетки в поперечном сечении элементов 
композита из AМг6, МА2-1 и АД-1 не превы-
шал 0,0125 мм. Моделируемая скорость сжатия 
образца – 2 мм/с. 

Проведенное моделирование показало зна-
чительные различия в характере деформирова-
ния и разрушения основных слоев композиции 
при изменении толщины прослойки. Разруше-
ние происходило по алюминиевой прослойке 
при всех толщинах прослойки, причем первые 
ячейки алюминия разрушались на границе  
с более прочными слоями. Уменьшение толщи-
ны прослойки приводило к росту напряжений 
Мизеса в слоях АМг6 и титанового сплавов  
в момент разрушения первых ячеек алюминия, 
максимальные напряжения распределяются  
в слоях АМг6 и ВТ6 вблизи оси образца (рис. 1). 

 

 
 

Рис. 1. Изменение характера распределения напряжений Мизеса при сжатии цилиндрического образца композита 
АМг6–АД1–ВТ6 в момент начала разрушения ячеек при варьировании относительной толщины мягкой прослойки χАД1: 

1 – χАД1=0,2; 2 – χАД1=0,1; 3 – χАД1=0,05; 4 – χАД1=0,025; 5 – 0,013 (четверть образца условно вырезана) 

 
На рис. 2 показано распределение радиаль-

ных деформаций в зоне, захватывающей по че-
тыре слоя ячеек АМг6 и ВТ6, а также полно-
стью слой АД1 (для большей наглядности кри-
вые на графике размещены симметрично сред-
ней плоскости алюминиевой прослойки). 
Максимальные величины радиальной пласти-
ческой деформации локализуются в алюминие-
вой прослойке на границе с ВТ6 и АМг6, при-
чем при больших толщинах прослойки дефор-
мация, приводящая к разрушению ячеек алю-
миния вблизи цилиндрической поверхности 
практически одинакова в слоях на границе  
с алюминиевым и титановым сплавами. Умень-

шение толщины прослойки приводило к слож-
ному характеру изменения критической дефор-
мации: при толщине χАД1=0,1 критическая ве-
личина радиальной деформации уменьшается,  
а затем, по мере утонения алюминиевой про-
слойки, начинает расти, причем особенно силь-
но увеличивается критическая радиальная де-
формация на границе с ВТ6. По мере уменьше-
ния толщины прослойки АД1 средний уровень 
радиальных деформаций на периферии по всей 
ее толщины растет. 

Полученные при моделировании кривые 
«усилие–деформация» для образцов с различны-
ми толщинами прослойки показаны на рис. 3. 
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Максимальные усилия, которые способны вы-
держивать титано-алюминиевые композиты  
с различной толщиной алюминиевой прослой-
ки при сжатии, растут по мере уменьшения 
толщины прослойки. Отношение величины де-
формации, при которой наблюдается макси-
мальной усилие, к толщине алюминиевой про-
слойки возрастает с ≈ 0,07 при толщинах алю-
миния 2 и 1 мм до 1 при толщине алюминия 
0,125 мм. При толщине алюминиевой прослой-
ке 2 мм максимально допустимое усилие в 2 ра-
за ниже, чем при толщине АД1 0,125 мм. 

 

 
Рис. 2. Изменение характера распределения радиальной 
деформации при сжатии цилиндрического образца ком-
позита АМг6–АД1–ВТ6 в момент начала разрушения  
ячеек при варьировании относительной толщины мягкой 

прослойки χАД1: 
1 – χАД1=0,2; 2 – χАД1=0,1; 3– χАД1=0,05; 4 – χАД1=0,025; 5 – 0,013 

 

 
Рис. 3. Изменение полученных при моделировании кри-

вых «усилие–деформация» для образцов с круглым попе-
речным сечением при варьировании относительной тол-

щины мягкой прослойки χАД1: 
1 – χАД1=0,2; 2 – χАД1=0,1; 3 – χАД1=0,05; 4 – χАД1=0,025; 5 – χАД1=0,0125 

 
Сжатие композиционных материалов с мяг-

кой прослойкой приводит к разрушению при 

деформациях образца значительно меньших, 
чем при растяжении, например, аналогичный 
образец с толщиной прослойки алюминия 2 мм 
выдерживал без разрушения ячеек осевую де-
формацию 1,4 мм. 

В ы в о д  
Моделирование методом конечных элемен-

тов сжатия титано-алюминиевых композици-
онных слоистых материалов показало значи-
тельные различия в характере деформирования 
и разрушения основных слоев при изменении 
толщины прослойки. Разрушение при всех мо-
делируемых толщинах при сжатии происходи-
ло по алюминиевой прослойке на границе с бо-
лее прочными слоями. 
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В работе исследована кинетика релаксации напряжений первого рода в ряде материалов, типичных для 
химического и нефтяного машиностроения, в условиях, моделирующих режимы послесварочной термооб-
работки для снижения напряжений. Был проведен химический анализ образца, построены кинетические ре-
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In this paper, we investigated the kinetics of strain relaxation of the first kind in a number of materials typical of 
chemical and petroleum engineering, under conditions simulating the modes postweld heat treatment to reduce 
strain. Was carried out chemical analysis of the sample, constructed the kinetic relaxation curves and investigated 
the microstructure. 
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Исследование релаксационной стойкости 
низколегированных свариваемых сталей пред-
ставляет важную научную и практическую за-
дачу, поскольку большинство сварных конст-
рукций, например, в химическом и нефтяном 
машиностроении подвергают термообработке 
для снижения остаточных сварочных напряже-
ний. Согласно данным работы [2], снижение 
напряжений протекает в условиях простой уп-
ругопластической релаксации  [1]. 

В большинстве случаев, исследования в об-
ласти релаксации напряжений, направлены на 
повышение сопротивления релаксации в конст-
рукционных материалах путем легирования 
или специальной термообработки [1, 3]. При-
менительно к условиям послесварочной термо-
обработки, решается обратная задача: при ми-
нимальных энергозатратах обеспечить макси-
мальное снижение остаточных напряжений. 

Для проведения исследований использовали 
низколегированную (09Г2С) и малоуглероди-
стую (20ЮЧ) стали, химический состав и неко-

торые свойства которых приведены в таблице. 
Из листового проката в направлении проката 
вырезали пластины размером 200х30х3 мм. По-
сле механической резки и шлифования полу-
ченные заготовки изгибали до получения под-
ковообразного профиля, после чего проводили 
нормализационный отжиг при 930–950 ºС. Тер-
мообработанные образцы очищали от окалины 
и зачищали обезуглероженный слой в зоне мак-
симальной кривизны. На обезжиренную по-
верхность наклеивали тензорезистор. После 
просушки, используя стандартную мостовую 
схему, снимали «нулевой» отсчет. 

Во всех испытаниях начальное напряжение 
составляло 0,9 предела текучести исследуемой 
стали в состоянии поставки. Нагруженный об-
разец помещали в печь с заданной температу-
рой и после термообработки охлаждали на воз-
духе. Дополнительно учитывали неодинаковое 
температурное расширение образца и струбци-
ны, догружая его на величину ∆σ0, пропорцио-
нальную величине термического расширения. 

 
Химический состав исследуемых сталей 

 

Марка стали 
Содержание элементов, % σ0,2 σв δ ψ 

C Mn Si Cr Al S P Cu Ni Mo МПа % 

09Г2С 0,102 1,32 0,47 0,05 – 0,020 0,016 – – – 280 460 64 31 

20ЮЧ 0,180 0,10 – 0,02 0,05 0,004 0,015 0,005 – – 260 440 72 32 
_________________________ 

 Бурлакова М. О., Гевлич С. О., 2016 
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Микроструктура образца из стали 09Г2С до 
термообработки представлена на рис. 1. 

 

 
 

Рис. 1. Микроструктура основного металла низколегиро-
ванной стали типа 09Г2С до термообработки, х 100 

Полученные релаксационные кривые (пер-
вичные) для исследуемых сталей приведены на 
рис. 2. По внешнему виду они идентичны кри-
вым упругопластической релаксации для мате-
риалов, не претерпевающих структурных изме-
нений в исследуемом интервале температур [1]. 
Кинетические зависимости подобного вида 
удовлетворительно описываются экспонентой 
Максвелла и в двойных логарифмических ко-
ординатах линеаризуются. Справедливость ска-
занного подтверждается данными рис. 3, на ко-
тором представлены первичные релаксаци-
онные кривые в системе координат x – ln τв,  
y – ln | - ln στ/ σ0|, где τв – время выдержки при 
температуре термообработки.  

 

         
                                                       а                                                                                          б 

Рис. 2. Кинетические релаксационные кривые для сталей 09Г2С (а) и 20ЮЧ (б):  
1–4 – температура отжига 300, 400, 500 и 650 ºС соответственно 

 
Характерной особенностью полученных 

кривых (см. рис. 3) является наличие перегиба, 
что свидетельствует о двустадийности процесса 
релаксации в данных условиях. Согласно дан-
ным работы [1], первая кратковременная ста-

дия – это неустановившаяся релаксация, вто-
рая, более продолжительная – установившаяся. 
Для этого периода характерно незначительное 
изменение напряжений во времени.  

 

       
                                                       а                                                                                          б 

Рис. 3. Линеаризованные кинетические релаксационные кривые (обозначения – см. рис. 2) 
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Зависимость времени смены стадий рела
сации от температуры приведена на рис. 4. Эта 
зависимость фактически описывает эффекти

 

Рис. 4. Температурная зави
сталей 09Г2С (

Рис. 5. Температурная зависимость релаксации напряжений для сталей: 
а – 09Г2С (1 – σ�,�

� /σ�,�
��

 
На рис. 5 представлена температурная зав

симость релаксации. Суммируя кинетические 
и температурные зависимости для данных ст
лей, можно записать обобщенное уравнение 
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Зависимость времени смены стадий релак-
приведена на рис. 4. Эта 

зависимость фактически описывает эффектив-

ность термообработки, поскольку максимал
ное снижение напряжений происходит на пе
вой, кратковременной стадии релаксации.

 

4. Температурная зависимость времени смены стадий релаксации  
сталей 09Г2С (1) и 20ЮЧ (2) от температуры 

 

 

5. Температурная зависимость релаксации напряжений для сталей:  
�	; 2 – σ�/σ�, τв = 2 ч ) ; б – 20ЮЧ (1 – σ�,�

� /σ�,�
�� ; 2 – στ /σ0, τв = 4 ч )

На рис. 5 представлена температурная зави-
симость релаксации. Суммируя кинетические  
и температурные зависимости для данных ста-
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ность термообработки, поскольку максималь-
ное снижение напряжений происходит на пер-
вой, кратковременной стадии релаксации. 
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где k – константа скорости релаксации; 
казатель релаксационной стойкости; 
тотный множитель; Ea – эффективная энергия 
активации. 

Параметры ��, Ea, p, k определяют экспер
ментально по графикам, приведенным

Перелом кривых (см. рис. 5) связан с изм
нением механизма, контролирующего релакс
цию в данном температурном интервале. С
гласно данным работ [1, 2, 3], при < 400 
лаксация контролируется в основном безди
фузионными механизмами. При темпера
выше 400 ºС основная роль принадлежит ди
фузионным явлениям, обеспечивающим, н
пример, переползание дислокаций из заблок
рованных плоскостей в незаблокированные.

Для исследований структурного состава 
и свойств сварного соединения из стали 09Г2С 
и определения влияния температуры нагрева 
и времени выдержки на механические свойства 
основного металла, сварные образцы подверг
лись высокому отпуску по режиму.

Режим термообработки (высокий отпуск) 
был подобран таким образом, чтобы в процессе 
нагрева и последующей выдержки при темп
ратуре 690 °С происходило протекание проце
са релаксации в стали 09Г2С. Микроструктура 
основного металла после проведения термич
ской обработки представлена на рис

Анализ полученных изображений микр
структур основного металла свариваемого свар
ного соединения показал, что сталь 09Г2С им
ет практически идентичную феррито
ную микроструктуру с содержанием ферритной 
фазы около 75–80 %, выявлено, что структура 
стали мелкозернистая (9–10 балл зерна) со 
строчечностью, направление которой совпадает 
с направлением прокатки листа.
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ного соединения показал, что сталь 09Г2С име-
ет практически идентичную феррито-перлит-
ную микроструктуру с содержанием ферритной 

80 %, выявлено, что структура 
10 балл зерна) со 
е которой совпадает 

с направлением прокатки листа. 

 

Рис. 6. Микроструктура основного металла 
после ТО при tотп = 690

 
Также было установлено, что уже при в

держке в 2 ч, в отдельных участках пластинч
того перлита наблюдается дробление цеме
титных пластин и начинается стадия их коаг
ляции и медленного подрастания. Это и являе
ся основной причиной падения прочностных 
характеристик, таких как 

Таким образом, сопоставляя перечисленные 
данные, отметим, что наиболее эффективное 
снижение напряжений первого рода в феррито
перлитных сталях 09Г2С и 20ЮЧ наблюдается 
в области температур вблизи 0,5 
1,5–3 ч. Дальнейшее увеличение времени в
держки не приводит к заметному снижению 
напряжений. 
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6. Микроструктура основного металла  
= 690 оС и τ = 2 ч, x 500 

Также было установлено, что уже при вы-
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ляции и медленного подрастания. Это и являет-
ся основной причиной падения прочностных 
характеристик, таких как σв и σт. 
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Исследована кинетика нагрева поверхности образца из стали 20 в порошке каменного угля в режиме 
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Введение 

Микродуговая химико-термическая обра-
ботка (МДХТО) характеризуется значительной 
интенсификацией процесса диффузионного на-
сыщения по сравнению с традиционными про-
цессами ХТО, и поэтому ее применение позво-
ляет существенно сократить продолжитель-
ность технологического процесса упрочнения 
стальных изделий. Процесс насыщения осуще-
ствляется погружением упрочняемого стально-
го изделия в металлический контейнер, запол-
няемый порошком каменного угля, и после-
дующим нагревом изделия и порошковой сре-
ды пропусканием электрического тока в цепи 
источник питания – контейнер – порошок ка-
менного угля – изделие [1,2].  

При протекании электрического тока через 
порошок каменного угля в местах межчастич-
ных контактов происходит нагрев и выгорание 
частиц порошка в результате замыкания и раз-
мыкания возникающих проводящих цепочек. 
Это приводит к образованию микродуговых раз-
рядов, имеющих вид ярких искровых каналов. 

В процессе нагрева микродуги концентрируют-
ся в локальной зоне вокруг обрабатываемого 
изделия, что связано с увеличением плотности 
тока по сечению порошковой среды в направ-
лении от контейнера к изделию. В результате 
происходит интенсивный нагрев изделия, обу-
словливающий ускоренное протекание процес-
са диффузионного насыщения. Поэтому про-
цесс МДХТО обычно протекает кратковремен-
но: например, при цементации стали 20 наугле-
роженный слой эвтектоидной концентрации тол-
щиной до 0,3 мм формируется в течение 3 мин. 
В этой связи особенно важной является ин-
формация о температуре изделия в процессе 
МДХТО, позволяющая проводить анализ ос-
новных процессов, протекающих при диффузи-
онном насыщении. Однако в литературе отсут-
ствуют сведения об особенностях кинетики на-
грева стального образца в режиме микродуго-
вого нагрева в порошке каменного угля. По-
этому целью настоящей работы являлось изу-
чение кинетики нагрева поверхности стальных 
образцов при МДХТО.  

_________________________ 

© Пустовойт В. Н., Домбровский Ю. М., Степанов М. С., Давидян Л. В., 2016 

Ч а с т ь  I V  



                                                                  ИЗВЕСТИЯ ВолгГТУ 
 

 

 

96 

 

Материалы и методы исследования 

Для проведения экспериментов использова-
ли установку, описанную в работе [2].  

Измерение температуры осуществляли с по-
мощью термопары типа ТПП (платина-платино-
родий) с диаметром провода 0,3 мм, спай кото-
рой был зачеканен в поверхность цилиндриче-
ского образца из стали 20 диаметром 12 мм  
и длиной 35 мм. Образец погружали на глубину 
15 мм в рабочую ячейку, заполняемую порош-
ком каменного угля с размером частиц 0,4–0,6 мм. 
Ячейка располагалась в контейнере, также за-
полненном порошком угля. Свободные концы 
термопары подключали к цифровому мульти-
метру APPA-305, с которого измерительная ин-
формация передавалась на персональный ком-
пьютер через интерфейс RS-232. Для обработки 
результатов использовалось программное обес-
печение WinDMM 300. Схема измерительной 
установки представлена на рис. 1. 

 

 
 

Рис. 1. Схема измерительной установки  
для определения температуры процесса МДХТО:  

1 – вывод термопары; 2 – цифровой мультиметр;  
3 – персональный компьютер 

 

Процесс МДХТО проводили на постоянном 
питающем напряжении 250 В и токе в цепи 3 А, 
которые обеспечивали протекание процесса  
в режиме микродугового нагрева. Плотность 
электрического тока на поверхности образца 
составляла 0,53 А/см2, общая продолжитель-
ность процесса нагрева – 3 мин.  

Полученные результаты и их обсуждение 

Получена экспериментальная зависимость 
температуры поверхности образца от времени 
(рис. 2), характеризуется наличием четырех уча-
стков, отличающихся скоростью нагрева образца. 

 
 

Рис. 2. Зависимость температуры (t) поверхности  
образца от времени (τ) 

 
На 1-м участке (до 200 ºС) средняя скорость 

нагрева составляет 16 град/с, на 2-м участке 
(200–270 ºС) она резко снижается (до 3,5 град/с). 
На 3-м участке (270–1250 ºС) наблюдается поч-
ти нагрев со средней скоростью 9 град/с, кото-
рая затем снижается практически до нулевого 
значения, в результате чего на 4-м участке тем-
пература стабилизируется на уровне 1250 ºС.  

Выявленные особенности кинетики нагрева 
поверхности образца главным образом опреде-
ляются процессами, протекающими при пиро-
лизе угольного порошка.  

Структура каменного угля состоит из мак-
ромолекул нерегулярного строения [3–5]. При 
их нагревании происходит распад органическо-
го вещества с образованием твердых, жидких  
и газообразных продуктов. В интервале темпе-
ратур от 200 ºС до 250–270 ºС происходят эндо-
термические процессы, сопровождающиеся ак-
тивацией макромолекул вещества угля и тер-
мическим расщеплением наименее прочных 
связей, при этом тепло расходуется на испаре-
ние воды, а также выделение оксида и диоксида 
углерода. Результатом протекания этих процес-
сов является существенное снижение скорости 
нагрева на 2-м участке полученной кривой. 

Для выявления причин наблюдаемой стаби-
лизации температуры образца на 4-м участке 
полученной кривой и оценки влияния теплоты, 
выделяющейся при горении угля, на темпера-
туру образца, оценивали теоретическую темпе-
ратуру горения каменного угля. Рассматривали 
уголь, имеющий следующий состав основных 
элементов (масс.%): С – 79; Н – 4,5; S – 4; О – 3; 
N – 1,5; влага – 3. 

Объем продуктов сгорания угля определяли 
по методике и справочным данным [6], значение 
теплоты сгорания – по формуле Менделеева [7].  

Для расчета температуры горения исполь-
зовали выражение (1) [6,7], взяв для упрощения 
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расчетов средние значения теплоемкости рабо-
чего интервала температур процесса МДХТО: 

0 ,
i i

Q
T T

V C
 


 

где Т – теоретическая температура горения, ºС; 
Т0 – начальная температура, ºС; Q – удельная 
теплота сгорания, Дж/кг; Vi – объем i-го компо-
нента продуктов горения, м3/кг; Сi – удельная 
теплоемкость i-го компонента продуктов горе-
ния, Дж/(м3·град). 

Расчетное значение температуры составило 
1750 ºС, что значительно отличается от экспе-
риментального, однако хорошо согласуется  
с данными В. И. Бабия [8] экспериментального 
исследовании температуры горения угольных 
частиц размером 0,5 мм. В работе показано, что 
после воспламенения сначала происходит бы-
стрый нагрев частицы с дальнейшей стабилиза-
цией температуры на уровне, зависящем от со-
держания кислорода в реакционном простран-
стве: в открытой атмосфере он составил вели-
чину около 1630 ºС. 

При проведении МДХТО пиролиз угольно-
го порошка сопровождается выделением окси-
да и диоксида углерода, что приводит к суще-
ственному уменьшению содержания кислорода 
в объеме рабочей ячейки. Это приводит к сни-
жению температуры горения угольных частиц, 
в результате чего температура поверхности об-
разца имеет более низкое значение по сравне-
нию с расчетным. К этому же результату при-
водят также потери тепловой энергии на нагрев 
рабочей ячейки и крепления образца. 

Выводы 
1. Экспериментально исследована кинетика 

нагрева поверхности образца из стали 20 в по-
рошке каменного угля в режиме микродугооб-
разования. 

2. На кривой нагрева обнаружен участок  
в интервале 200–270 ºС, характеризующийся 
снижением скорости нагрева образца, которое 
объясняется протеканием в этом температур-
ном интервале эндотермических реакций в по-
рошке каменного угля при его пиролизе. 

3. Установлена стабилизация температуры 
МДХТО на уровне 1250 ºС, что примерно на 
500 ºС ниже расчетного значения и значений, 
полученных экспериментально при изучении 
горения частиц угля в открытой атмосфере. Это 
обусловлено пониженным содержанием кисло-
рода в рабочей ячейке для МДХТО в результате 
протекания химических реакций при пиролизе 
угольного порошка. 
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В конструкциях многих типов машин, при-
водов, силовых передачах и трансмиссий мо-
бильных машин широко применяются зубчатые 
передачи, упрочненные химико-термической 
обработкой. Так, например в автомобильной  
и тракторной промышленности ХТО занимает 
более 50% общего объема деталей. 

Анализ технического состояния и причин 
выхода из строя зубчатых передач свидетельст-
вует о том, что основной причиной их неудов-
летворительной работоспособности является 
усталостные  контактные разрушения зубьев.  

Это обусловлено, прежде всего, особенно-
стями свойств поверхностных слоев, которые 
изменяются с расстоянием от поверхности  
к сердцевине. В качестве примера на рис. 1 при-
ведены типичные кривые распределения мик-
ротвердости в упрочненном поверхностном 
слое, полученном в результате применения раз-
личных видов поверхностных упрочняющих 
отработок. Видно, что при цементации и нит-
роцементации твердость поверхностного слоя 
плавно изменяется с расстоянием от поверхно-
стей к сердцевине. При азотировании и лазер-
ном упрочнении твердость слоя резко изменя-
ется, от поверхности к сердцевине. 

 
 

Рис. 1. Распределение микротвердости в поверхностном 
слое зубьев, упрочненных различными методами:  

1 – закалка токами высокой частоты (ТВЧ); 2 – азотирование;  
3 – нитроцементация; 4 – цементация; 5 – лазерная закалка 

 
Металлографические исследования поверх-

ностных слоев, выполненных по специальной 
методике свидетельствуют о значительной струк-
турной неоднородности и наличие различных 
дефектов, существенно влияющих на контактную 
и изгибную прочность зубьев. Превалирующее 
влияния закономерностей изменения твердости 
на контактную прочность подтверждено лабора-
торными, стендовыми и натурными испытаниями 
поверхносто-упрочненных деталей. 

 

 
                                                                    в                                                    г 

Рис. 2. Состояние зубьев шестерен после стендовых испытаний 

а б
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На рис. 2 (а, б, в, г) в качестве примера по-
казано состояние зубьев шестерен после стен-
довых испытаний.  

Установлено, что основными характеристи-
ками свойств материалов зубьев, определяю-
щих сопротивляемость разрушениям, являются: 

– твердость поверхностного слоя и локаль-
ных объемов, а также в зоне расположения де-
фектов микроструктуры; 

– твердость внешней зоны (на поверхности) 
упрочненного слоя; 

– эффективная твердость упрощенного слоя; 
– твердость сердцевины (основной металл); 
– общая и эффективная толщина упрощен-

ного слоя.  
Испытания показали, что сопротивляемость 

контактным разрушением зубьев, прежде всего 
определяются твердостью и микроструктурой 
упрочненных зубьев. 

Зависимость предела контактной выносли-
вости от твердости в общем случае может быть 
выражена формулой:  

τк = кН, 

где к – коэффициент пропорциональности, за-
висящий от слоев металла. 

Для цементированных и нитроцементиро-
ванных зубчатых колес, мобильных машин при-
нято к = 0,8. 

При контроле качества микроструктуры по-
верхностных слоев высоконагруженных зубча-
тых колес необходимо руководствоваться сле-
дующими требованиями. 

– содержание остаточного аустенита мелко-
игольчатом мартенсите не должно превышать 
30–40 %. В поверхностном слое, толщина не бо-
лее 0,1m (m – модуль зацепления); 

– содержание бейнита не более 5 % в слое 
толщиной до 0,1 m; 

– глубина залегания отдельных карбидов не 
более 0,05 m; 

– глубина залегания тростита и темной со-
ставляющей не более 15 мкм. 

Исследованиями установлено, что дефекты 
в тонком поверхностном слое приводят к воз-
никновению поверхностных разрушений, кото-
рые не определяют надежную способность вы-
соконагруженных зубчатых колес. Этот вид 
разрушения зубьев способствует изнашиванию 
рабочих поверхностей и искажению геометрии 
зубьев. Наиболее опасными являются поверх-
ностные разрушения (глубинная контактная 
прочность). Эти разрушения чаще всего возни-
кают в зоне, расположенной на глубине (0,08–
0,12) m. Именно в этой зоне необходимо обес-
печить необходимый запас прочности, который 
зависит от микроструктуры и твердости упроч-
ненного слоя. 
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Введение 

Диффузионное насыщение поверхностного 
слоя стальных изделий ванадием проводят  
с целью повышения твердости, износостойко-
сти и коррозионной стойкости. Ванадирование 
обычно осуществляют в порошковых смесях, 
содержащих от 49 до 98 масс.% ванадия с до-
бавками NH4Cl, Al2O3, TiO2. Температура про-
цесса составляет 950–1200 ºС, продолжитель-
ность – от 4 до 6 ч. При насыщении армко-же-
леза образуется диффузионный слой α – твер-
дого раствора ванадия в железе толщиной до 
200 мкм. При насыщении углеродистых сталей 
слой толщиной до 25 мкм состоит из карбида 
VC и далее зоны α – твердого раствора с вклю-
чениями карбида VC [1,2].  

Для интенсификации диффузионного насы-
щения предложено применение микродуговой 
химико-термической обработки (МДХТО).  

Особенностью МДХТО является возникно-
вение микродуговых разрядов в порошковой 
среде, вызванных замыканием и размыканием 
проводящих цепочек частиц порошка, в про-
цессе их нагрева и выгорания в местах межчас-
тичных контактов. В процессе МДХТО наблю-
дается концентрация микродуг вокруг поверх-
ности изделия с образованием микродугового 
ореола, с последующим нагревом и воспламе-
нением угольного порошка в этой зоне [3].   

Ранее установлена возможность формирова-
ния поверхностных покрытий карбидного типа 
при насыщении хромом и молибденом [4,5]. 
Однако изучение ванадирования в процессе 
МДХТО не проводилось. 

Целью работы являлось исследование ре-
зультатов диффузионного ванадирования стали 
в микродуговом режиме.  

Методика проведения исследований 

Исследования проводили на эксперимен-
тальном оборудовании и по методике, пред-
ставленным в [3–5]. Использовали цилиндриче-
ские образцы из стали 20 длиной 35 мм и диа-
метром 12 мм. Образцы погружали в металли-
ческий контейнер, заполняемый угольным 
порошком с размером частиц 0,4–0,6 мм, и на-
гревали пропусканием электрического тока  
в цепи источник питания – контейнер – порош-
ковая среда – образец. Обмазка на основе элек-
тропроводного геля в качестве источника диф-
фузанта содержала метаванадат аммония 
NH4VO3. Плотность тока на поверхности изде-
лия составляла 0,53 А/см2, максимальная тем-
пература процесса 1250 ºС, общая продолжи-

тельность обработки 3 мин. Микроструктурный 
анализ диффузионного слоя осуществляли с по-
мощью микроскопов МИМ-7 и Neophot-21 на 
поперечных шлифах образцов, протравленных 
реактивом Ржешотарского. Микротвердость из-
меряли по ГОСТ 9450–76 с помощью прибора 
ПМТ-3 при нагрузке на индентор 0,49 Н. Реги-
страцию микроструктур выполняли цифровой 
камерой с разрешением 7,2 Мп. 

Результаты исследований и их обсуждение 

Нагрев порошка каменного угля приводит  
к его пиролизу, сопровождаемому выделением 
оксида и диоксида углерода, водорода и метана 
[6]. При контакте оксида углерода с металличе-
ской поверхностью образца происходит обра-
зование атомарного углерода: 

2СО → С + СО2 

Углерод диффундирует в насыщаемый ме-
талл, обеспечивая протекание процессов це-
ментации и карбидообразования, а диоксид уг-
лерода взаимодействует с углеродом каменного 
угля, обеспечивая постоянное присутствие ок-
сида углерода по реакции:  

СО2 + С → 2СО 

При нагревании в диапазоне температур 
500–550 ºС метаванадат аммония разлагается  
с образованием оксида V2O5 по реакции: 

2NH4VO3 → 2NH3 + V2O5 + H2O 

Ванадированный слой на поверхности стали 
образуется путем диффузии ванадия в атомар-
ном состоянии, образовавшегося в результате 
восстановления оксида V2O5 по реакциям:    

V2O5 + 5C = 2V + 5CO 

V2O5 + 3C = 2V + 3CO 

2V2O5 + 5C = 4V + 5CO2 

Кроме того, возможно восстановление ок-
сида V2O5 до оксида V2O3 по реакции: 

V2O5 + 2C = V2O3 + 2CO 

с дальнейшим восстановлением оксида V2O3 
по реакциям: 

V2O3 + 3C = 2V + 3CO 

2V2O3 = 4VО + O2 

VO + C = V + CO 

2VO = 2V + O2 

Для выявления наиболее вероятной реакции 
образования атомарного ванадия в температур-
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ном интервале МДХТО выполнен расчет стан-
дартного изменения энергии Гиббса 

T
G  с ис-

пользованием метода Темкина-Шварцмана, как 
наиболее точного и учитывающего зависимость 
теплоемкости от температуры [7]. Согласно 
этому методу, если теплоемкость веществ, уча-
ствующих в реакции, выразить с помощью 
формулы:  

2
PC a b T c T      , 

то изменение энергии Гиббса можно опреде-
лить из выражения:  

 
00

0298
298 0 1 2

T HG
S M a M b M c

T T 


         , 

где Δa, Δb, Δc – алгебраические суммы коэф-
фициентов a, b и c температурного ряда тепло-
емкости реакций, вычисленные аналогично 
расчету стандартной энтальпии и энтропии,  
а величины М0, М1 и М2 для различных темпе-
ратур вычислены Темкиным и Шварцманом. 
Величины коэффициентов a, b и c взяты из 
справочной литературы [8].  

Температурные зависимости ( )
T

G T  рассчи-
таны для одинакового содержания кислорода  
в газовой фазе (в кДж/моль О2) и приведены  
в таблице. Соответствующие графические за-
висимости представлены на рис. 1. 

 
Результаты термодинамических расчетов 

 

№  
реакции 

Уравнение 
Зависимость o

TG  (кДж/моль О2) 

от температуры Т (К) 

1 V2O5 + 5C = 2V + 5CO ΔG = 383,88 – 0.333·T 

2 V2O5 + 3C = 2V + 3CO ΔG = 462,76 – 0.164·T 

3 2V2O5 + 5C = 4V + 5CO2 ΔG = 215,28 – 0.160·T 

4 V2O5 + 2C = V2O3 + 2CO ΔG = 41,72 – 0.136·T 

5 V2O3 + 3C = 2V + 3CO ΔG = 570,8 – 0.328·T 

6 V2O3 + C = 2VO + CO ΔG = 159,64 – 0.103·T 

7 2V2O3 = 4VО + O2 ΔG = – 131,13 – 0.138·T 

8 VO + C = V + CO ΔG = 616,64 – 0.339·T 

9 2VO = 2V + O2 ΔG = 463,55 – 0.277·T 

 

 
Рис. 1. Зависимости o

TG  (кДж/моль О2)  

от температуры Т (К) 
 

Анализ результатов расчета показал, что  
в температурном интервале МДХТО реакции 2, 
5, 8 и 9 невозможны. В то же время в процессе 
МДХТО возможно прямое восстановление ок-
сида V2O5 до атомарного состояния: по реакции 
(1) при температурах выше 1152 К и по реак-
ции (3) при температурах более 1343 К, что по-
зволяет использовать метаванадат аммония 

NH4VO3 в качестве источника диффузанта при 
ванадировании.  

 

 
 

Рис. 2. Микроструктура стали 20  
после микродугового ванадирования 
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Экспериментальную проверку проводили 
на образцах из стали 20 по указанной выше ме-
тодике. Обнаружено (рис. 2) слаботравящееся 
покрытие толщиной 30–40 мкм микротвердо-
стью 11–15 ГПа. Можно предположить, что оно 
состоит из смеси α – твердого раствора ванадия 
в железе с включениями карбидов ванадия VC, 
как это имеет место при диффузионном вана-
дировании углеродистых сталей с печным на-
гревом [1,2]. Ниже расположена науглерожен-
ная зона с перлитной структурой и далее фер-
ритно-перлитная структура, характерная для 
стали 20 в исходном состоянии.  

Выводы 
Термодинамический анализ реакций, проте-

кающих в температурном интервале процесса 
МДХТО с использованием метаванадата аммо-
ния NH4VO3 в качестве источника диффузанта, 
показал возможность его прямого восстановле-
ния до атомарного состояния.  

Экспериментально установлено, что микро-
дуговое ванадирование стали 20 в течение 3 мин 
формирует диффузионный слой карбидного ти-
па, эквивалентный по толщине и твердости ре-
зультатам ванадирования с печным нагревом  
в течение 4–6 ч.  
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Введение 

Традиционные технологические процессы 
химико-термической обработки (ХТО) харак-
теризуются рядом недостатков, и поэтому не 
удовлетворяют требованиям современного 
производства. Одним из основных недостатков 
является большая продолжительность процесса 
[1–3]. Поэтому в настоящее время значительное 
внимание исследователей-материаловедов уде-
ляется разработке новых технологических про-
цессов ХТО, позволяющих достичь значитель-
ной интенсификации диффузионного насыще-
ния. Как правило, такие процессы характери-
зуются высокоэнергетическим воздействием на 
обрабатываемый материал, приводящим к его 
скоростному нагреву. Физической основой 
многих методов скоростного нагрева является 
непосредственное воздействие электрического 
тока на обрабатываемые изделия и насыщаю-
щую среду [4–7]. Одним из таких процессов 
является микродуговая химико-термическая 
обработка (МДХТО), осуществляемая электро-
нагревом металлических изделий в среде по-
рошка каменного угля, и обеспечивающая зна-
чительное ускорение диффузионных процес-
сов. Например, науглероживание образцов из 
стали 20 в течение 3 мин обеспечивает получе-
ние слоя эвтектоидной концентрации толщиной 
до 0,3 мм [7]. В этой связи целесообразно при-
менение МДХТО для формирования высоко-
твердых поверхностных покрытий, образую-
щихся за счет одновременно протекающих 
процессов цементации и диффузионного насы-
щения карбидообразующими элементами в ус-
ловиях микродугового нагрева. Целью настоя-
щей работы являлось изучение такого рода по-
крытий, образующихся при использовании в 
качестве диффузантов хрома и молибдена.  

Материалы и методы исследования 

Использовали образцы из стали 20 цилинд-
рической формы длиной 35 мм и диаметром 12 
мм. Методика процесса МДХТО представлена 
в [7]. На поверхность образцов наносили элек-
тропроводную гелеобразную обмазку, содер-
жащую оксид хрома Cr2O3 или молибдат аммо-
ния (NH4)2MoO4 в качестве источников хрома и 
молибдена соответственно. Образцы помещали 
в контейнер с порошком каменного угля с раз-
мером частиц 0,4–0,6 мм и нагревали пропус-

канием электрического тока. Плотность тока на 
поверхности образцов составляла 0,53 А/см2, 
максимальная температура процесса – 1250 ºС, 
общая продолжительность – 3 мин. Изображе-
ние диффузионного слоя с его концентрацион-
ным профилем получали с помощью растрово-
го электронного микроскопа VEGA II LMU 
фирмы Tescan с системой энергодисперсионно-
го микроанализа INCA ENERGY 450/XT. Для 
получения изображения использовали BEC-
детектор отраженных (обратно-рассеянных) 
электронов, позволяющий создавать фазовый 
контраст, возникающий вследствие различия 
величины потерь энергии первичного элек-
тронного пучка от атомного веса элемента, с 
которым произошло столкновение. Рентгенов-
ский фазовый анализ проводили на порошко-
вом рентгеновском дифрактометре ARL 
X'TRA-435 в CuKα излучении.  

Полученные результаты и их обсуждение 

Для формирования карбидов на поверхно-
сти стальных изделий необходимо одновре-
менное протекание процессов диффузии угле-
рода и хрома или молибдена в атомарном со-
стоянии. Проведенный термодинамический 
анализ реакций восстановления оксида Cr2O3 и 
триоксида молибдена MoO3, который образует-
ся при нагревании молибдата аммония, показал 
возможность образования хрома и молибдена в 
атомарном состоянии в температурном интер-
вале процесса МДХТО [9,10]. Восстановителя 
являются углерод либо монооксид углерода, 
образующиеся при пиролизе органической мас-
сы каменного угля [11,12]. 

При изучении поверхностного слоя образ-
цов после хромирования в режиме микродуго-
вого нагрева выявлено образование диффузион-
ного слоя толщиной 70–80 мкм, (рис. 1, а, свет-
лый фон), в котором расположены темные вклю-
чения округлой формы (рис. 1, б).  

Содержание хрома в точках 1–9, располо-
женных по глубине диффузионного слоя, лежит 
в интервале от 8,11 до 5,82 (масс.%). В точке 10 
содержание хрома снизилось до 0,56 масс.%.  
В точках 11 и 12 хром не обнаружен.  

Представляло интерес определение содер-
жания хрома в округлых включениях (точки 1  
и 2 на рис. 1, б). Результаты измерений: соот-
ветственно 51,81 и 50,59 (масс.%).  
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Рис. 1. Изображение в отраженных электронах диффузионного слоя стали 20 после микродугового хромирования: 
а – общий вид; б – фрагмент с включениями 

 
Таким образом, основой слоя является твер-

дый раствор хрома (6–8 масс.%) в железной ос-
нове, в котором расположены включения ок-
руглой формы размером до 5 мкм, содержащие 
около 50 масс.% хрома. В соответствии с диа-
граммой состояния Fe-Cr-C эти включения 
можно идентифицировать как карбид типа 
Cr7C3, в кристаллической решетке которого, как 
известно [13], часть атомов хрома (до 50 %) мо-

жет замещаться атомами железа с образовани-
ем сложного карбида (Cr,Fe)7C3. Рентгеновский 
фазовый анализ образцов подтвердил наличие  
в поверхностном слое карбидов типа Cr7C3, 
причем их дифракционные максимумы незна-
чительно смещены относительно номинального 
положения, что подтверждает присутствие ато-
мов железа в кристаллической решетке Cr7C3 
(рис. 2). 

 

 
Рис. 2. Дифрактограмма поверхностного слоя образцов стали 20  

после микродугового хромирования 
 

Изображение поверхностного слоя образ-
цов, подвергнутых молибденированию, полу-
ченное методом растровой электронной микро-
скопии, представлено на рис. 3. 

Химический микроанализ содержания мо-
либдена в отдельных точках показало, что диф-
фузионный слой имеет сложное строение.  
В точках 1 и 2 (исходная структура стали 20) мо- 
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Рис. 3. Изображение диффузионного слоя в стали 20 в отра-
женных электронах после микродугового молибденирования 

 

молибден не обнаружен. Далее по направлению 
к поверхности образца находится переходная 

зона твердого раствора толщиной около 10 мкм, 
имеющая более светлый тон: в точках 3 и 4 со-
держится 3,10 и 3,33 масс.% молибдена соот-
ветственно. Непосредственно на поверхности 
образца расположен диффузионный слой тол-
щиной 50–60 мкм, состоящий из участков свет-
ло-серого цвета: в точках 5 и 6 содержится со-
ответственно 46,80 и 47,00 масс.% молибдена,  
в которых находятся белые включения округ-
лой формы размером до 5 мкм, характеризую-
щиеся точками 7 и 8, содержащими соответст-
венно 93,88 и 94,06 масс.% молибдена. Светло-
серые участки в соответствии с диаграммой со-
стояния Fe-Mo-C, по некоторым оценкам [14], 
могут представлять собой интерметаллид 
Fe3Mo2 (μ-фазу) либо сложные карбиды типа 
Fe2MoC, Fe3Mo3C, Fe2Mo2C. Белые включения 
можно идентифицировать их как карбид Mo2C.  

Рентгеновский фазовый анализ образцов 
подтвердил наличие карбида Mo2C в поверхно-
стном слое (рис. 4). 

 

 
 

Рис. 4. Дифрактограмма поверхностного слоя образцов стали 20  
после молибденирования в микродуговом режиме 

 
Выводы 

1. Изучен химический и фазовый состав по-
верхностных покрытий, образующихся при 
диффузионном насыщении хромом и молибде-
ном стали 20 в режиме микродугового нагрева. 
Выявлена карбидная природа образующихся 
покрытий. 

2. При хромировании формируется диффу-
зионный слой толщиной 70–80 мкм, состоящий 
из твердого раствора хрома (6–8 масс.%) в желе-
зе, в котором расположены включения карби-
дов типа (Cr,Fe)7C3 округлой формы размером 
до 5 мкм, содержащих порядка 50 масс.% Cr.  

3. При молибденировании формируется диф-
фузионный слой толщиной 50–60 мкм, состоя-
щий из участков, содержащих интерметаллид 
Fe3Mo2 либо сложные карбиды типа Fe2MoC, 
Fe3Mo3C, Fe2Mo2C, с включениями карбидов 
Mo2C округлой формы размером до 5 мкм. Далее 
обнаружена переходная зона твердого раствора  
(3 масс.% Mo) толщиной около 10 мкм, плавно 
переходящая к исходной структуре.  

 
БИБЛИОГРАФИЧЕСКИЙ СПИСОК 

 

1. Лахтин, Ю. М. Химико-термическая обработка ме-
таллов / Ю. М. Лахтин, Б. Н. Арзамасов. – М. : Металлур-
гия, 1985. – 256 с. 



                                                                  ИЗВЕСТИЯ ВолгГТУ 
 

 

 

106 

2. Теория и технология химико-термической обработ-
ки / Л. Г. Ворошнин, О. Л. Менделеева, В. А. Сметкин. – 
М. : Новое знание, 2010. – 304 с. 

3. Химико-термическая обработка металлов и спла-
вов: справочник под ред. Л. С. Ляховича. – М. : Металлур-
гия, 1981. – 424 с. 

4. Электрохимико-термическая обработка металлов  
и сплавов / И. Н. Кидин [и др.]. – М. : Металлургия, 1978. – 
320 с. 

5. Справочник по электрохимическим и электрофизи-
ческим методам обработки / под общ. ред. В. А. Волоса-
това. – Л. : Машиностроение, Ленингр. отд-ние, 1988. – 
719 с. 

6. Берлин, Е. В. Плазменная химико-термическая об-
работка поверхности стальных деталей / Е. В. Берлин,  
Н. Н. Коваль, Л. А. Сейдман. – М. : Техносфера, 2012. – 464 c. 

7. Суминов, И. В. Плазменно-электролитическое мо-
дифицирование поверхности металлов и сплавов. В 2 т. / 
И. В. Суминов, П. Н. Белкин, А. В. Эпельфельд ; под общ. 
ред. И. В. Суминова. – М. : Техносфера, 2011. – Т. 1. – 464 с. 

8. Домбровский, Ю. М. Микродуговая цементация 
стальных изделий в порошковых средах/ Ю. М. Домбров-
ский, М. С. Степанов // Упрочняющие технологии и по-
крытия. – 2013. – № 12. – С. 25–29. 

9. Домбровский, Ю. М. Микродуговое хромирование 
сталей: анализ основных реакций / Ю. М. Домбровский, 
М. С. Степанов // Инновационные материалы и техноло-
гии в машиностроительном производстве : матер. 3-й ме-
ждунар. науч.-практ. конф. 25 апреля 2014 г. – Новотро-
ицк : НФ НИТУ «МИСиС». – С. 57–58. 

10. Степанов, М. С. Диффузионное молибденирова-
ние стали в режиме микродугового нагрева / М. С. Степа-
нов, Ю. М. Домбровский // Вопросы технических наук: 
новые подходы в решении актуальных проблем : сб. науч. 
тр. по итогам междунар. науч.-практ. конф. – Казань, 
2015. – С. 34–38. 

11. Химия и переработка угля / В. Г. Липович, Г. А. Ка-
лабин, И. В. Калечиц [и др.] ; под общ. ред. В. Г. Липови-
ча. – М. : Химия, 1988. – 336 с.  

12. Глущенко, И. М. Теоретические основы техноло-
гии горючих ископаемых / И. М. Глущенко. – М. : Метал-
лургия, 1990. – 296 с. 

13. Гасик, М. И. Теория и технология производства 
ферросплавов / М. И. Гасик, Н. П. Лякишев, Б. И. Емлин. – 
М. : Металлургия, 1988. – 784 с. 

14. Физическое материаловедение : учеб. для вузов.  
6 т. / под общ. ред. Б. А. Калина. Т. 6. Ч. 1. Конструкционные 
материалы ядерной техники. – М. : МИФИ, 2008. – 672 с. 

 
 
 

УДК 669. 53.49.11 
 

Л. В. Палаткина, Д. Н. Гурулев, И. Л. Гоник, В. А. Плечистов 
 

ИЗМЕНЕНИЕ СВОЙСТВ ДЕНДРИТНЫХ КРИСТАЛЛОВ 
В ЧУГУНЕ ПРИ ТЕРМИЧЕСКОМ ВОЗДЕЙСТВИИ 

 

Волгоградский государственный технический университет 
 

е-mail: lv.palatkina@yandex.ru 
 

В работе показано, что ферритизация центральных зон дендритных кристаллов, имеющих внешнюю обо-
лочку, происходит при более высоких температурах, чем разупрочнение дендритов штатной кристаллизации. 
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Экспериментальные исследования кристал-
лизации серого чугуна [1, 2] показали, что при-
сутствие в расплаве определенного сочетания 
поверхностно-активных элементов в суммар-
ном количестве порядка 0,25 % масс. способно 
на определенном этапе роста дендритов изме-
нить механизм кристаллизации первичного ау-
стенита с дендритного на послойный. После-
дующие твердофазные превращения формирует 
в центральных зонах таких дендритов сорбито-

образный перлит, отделенный внутренней вы-
сокоугловой границей от внешней ферритной 
или перлитной оболочки. Это обеспечивает по-
вышение прочность чугуна в среднем на 50–
100 МПа, а показатель качества (К = σв / НВ) 
приближает к уровню 1,2–1,4. Однако на сего-
дняшний день практически не изучен вопрос 
сохранения в таких структурах армирующей 
эффективности дендритного каркаса при тех-
нологических или эксплуатационных нагревах. 

_________________________ 
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t = 600 °C 
 

τВЫД – 0,5ч 

 

Цель работы заключалась в выявлении ха-
рактерных особенностей ферритизации дендри-
тов аномального стояния. 

Материалы и методы исследования 

Металлографический анализ дендритной 
структуры серых чугунов проводили на шли-
фах, изготовленных из материала стандартных 
разрывных образцов (Ø30 мм) чугунов марок 
СЧ 25–СЧ 35 штатной кристаллизации и чугу-
нов, в которых были обнаружены дендриты 
аномального строения. 

Для исследования особенностей ферритиза-
ции образцы чугуна размером не менее 2 см на-
гревали до различных температур по режиму 
докритического отжига. В каждом случае под-
бирали температуры нагрева индивидуально по-
сле проведения металлографической оценки фа-
зового состава дендритных ветвей. Образцы, 
помещаемые в печь, обрабатывали для предот-
вращения обезуглероживания поверхности в на-
сыщенном водном растворе медного купороса, 
дополнительно в печи защищали порошкооб-
разным графитом. До и после термического воз-

действия проводили дюраметрические исследо-
вания с целью оценки свойств структурных со-
ставляющих дендритов штатной кристаллизации 
и дендритов аномального строения. Также заме-
ряли микротвердость перлитной каймы для оп-
ределения, является ли она промежуточной ста-
дией перетока углерода при охлаждении от тем-
пературы кристаллизации из центра ветвей в эв-
тектику (данные представлены в таблице). 

Результаты и их обсуждение 

Кристаллизация серого чугуна обогащает 
дендриты кремнием, а междуветвия марганцем, 
вызывая в этих микроликвационных зонах пе-
репад активности по углероду. Стремление 
системы его выровнять приводит к ферритиза-
ции дендритных кристаллов, снижая тем самым 
их армирующие свойства, а следовательно,  
 целом и прочность серого чугуна [3]. Так уже 
при нагреве до температур (570–600) °C в ден-
дритах штатной кристаллизации наблюдали 
практически полное разупрочнение, и образо-
вание в сечении дендритных ветвей феррита, 
уже после тридцати минут выдержки (рис. 1). 

 

 

 
 

 
перлит, в 

max – 800 МПа, НV – 298 
а 

 феррит, в 
min – 400 МПа, НV – 111 

б 

Рис. 1. Снижение армирующей способности дендритного каркаса штатной кристаллизации,  500:  
а – литая структура дендритной ветви; б – обезуглероженная дендритная ветвь. Травление 4 % HNО3 

 
Для аномальных структур стабильность в 

центральных зонах сорбитообразного перлита 
окруженного внешней оболочкой оказалась на-
много выше, чем перлита в штатных дендритах, 
рис. 2, при этом прочность центральных зон 
сохранялась и после двухчасовой выдержки 
при температуре 700–715 °C. 

При сопоставлении полученных после каж-
дой термической обработки микроструктур, 
было показано, что у ветвей имеющих перлит-

ную оболочку в начальный период нагрева на-
блюдается постепенное снижение дисперсно-
сти перлита, как в центральных осевых зонах, 
так и в оболочке, рис. 3. Это связывали с нача-
лом перетекания углерода в эвтектику и его на-
слоением на графитных кристаллах. 

Полная ферритизация оболочек грубопла-
стинчатого перлита, сопровождалась резким 
падением в этих зонах значений микротвердо-
сти, а следовательно, и прочности. 
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Рис. 2. Перераспределение углерода в сечении аномальных дендритов при термическом воздействии: 
а – литая структура; б – обезуглероживание каймы. Травление  4 % HNО3,  500 

 

 
а б в 

Рис. 3. Перераспределение углерода в сечении аномальных дендритов при термическом воздействии.  
Травление 4 % HNO3  500: 

а – перлитная кайма – литая структура; б – частичное обезуглероживание каймы; в – полная ферритизация дендритных ветвей 

 
Микротвердость в зонах армирующих дендритов аномального строения 

 

Значения 
твердости 

Литая структура Термическое воздействие 

HV 

ДК* ОБОЛОЧКА** 
t –700 °C, τ – 2 ч T – 750 °C, τ – 2 ч T – 790 °C, τ – 2 ч 

ДК* ОБОЛОЧКА** ДК* ОБОЛОЧКА** ДК* ОБОЛОЧКА** 

370 
239 
111 

370 
154 
111 

316 
154 
103 

128 110 

 

П р и м е ч а н и е : *значения указаны для центральных зон армирующих дендритов; ** перлит / феррит 

 
После проведенного термического воздей-

ствия также были выявлены следующие осо-
бенности в трансформации ветвей аномальных 
дендритов серого чугуна: 

– полная ферритизация структуры не отра-
жается на нахождении границы, отделяющей 
центральные части дендритов от оболочки (она 
сохраняет свое местоположение и еще раз под-
тверждает, что ее появление связано с измене-
ниями кристаллизационного характера); 

– происходящие структурные изменения в чу-
гуне необратимы, восстановить первоначаль-
ную сорбитную структуру в центре дендрита не-

возможно никаким повторным нагревом и ох-
лаждением; 

– структурные изменения, вызванные тер-
мической обработкой, распространяются в объ-
еме металла неравномерно (так, например, при 
полной ферритизации ≈ 20 % ветвей в структу-
ре сохраняются ветви с перлитной основой и фер-
ритной оболочкой). 

Проведенные исследования микрострукту-
ры при различных температурных условиях 
достижения парциального равновесия по угле-
роду показывают, что переток углерода из пер-
литной оболочки в эвтектику происходит легче, 

 
t = 700 °C 

 
τВЫД – 2,0 ч 
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чем из центральных частей дендритов, но и тот 
и другой идут одновременно практически  
с равными скоростями, различаясь только на-
чалом старта – центр начинает обезуглерожи-
ваться немного позже, чем кайма. Тот факт, что 
углерод перетекает из каймы в эвтектику и ос-
вобождает путь углероду из центральных час-
тей дендрита, свидетельствует о крайне не-
больших градиентах активности углерода, оп-
ределяемой разницей кремния [4] в этих зонах 
(в центре и на периферии дендритов). Однако 
остается непонятным, почему хватило этой не-
большой разницы, чтобы «запереть» углерод  
в центре ветвей при кристаллизации вместе  
с кремнием, для такого высокоподвижного,  
в диффузионном отношении элемента как уг-
лерод. Следует отметить, что в этой передаче 
углерода, эвтектический аустенит (феррит) ис-
полняет роль передаточной или транспортной 
среды, и свою активность не меняет, осаждая 
углерод на графите. 

Вывод 
Увеличение армирующей стойкости денд-

ритных кристаллов за счет сохранения их пер-
литной структуры до более высоких темпера-
тур нагрева, а соответственно и прочности чу-
гуна в целом может быть обеспечено сменой 
механизмов кристаллизации при затвердевании 
необходимой для формирования внешней обо-
лочки на ветвях. 
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Заготовкой для получения уникальных круп-
ногабаритных поковок, является кузнечный сли-
ток, затвердевание которого сопровождается 
значительным развитием химической и физи-
ческой неоднородности литого металла и как 
следствие ухудшению качества металла, полу-
чаемых из него поковок. 

В настоящее время существует много спо-
собов повышения качества металла за счет глу-
бокого рафинирования на стадии выплавки  
и внепечной обработки [1–4]. Данные способы 
позволяют получать металл с ультранизким со-
держанием неметаллических включений и лик-
вирующих примесей. 

Однако достигнутый положительный эф-
фект, полученный на стадии выплавки и вне-
печной обработки, в значительной степени мо-
жет быть утрачен при последующей разливке и 
затвердевания слитков за счет развития ликва-
ционных и усадочных дефектов, образования 
скоплений неметаллических включений, что 
может приводить к ухудшению стабильности 
распределения уровня механических свойств по 
длине и сечению длинномерных изделий [5, 6]. 

На некоторых предприятиях [7, 8] для по-
вышения качества металла слитков используют 
дорогостоящие переплавные процессы (ЭШП, 
ВДП), которые в значительной степени позво-
ляют повысить чистоту металла по неметалли-
ческим включениям и примесям, но не находят 
широкого применения из-за сложности обору-
дования и высоких энерго и трудозатрат. 

Применение полых слитков [9, 10] из-за на-
личия стержня, приводит к более интенсивному 
затвердеванию, и как следствие снижению хи-
мической неоднородности, повышению дис-
персности литой структуры и более равномер-
ному распределению неметаллических включе-
ний. Ограничение использования полых слит-
ков, связано со сложностью организации на-
правленности процесса их затвердевания. 

Для решения данной проблемы предлага-
ются слитки, отливаемые в имеющиеся на за-
водах изложницы. В качестве полуформ могут 
использоваться существующие на предприятии 
изложницы, соосно устанавливаемые друг на 
друга и сопрягаемые со стороны максимальных 
внутренних диаметров (рис. 1). 

 

                         
                                    а                                                                             б                                           в 

Рис. 1. Удлиненный сдвоенный прибыльный слиток: 
а – схема литейной оснастки; б – схема отбора проб для определения загрязненности стали неметаллическими включениями;  

в – макроструктура слитка 
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После разливки и затвердевания из слитка 
был изготовлен продольный осевой темплет, на 
которых после шлифовки и полировки электро-
литическим травлением, в 20 % H2SO4, выявля-
лась макроструктура (см. рис. 1, в). 

С полученных осевых темплетов, отбира-
лись образцы (см. рис. 1, б) для проведения  
металлографических исследований с использо-
ванием методов оптической (микроскоп 
МЕТАМ ЛВ – 41) и электронной микроскопии 
(электронный двухлучевой микроскоп FEI Ver-
sa 3D). 

Авторами в работах [11, 12, 13] металло-
графическими исследованиями было выявлены 
структурные зоны, характерных для слитков 
спокойной стали. 

Однако, не смотря на качественную схо-
жесть строения, сдвоенный прибыльный слиток 
существенно отличается по степени развития 
отдельных зон. 

В сдвоенных слитках значительно развита 
физическая неоднородность, проявляющаяся в 
виде осевой рыхлости, и закрытой вторичной 
усадочной раковина. Вторичная усадочная ра-
ковина, расположена в верхней половине тела 
слитка, так как она закрыта сверху мостом 
плотного металла поверхность ее стенок не 
окислена и имеет дендритное строение. 

Представленные данные об особенностях 
строения сдвоенного прибыльного слитка кос-
венным образом свидетельствуют о преоблада-
нии горизонтальной составляющей при их за-
твердевании, что усиливает усадочные явления, 
ухудшает подпитку осевых объемов и приводит 
к развитию открытой и закрытой «вторичной» 
усадочной раковины. 

Идентификация неметаллических включе-
ний проводилась комплексным методом с ис-
пользованием методов оптической и электрон-
ной микроскопии. Неметаллические включения 
в слитке были классифицированы как сульфи-
ды, оксиды и оксисульфиды. 

Микрорентгеноспектральным анализом ус-
тановлено, что наиболее часто встречающийся 
тип сложных оксидов в исследуемых слитках, 
это силикат железа FeO·SiO2- фаялит (рис. 2). 
Сульфидные включения в обоих слитках, пред-
ставлены в виде твердого раствора FeS·MnS  
в различных соотношениях (рис. 2) в основном 
овальной формы. Оксисульфидные включения 
в обоих слитках представляют собой сложные 
оксиды (FeO·SiO2) в сульфидной оболочке 
(FeS·MnS). Оксисульфидные включения имеют 
глобулярную форму, их количество намного 
превосходит количество оксидных и сульфид-
ных, неметаллических включений. 

 

       
                                     а                                                                                    б 
 

 
                                     в 

Рис. 2. Химический состав неметаллических включений: 
а – оксид; б – сульфид; в – оксисульфид 
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На рис. 3 приведены результаты количест-
венного анализа [15] распределения неметал-
лических включений по высоте и сечению 
сдвоенного прибыльного слитка. 

Преимущественным видом включений яв-
ляются оксисульфиды, количество которых  
в несколько раз превышает загрязненность по 
другим видам неметаллических включений. 

В сдвоенном слитке распределение неметал-
лических включений отличается от обычного 
слитка. Из литературных данных [4, 11, 14] из-
вестно, что наибольшую загрязненность неме-
таллическими включениями имеют верхняя  
и донная часть слитка. Исследования показали, 
что в сдвоенном слитке верхний и нижний гори-
зонты слитка имеют наименьшую общую за-
грязненность неметаллическими включениями 
(рис. 3). Верхний горизонт имеет наименьшую 
загрязненность всеми типами неметаллических 
включений, тогда как на нижнем горизонте при 
общем снижении содержания сульфидов и окси-
сульфидов, увеличивается содержание оксидных 
неметаллических включений. Такое распределе-
ние включений на нижнем горизонте хорошо со-
гласуется с данными, приведенными в работах 
[4, 14], где указано, что температурный гради-
ент, возникающий у фронта затвердевания слит-
ков, обеспечивает большую скорость конвек-
тивного и гравитационного потоков только  
у стен изложницы, соответственно этот поток  
с большой скоростью будет поставлять включе-
ния на нижние горизонты слитка. Попавшие  
в нижние горизонты слитка тугоплавкие оксид-
ные неметаллические включения фиксируются 
продвигающимся снизу фронтом затвердевания. 
Уменьшение количества сульфидных и окси-
сульфидных неметаллических включений связа-
но с ускоренным затвердеванием донной части 
слитков. Анализ размеров неметаллических 

включений показал, что на нижнем горизонте 
слитка преобладают включения, размер которых 
находится в пределах от 0,9 до 4,0 мкм. Соглас-
но закону Стокса вероятность всплывания  
и уноса конвективными потоками мелких вклю-
чений наименьшая, что также является причи-
ной скопления тугоплавких оксидных включе-
ний в нижней части слитка. 

Средний горизонт слитка имеет максималь-
ную загрязненность неметаллическими вклю-
чениями (оксидами, сульфидами и оксисульфи-
дами.) Такое распределение включений связано 
с тем, что создает благоприятные условия для 
протекания явлений ликвации и как следствие 
увеличению загрязненности сульфидными 
(FeS·MnS) и оксисульфидными (рис. 3) неме-
таллическими включениями. 

Сужающаяся верхняя полуформа сдвоенно-
го слитка и большая площадь охлаждающей 
поверхности увеличивают скорость продвиже-
ния твердой фазы от стенок к центру слитка, 
что приводит к уменьшению загрязненности 
сульфидными и оксисульфидными неметалли-
ческими включениями, выделяющимися при 
затвердевании стали. Кроме того формирую-
щиеся в затвердевающем слитке конвективные 
потоки приводят к перемещению оксидных не-
металлических включений в средние и нижние 
горизонты слитка, где происходит их фиксация 
продвигающимся фронтом затвердевания. 

Анализ распределения неметаллических 
включений по ширине слитка (рис. 3, б) пока-
зал, что поверхностные слои слитка имеют по-
ниженную общую загрязненность неметалли-
ческими включениями. Осевые объемы слитка 
затвердевают в последнюю очередь в следствии 
замедления процесса затвердевания создаются 
благоприятные условия для образования и рос-
та неметаллических включений. 

 

 
                                    а                                                                               б 
 

Рис. 3. Загрязненность неметаллическими включениями сдвоенного слитка: 
а – загрязненность по высоте слитка; б – загрязненность по сечению слитка 
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                                 а                                                                                           б 
 

Рис. 4. Размер неметаллических включений в сдвоенном слитке: 
а – по высоте слитка; б – по сечению слитка 

 

Анализ размеров неметаллических включе-
ний (см. рис. 4) сдвоенного слитка показал, что 
они в общем количестве имеют небольшой 
размер. Крупные включения, (размером более 
10 мкм) встречаются в единичных случаях  
в верхней осевой части слитка. В слитке преоб-
ладают включения, имеющие размер от 0,9 до 
1,3 мкм, которые в основном расположены  
в нижней и средней части на расстоянии (0,1–
0,5)·R от центра слитка. 

Распределение неметаллических включений 
по размеру совпадает с литературными данны-
ми [4, 11, 14], диаметр включений всегда мень-
ше там, где затвердевание металла идет наибо-
лее быстро, то есть у поверхностных слоев,  
а вблизи оси слитков, где затвердевание идет 
медленно размер и их содержание больше. 

Количество и состав неметаллических вклю-
чений, приведенные выше, показали, что в сдво-
енном слитке повышенное количество неме-
таллических включений в основном наблюда-
ется в осевой части на среднем горизонте слит-
ка (см. рис. 3). 

Вы в о д ы  
Геометрия удлиненного сдвоенного при-

быльного слитка приводит к скоплению приме-
сей и неметаллических включений в узкой осевой 
части, затвердевающей в условиях нехватки жид-
кой фазы и низкого температурного градиента  
с образованием усадочных трещин пустот и рых-
лостей. Такое расположение неметаллических 
включений, а также дефектов усадочного проис-
хождения делает возможным их удаление при 
последующей ковке слитков, что делает их при-
годными для получения полых поковок.  
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Анализ работ, посвященные изучению осо-
бенностей протекания фазовых превращений  
в магнитном поле [1–4], приводит к убеждению, 
что эта проблема еще не полностью решена  
в теоретическом отношении. Стоит отметить, 
что величина энергии постоянного магнитного 
поля напряженностью до 2,4 МА/м на 1–2 по-
рядка меньше движущей силы большинства фа-
зовых превращений. Поэтому, только термоди-
намическое рассмотрение вопроса о влиянии 
магнитного поля на фазовые переходы лишено 
оснований, так как может привести к выводу  
о бесперспективности термической обработки  
в магнитном поле. Однако, такое заключение на-
ходится в противоречии с реально получаемыми 
результатами. При одностороннем, только тер-
модинамическом, подходе упускается из виду 
влияние поля на механизм образования зароды-
шей и кинетику фазовых реакций, существен-
ным образом определяющую строение и свойст-
ва продуктов превращения. Также, не учитыва-
ется явление сверхпластичности аустенита, на-
личие которого может оказывать существенное 
влияние на развитие мартенситного превраще-
ния при воздействии магнитным полем. Анализ 
экспериментальных данных ранее выполненных 
работ указывает на то, что в условиях, когда 
превращение термодинамически возможно, да-
же небольшой энергетический стимул может 

оказать существенное влияние на кинетику. Та-
ким образом, всестороннее изучение влияния 
магнитного поля на мартенситное превращение 
представляется достаточно обоснованным. 

Ставились следующие задачи: проанализи-
ровать термодинамические условия соответст-
вующие неустойчивости кристаллической ре-
шетки аустенита перед мартенситным превра-
щением, рассмотреть явления возникающие  
в состоянии неустойчивости, провести теорети-
ческий анализ возможных структурных состоя-
ний, обнаруживаемых экспериментально, рас-
смотреть явление сверхпластичности мартен-
ситного превращения при растяжении в интер-
вале Мн–Мд и влияние оказываемое магнитным 
полем в этом интервале. 

Для проведения экспериментальных работ 
было создано методическое обеспечение, кото-
рое позволило осуществить задачу исследова-
ний. Механические испытания выполняли на 
разрывной машине 2054 Р-5 с записью диаграм-
мы деформации в диапазоне нагрузок 0–50 кН. 
Деформацию образцов осуществляли в интер-
вале температур Мд–Мн. Для испытания при 
низких температурах (до –70 оС) разрывная ма-
шина была оснащена криостатом. Образец по-
мещался в криостат, залитый техническим аце-
тоном (ГОСТ 2768–84), температуру снижали, 
добавляя  в ацетон  сухой лед  (ГОСТ 12162–77). 

_________________________ 
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Для измерения температуры использовали медь-
константановую термопару с рабочим диапазо-
ном температур от –270 до 400 оС (ГОСТ 6616–
94). При проведении исследований применяли 
образцы из модельного сплава 26Н30. 

В большинстве случаев структурные фазо-
вые переходы являются переходами первого 
рода. Однако если в принципе превращение 
может быть непрерывным и деформация ре-
шетки при переходе невелика («фазовые пере-
ходы 1-го рода, близкие к переходам 2-го ро-
да»), то они также могут быть рассмотрены  
в рамках теории Л. Д. Ландау [5]. С одной сто-
роны, для таких превращений характерно нали-
чие гистерезиса и области сосуществования 
двух фаз, как для фазовых переходов первого ро-
да. С другой стороны, при приближении к точ-
ке перехода сближаются структуры фаз, на-
пример, за счет уменьшения степени тетраго-
нальности тетрагональной фазы при переходе 
типа «куб – тетрагон» и уменьшаются опреде-
ленные константы упругости обеих фаз (кон-

станты упругости 11 12

2

с с
с

   в случае перехо-

дов «куб – тетрагон»). Константы упругости обе-
их фаз остаются конечными в точке фазового 
равновесия, но обращаются в ноль за точкой То, 
в точках потери устойчивости фаз.   

 

 
 

Рис. 1. Температурная зависимость упругой константы c
для сплавов: 

1 – 63,2Ni- Al; 2 – 69Cu- 17Al- 14Zn [6] 
 
Описанное поведение констант упругости, 

подтверждается данными полученными в работе 
[6]. На рис. 1 показана температурная зависи-

мость упругой константы 11 12

2

с с
с

   для спла-

вов Ni-Al (Мн  278 К) и Cu-Al-Zn (Мн  273К).  
С уменьшением температуры наблюдается 
уменьшение с . Эти результаты предполагают, 

что неустойчивость решетки возникает в обоих 
сплавах до мартенситного  превращения. 

В ряде случаев, состояния неустойчивости 
кристаллической решетки вблизи точки мартен-
ситного превращения характеризуются ближ-
ним порядком смещений. Их описывают с по-
мощью представления о флуктуационных вол-
нах смещений [7, 8], что позволяет анализиро-
вать картины диффузного рассеяния электро-
нов и рентгеновских лучей. Электронно-диф-
ракционным и рентгеноструктурным методами 
в работе [9] обнаружено и исследовано диф-
фузное рассеяние в аустените и мартенсите 
сплавов Fe-Ni (27–50 % Ni) в интервале темпе-
ратур от –130 до 600 оС. Наблюдается законо-
мерная трансформация диффузного рассеяния, 
связанная с изменением атомно-кристалличес-
кой структуры аустенита и мартенсита при 
приближении к температурам начала прямого 
Мн и обратного Ан мартенситных превращений. 
Диффузное рассеяние описывается спектром 
флуктуационных волн смещений и свидетель-
ствует о наличии значительных смещений ато-
мов, обусловленных «размягчением» кристал-
лической решетки вблизи точек Мн и Ан. Но из 
наблюдаемого рассеяния однозначно не следу-
ет, являются ли вблизи точки превращения сме-
щения атомов квазистатическими, отвечающи-
ми за ближний порядок, или тепловыми.  

Из термодинамической теории предмартен-
ситных состояний [6–9], аналогичной теории 
распада твердых растворов, следует, что вблизи 
точки мартенситного превращения существуют 
локальные области с ближним порядком сме-
щений. Эти области, в отличии от френкелев-
ских флуктуаций, характеризуются постепен-
ным уменьшением порядка с удалением от цен-
тра флуктуации и отсутствием четкой межфаз-
ной границы. На дифракционных картинах им 
соответствуют области диффузного рассеяния, 
интенсивность которого определяется Фурье-
образом. Основные характеристики этих со-
стояний можно связать с упругими модулями 
исходной фазы.  

Флуктуации волн смещений «подготавлива-
ют» кристаллическую решетку аустенита к мар-
тенситному превращению, таким образом об-
ласти с ближним порядком смещений являются 
местами наиболее подготовленными для обра-
зования зародышей мартенсита. Минимально 
возможный размер такой флуктуации ( 1 нм) 
сопоставим с размерами минимального крити-
ческого размера ферромагнитно-упорядоченно-
го кластера ( 0,66 нм) [10] и с размерами кри-
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тического зародыша мартенсита, вычисленным 
исходя из дислокационной модели мартенситно-
го зародыша Ю. Н. Петрова (критический ради-
ус зародыша 3 нм, его критическая полутолщина 
0,125 нм [11]). В таких областях, вследствие не-
устойчивости кристаллической решетки, наблю-
дается уменьшение констант упругости практи-
чески до нуля и достаточно даже небольших на-
пряжений чтобы инициировать мартенситное 
превращение. Как было показано в [10] до нача-
ла мартенситного превращения в парамагнитной 
матрице аустенита возникают ферромагнитные 
нанокластеры. С большой степенью вероятности 
в местах их образования можно ожидать воз-
никновения флуктуаций волн смещения. В усло-
виях воздействия внешним магнитным полем 
ферромагнитные нанокластеры восприняв энер-
гию магнитного поля через магнитострикцион-
ные напряжения будут  изменять поля упругих 
сил в кристаллической решетке, в том числе  
и в областях с ближним порядком смещений 
(где сделать это намного легче). Изменение по-
лей упругих сил в микрообъемах атомной ре-
шетки матрицы способствует снижению энерге-
тического барьера для образования зародышево-
го центра критического размера. 

Неустойчивость кристаллической решетки 
перед мартенситным превращением может иметь 
определяющее значение для возникновения та-
кого явления, как сверхпластичность мартен-
ситного превращения. 

Мартенситное превращение идет путем сме-
щающего или «сдвигового» процесса, который 
на макроскопическом уровне может описы-
ваться как деформация с инвариантной плоско-
стью. В случае когда наряду с мартенситным 
превращением есть приложенное внешнее на-
пряжение, могут встречаться такие явления как 
мартенситное превращение вызванное напря-
жением и деформацией, образование новых 
мест зарождения и сверхпластичность. 

Под сверхпластичностью понимают способ-
ность материала к пластической деформации, 
во много раз превышающей ожидаемую. В ряде 
случаев это могут быть сотни процентов, но 
для малопластичных материалов способность 
деформироваться на десятки процентов тоже 
следует отнести к сверхпластичности. По дру-
гому сверхпластичность можно определить как 
особое состояние материала, способного к боль-
шой деформации. Сверхпластичность обуслов-
ленная состоянием металла может быть двух 
типов: структурная (сверхпластичность матери-
алов с ультрамелким зерном) и превращения 

(сверхпластичность обусловленная фазовым 
превращением). В зарубежной литературе при 
обсуждении мартенситной сверхпластичности 
зачастую используется термин transformation - 
induced plasticity или пластичность наведенная 
превращением. 

В работе З. Нишиямы [12] установлено, что 
максимум пластичности наблюдается в интерва-
ле температур от точки Мд до точки Мн. Здесь и 
по тексту Мд – температура, лежащая выше Мн, 
но ниже равновесной температуры мартенсит-
ного превращения То. Ниже Мд возможно обра-
зование мартенсита в результате деформации 
исходного аустенита. На рис. 2 показана схема 
проявления сверхпластичности при мартенсит-
ном превращении. Явление сверхпластичности 
аустенита перед мартенситным превращением 
используется на практике для правки изделий 
(пушечные сверла, протяжки и т. п.). Во время 
закалки опытный термист немного раньше, чем 
начинается мартенситное превращение, выни-
мает инструмент из закалочной среды и устра-
няет деформацию. Характерным для сверхпла-
стичности мартенситного превращения является 
наличие пика пластичности (рис. 2). 

 

 
 

Рис. 2. Схема проявления сверхпластичности  
при мартенситном превращении 

 
Ниже Мн, после начала образования мар-

тенсита охлаждения пластичность резко падает. 
Поэтому механическая правка изделий в тем-
пературном интервале Мд–Мн, в котором и про-
является сверхпластичность, инициирует обра-
зование мартенсита деформации. Это осущест-
вляется легко даже при небольших напряжени-
ях, так как сверхпластичный металлический 
материал по поведению при деформировании 
напоминает смолы, горячее стекло, термопла-
стики и другие вязкие тела [13]. 

Для наблюдения явления сверхпластично-
сти был проведен эксперимент с метастабиль-
ным аустенитным сплавом 26Н30 (Мн = –60 оС, 
Мд = 25 оС), который испытывали растяжением 
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в интервале температур Мд–Мн. Зависимость ме-
ханических свойств от температуры испытания 
при растяжении изображена на рис. 3.  

 

 
 

Рис. 3. Влияние температуры испытания на механические 
свойства при растяжении сплава 26Н30 

 
Как видно, в интервале Мн–Мд наблюдается 

пик сверхпластичности, где относительное уд-
линение составляет почти 100 %. Такое удли-
нение объясняется предмартенситной неустой-
чивостью кристаллической решетки, а также 
тем, что при возникновении в результате де-
формации мартенситных кристаллов снимают-
ся высокие локальные напряжения и тем самым 
предотвращается образование  и  сосредоточе-
ние шейки. 

Непосредственно перед температурой Мн 
наблюдается аномальная обратная зависимость 
предела текучести. Падение предела текучести 
метастабильной аустенитной стали перед Мн 
связано с тем, что при растяжении вблизи Мн 
упругие напряжения вызывают мгновенное об-
разование большого количества кристаллов мар-
тенсита, что приводит к заметной макродефор-
мации, срыву на диаграммах растяжения вслед-
ствие развития мартенситного превращения. 
Повышение 0,2 происходит после того, как по-
являющиеся мартенситные кристаллы станут вы-
полнять роль каркаса при растяжении образца. 

Представляют интерес данные, полученные 
при растяжении сплава Н31 (Fe – 31,5 % Ni) [14] 
(см. рис. 4). В температурном интервале Мн–Мд 
в этом сплаве так же, как в сплаве 26Н30, в про-
цессе деформации происходит мартенситное 
превращение, сопровождающееся появлением 
максимума относительного удлинения. Предел 
текучести в сплаве Н31 после Мн падает прак-
тически до нуля. Такое поведение предела те-
кучести связано, по-видимому, с автокаталити-
ческой природой превращения в сплавах атер-
мического типа. При растяжении ниже темпе-

ратуры Мн уже сравнительно небольшие упру-
гие напряжения вызывают мгновенное образо-
вание большого числа крупных кристаллов 
мартенсита, что приводит к заметной макроде-
формации, срыву на кривых растяжения вслед-
ствие сдвигового характера превращения и оп-
ределенной ориентированности его продуктов  
в условиях нагружения. Даже довольно значи-
тельное количество мартенсита охлаждения 
возникающего после охлаждения ниже Мн, не 
может предотвратить этот эффект. Предел те-
кучести начинает резко возрастать, когда уже 
образуется прочный «каркас» из большого чис-
ла кристаллов мартенсита охлаждения.  

 

 
 

Рис. 4. Влияние температуры деформации на механические 
свойства и образование мартенсита в сплаве Н31 [14] 

 
Большое относительное удлинение возника-

ющее при деформации метастабильных аусте-
нитных сплавов выше мартенситной точки Мн 
обусловлено повышенной сопротивляемостью 
материала локализованному течению и релак-
сацией пиковых напряжений при образовании 
мартенсита деформации. Это связано с непре-
рывным увеличением коэффициента деформа-
ционного упрочнения за счет появления более 
прочной мартенситной фазы в зонах возникно-
вения шейки, что и обусловливает большое од-
нородное удлинение. 

Поскольку мартенситное превращение осу-
ществляется кооперативным сдвиговым движе-
нием атомов, нетрудно представить, что при-
кладываемые упругие напряжение способству-
ют превращению. Однако роль пластической 
деформации в мартенситном превращении весь-
ма сложная. Для понимания мартенситного пре-
вращения вызванного деформацией будет про-
дуктивней рассматривать не влияние деформа-
ции, а влияние приложенного напряжения. 



                                                                  ИЗВЕСТИЯ ВолгГТУ 
 

 

 

118 

На рис. 5 схематически показано темпера-
турное изменение химической свободной энер-
гии мартенсита и аустенита. На данном рисунке 
То – температура, при которой аустенит и мар-
тенсит находятся в термодинамическом равно-
весии. Разность свободных энергий аустенита 
() и мартенсита ( ) 

нMG   при температуре 

Мн является критической движущей силой для 
начала мартенситного превращения. 

Когда к аустениту при температуре Т1 меж-
ду (Mн и То) прикладываются напряжения, то 
движущая сила превращения F, обусловленная 
напряжениями, складывается с химической 
движущей силой 

1Т
G  . Мартенситное пре-

вращение начинается при критическом напря-
жении, когда полная движущая сила эквива-
лентна 

нMG  . 
 

 
 

Рис. 5. Схематическая диаграмма изменения химической 
свободной энергии мартенситного превращения G 
 

На рис. 5 
н 1кр M ТF G G      представляет 

собой критическую движущую силу, необхо-
димую для мартенситного превращения, вы-
званного напряжением при Т1. Значение этой 
движущей силы превращения зависит от на-
пряжения и ориентации превращающейся мар-
тенситной пластины относительно приложен-
ного напряжения (см. рис. 6): 

кр 0 ,nF                       (1) 

где  – напряжение сдвига, действующее вдоль 
направления сдвига при превращении в габи-
тусной плоскости мартенсита; 0 – сдвиговая 
деформация при превращении вдоль направле-
ния сдвига деформации формы в плоскости га-
битуса;  – нормальная компонента напряже-
ния, действующая перпендикулярно габитус-

ной плоскости; n – дилатационная компонента 
деформации формы при превращении. 

 

 
 

Рис. 6. Диаграмма фактора Шмита, описывающая  
влияние прикладываемого напряжения 

 
На рис. 6. изображена диаграмма фактора 

Шмита, описывающая влияние прикладывае-
мого напряжения 1 вдоль оси А при индуциро-
вании мартенситного превращения в габитус-
ной плоскости Р с нормалью N, где S – направ-
ление деформации формы для мартенсита, а Sm – 
максимальное удлинение в габитусной плоско-
сти при деформации формы. Когда к образцу 
прикладывается напряжение 1, для любой 
данной ориентации мартенситной пластины  и 
 можно выразить следующим образом: 

1

1
(sin 2 )cos

2
     ;     1

1
(1 cos 2 )

2
     ,  (2) 

где 1 – абсолютная величина прикладываемого 
напряжения;  – угол между осью приклады-
ваемого напряжения и нормалью к габитусной 
плоскости;  – угол между направлением сдви-
га при превращении и направлением макси-
мального сдвига в габитусной плоскости, инду-
цированного прикладываемым напряжением. 
Исходя из уравнений (1) и (2) движущую силу 
превращения, обусловленную прикладываемым 
напряжением 1, можно выразить в виде: 

1 0 0

1
( (sin 2 )cos (1 cos2 )).

2
F               (3) 

Когда мартенситное превращение индуци-
руется прикладываемым к поликристалличе-
скому аустениту напряжением, а ориентации 
зерен в аустените распределены хаотически, 
первой образуется та мартенситная пластина, 
ориентация которой обеспечивает максималь-
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ную величину F. Максимальное значение F до-

стигается при условии  = 0 и 0
dU

d



, что по-

зволяет выразить критическую движущую силу 
приложенного напряжения в виде: 

кр 1 0 0

1
( sin 2 (1 cos 2 ))

2
F           ,     (4) 

где 1  – критическое прикладываемое напря-
жение, необходимое для начала мартенситного 
превращения.  

Если химическая движущая сила G  
линейно уменьшается с превышением темпера-
туры над Мн (см. рис. 5), то ожидается, что кри-
тическое напряжение для начала образования 
мартенсита линейно увеличивается с повыше-
нием температуры, при которой происходит на-
гружение. На рис. 7 показана схематическая 
диаграмма напряжение-температура, на кото-
рой показано критическое напряжение, вызы-
вающее образование мартенсита в зависимости 
от температуры, на рисунке обозначено: 1 – пре-
вращение, индуцированное напряжением; 2 – 
условный предел текучести 0,2 аустенита; 3 – 
превращение, индуцированное деформацией. 
Наблюдалось, что критическое напряжение для 
образования мартенсита линейно увеличивает-
ся с повышением температуры в интервале ме-
жду Мн и σ

нМ  (рис. 7). Но выше σ
нМ  (при Т2) 

образование мартенсита будет происходить при 
напряжении д2, после того как начнется пла-
стическое деформирование аустенита. 

 

 
 

Рис. 7. Схематическая диаграмма  
напряжение-температура 

 

Когда аустенит деформируют при темпера-
туре выше σ

нМ  (т. е. при Т2 на рис. 7), он начи-
нает пластически деформироваться при напря-

жении д1 и деформационно упрочняется до д2, 
после чего начинается мартенситное превраще-
ние. Напряжение д2 значительно меньше д3, ко-
торое получается экстраполяцией линии крити-
ческого напряжения между Мн и σ

нМ . Такое 
уменьшение критического прикладываемого на-
пряжения образования мартенсита обусловлено 
пластической деформацией аустенита, который 
перед Мн обладает сверхпластичностью. 

Индуцированное магнитным полем сущест-
вование в парамагнитной матрице устойчивых 
однодоменных кластеров [10] приводит к ло-
кальной анизотропной деформации атомной 
решетки, которая вызвана силами обменного  
и магнитного взаимодействий. Расчеты показы-
вают, что однодоменная частица всегда стре-
мится быть удлиненной, поскольку такая форма 
уменьшает энергию размагничивающего поля 
[15]. В кристаллах с направлением легкого на-
магничивания <100> эти деформации могут 
легко взаимодействовать с деформацией Бейна 
или инициировать механизм реконструктивно-
го мартенситного превращения предложенный 
В. С. Крапошиным [16].  

В связи с анизотропией локальных спон-
танной и вынужденной магнитострикционных 
деформаций в микрообъемах со спиновым по-
рядком нарушается структурная эквивалент-
ность октаэдрических междоузлий (в о.ц.т. под-
решетке Бейна) и возникает благоприятная си-
туация для предпочтительного упорядоченного 
расположения атомов углерода в междоузлиях 
типа [[0,0,1/2]] и [[1/2,1/2,0]], которое контро-
лируется разницей энергий 10-22 Дж [17], соз-
данной однородным магнитострикционным на-
пряжением порядка 10 МПа вдоль оси [001]. 
При этом может существенно возрастать веро-
ятность образования в результате превращения 
упорядоченной фазы в тех микрообъемах мат-
рицы, где ближний порядок уже имел место. 
Стоит отметить, что предпочтительная ориента-
ция углерода под действием магнитострикцион-
ных деформаций приведет к большей деформа-
ции, чем сама магнитострикция. Эта возросшая 
деформация создает в окружающей аустенитной 
матрице напряжения, которые в условиях сверх-
пластичности аустенита, становятся достаточ-
ными для инициирования сдвигового мартен-
ситного превращения (например, по механизму 
описанному в [16]) уже за пределами ферромаг-
нитно-упорядоченного нанокластера. 

Таким образом показано, что перед началом 
мартенситного превращения наблюдается неус-
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тойчивость кристаллической решетки, что со-
провождается падением констант упругости  
в точке превращения до нуля и обусловливает 
наличие сверхпластичности в интервале Мн–Мд. 
В результате воздействия внешним магнитным 
полем в этом интервале температур возникаю-
щие магнитострикционные напряжения в фер-
ромагнитноупорядоченных нанокластерах ау-
стенита в условиях сверхпластичности иниции-
руют образование мартенсита.  
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Современный уровень развития машино-
строения постоянно повышает уровень требо-
ваний, предъявляемых к конструкционным  
и инструментальным материалам и в связи  
с этим требует их усовершенствования или соз-
дания на их основе новых материалов со специ-
альными свойствами. Поэтому в последнее 
время отдается предпочтение управляемым ме-
тодам термической обработки поверхности ме-
таллических материалов, в том числе с исполь-
зованием высокоэффективных концентриро-
ванных потоков энергии (КПЭ).  

В основе импульсной лазерной обработки 
лежит использование для нагрева материалов 
тепловых источников высокой энергонасыщен-
ности, плотность мощности которых составляет 
сотни МВт/м2, а время действия не выходит за 
пределы миллисекундного диапазона. При этом 
достигаются гипервысокие (106 град/с) скорости 
нагревания до закритических температур при 
наличии значительных температурных градиен-
тов по глубине, обеспечивающих за счет отвода 
тепла в «холодную» массу по механизму тепло-
проводности охлаждение со скоростями 104– 
106 град/с. Изменяя режимы лазерной обработки 
можно не только быстро нагревать и получать 
зону градиентного нагрева, но и фиксировать 
высокотемпературное состояние металла, то 
есть создавать определенную структуру и зада-
вать свойства поверхностных слоев материалов. 

Отличительной особенностью настоящих 
исследований является признание доминирую-
щей роли локальной пластической деформации, 
которая является основным механизмом дисси-
пации упругой энергии, возникающей при фа-
зовых превращениях, а скорость этого процесса 
(пластической деформации) во многом опреде-
ляет кинетику превращения. Пластическая де-
формация при гиперскоростном лазерном на-
греве является результатом нескольких процес-
сов, в частности, релаксации внутренних тер-
мострикционных напряжений из-за огромного 
температурного градиента между нагретой  
и холодной зоной металла, релаксации внут-
ренних напряжений на когерентной границе 
при полиморфном превращении, а также в ре-
зультате пластического сдвига, сопровождаю-
щего обратное -превращение, когда исход-
ная -фаза имеет упорядоченную (мартенсит-
ную) структуру. В результате пластической де-
формации возникает явление фазового наклепа, 
который сопровождается более или менее зна-
чительным упрочнением [1]. Последствия фа-

зового наклепа релаксируют за счет протекания 
процессов (диффузионных) динамической по-
лигонизации и рекристаллизации. Степень ре-
лаксации напряжений определяет остаточное 
упрочнение и конечную структуру стали [2]. 
Исследование перечисленных явлений является 
предметом настоящей работы, определяющим 
механизмы структурной самоорганизации при 
экстремальных методах тепловой обработки. 

Методики исследований 

Экспериментальную основу работы соста-
вили металлографический и рентгеноструктур-
ный методы исследования тонкой структуры 
материалов. 

Материалами для исследований послужили 
«модельные», практически однофазные материа-
лы: медь, никель и стали ферритного (08Х13)  
и аустенитного (12Х18Н9Т) классов. 

Импульсное лазерное облучение проводили 
на технологических установках: «Квант-16»  
и «ГОС-30М». Изменение энергии излучения 
(10–30 Дж), степени дефокусировки луча (3– 
6 мм), длительности излучения (1–-6)10-3 с по-
зволило варьировать плотность мощности из-
лучения в широких пределах. 

Просмотр и съемка микроструктур осуще-
ствлялись на микроскопах МИМ-7, МИМ-8, 
«Neophot-21», интерференционном микроскопе 
МИИ-4М. 

Идентификация фазового состава в зонах 
лазерного воздействия производилась методом 
дифракционного рентгеновского анализа на ус-
тановке ДРОН-0,5 в фильтрованном FeК-излу-
чении.  

Обсуждение результатов 

Как отмечено выше, структурные измене-
ния в зонах лазерного воздействия происходят 
в условиях высоких температур и мощного те-
плового удара.  

Эффект упрочнения материалов при лазер-
ном воздействии достигается не только мартен-
ситным превращением, растворением карбидов, 
насыщением матрицы их компонентами, мик-
рохимической неоднородностью, но и высоко-
температурным наклепом, повышением плот-
ности дефектов кристаллического строения, 
пластическими сдвигами под действием на-
пряжений, имеющих различную природу. Все 
эти факторы действуют одновременно, и опре-
делить влияние каждого при исследовании ста-
лей и сплавов, подвергаемых лазерной обра-
ботке, не всегда представляется возможным. 
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Существование локальной пластической де-
формации при скоростной лазерной обработке 
металлов в настоящей работе удалось доказать 
при экспериментальных исследованиях «модель-
ных» сплавов. Поскольку фазовые превращения 
способны искажать структурную картину, иссле-
дования проводились на образцах из сплавов, не 
претерпевающих таких превращений. Образцы 
имели полированную поверхность для изучения 
следов скольжения и поворота зерен.  

Типичными результатами исследования 
эффектов локальной пластической деформации 
в области лазерной обработки является наблю-
дение следов пластической микродеформации. 

При сравнении структур, сформировавших-
ся в металлических сплавах на основе железа, 
меди, никеля (соответственно с гранецентриро-
ванной и объемно-центрированной кубически-
ми решетками) в условиях обработки КПЭ, 

можно выделить несколько характерных осо-
бенностей. 

На медных сплавах фиксировались эффек-
ты, являющиеся микроструктурным признаком 
начала пластической деформации и первой ста-
дии деформационного упрочнения – стадии 
легкого скольжения и представляющие собой 
развитие тонких линий скольжения, параллель-
ных друг другу, как по одной, так и по несколь-
ким системам скольжения (рис. 1). 

Уровень действующих напряжений может 
вызывать также искривление линий скольже-
ния, и на поверхности появляются характерные 
«полосы сброса» (kink-band) (рис. 2) [2,3]. 

В неравновесных условиях лазерной обра-
ботки возможны локальные пластические по-
вороты микрообластей, сопровождаемые появ-
лением незаконченных или оборванных границ 
(рис. 3) и двойников деформации (рис. 4) [3–5]. 
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Рис. 1. Эстафетная передача скольжения через  
границу зерен меди после лазерной обработки 

Рис. 2. Строение полосы сброса на стали 08Х13  
в зонах лазерного облучения 
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Рис. 3. Незаконченные или оборванные границы,  
наблюдаемые в зоне лазерной обработки на никеле 

Рис. 4. Двойники деформации после лазерной  
обработки никеля 

 
Образцы материалов до и после лазерной поверхностной обработки подвергались также рент-

геноструктурному анализу.  
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Рис. 5. Фрагменты рентгенограмм образцов из никеля  

в исходном состоянии (1) и после лазерной обработки (2) 
 
На дифрактограмме (рис. 5) обнаруживает-

ся размытие рефлексов никеля и смещение их к 
меньшим углам отражения, что свидетельству-
ет об искажениях кристаллической решетки, 
появлении большого количества дефектов кри-
сталлического строения и значительных мик-
ронапряжений, являющихся следствием ло-
кальных пластических сдвигов в металле при 
высокотемпературном лазерном нагреве. 

В работе предпринята попытка количест-
венного определения напряжений сдвига, вы-
зывающих остаточную пластическую деформа-
цию металла в зонах лазерной обработки. 
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Рис. 6. Вид линий скольжения на лазерно-облученной  
меди в интерференционном микроскопе 

Как видно на рис. 6, на линиях скольжения, 
которые возникают в результате смещения од-
ной части материала относительно другой 
и представляют собой ступеньки на металличе-
ской поверхности, появляется смещение ин-
терференционных линий.  

Измерив величину смещения интерферен-
ционных полос равной толщины, установили, 
что величина остаточной пластической дефор-
мации при импульсной обработке составляет от 
5 до 9 % [6,7]. Следует отметить, что проведен-
ный расчет основывался на фиксируемых и из-
меряемых величинах остаточной пластической 
деформации. В процессе мощного теплового 
удара при импульсной лазерной обработке ве-
личина напряжений и пластической деформа-
ции в локальных участках металлов будут 
иметь гораздо большие значения. Вследствие 
этого в процессе охлаждения после лазерной 
обработки можно ожидать протекание в мате-
риалах процессов полигонизации и рекристал-
лизации. Следует отметить, что из-за кратко-
временности воздействия лазерного импульса 
на материал, высоких скоростей нагрева и ох-
лаждения, процессы полигонизации и рекри-
сталлизации находятся в очень жестких вре-
менных рамках, и как следствие, накладывают-
ся и конкурируют друг с другом. 

Металлографическими методами установ-
лено, что в зоне лазерной закалки наблюдаются 
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структурные признаки этих процессов [8,9], та-
кие как аномальное строение границ зерен, 
проявляющееся в их волнистости и оборванно-
сти (рис. 7). Замечено, что на границах возмож-
но образование структурных несовершенств, 
называемых фасетками. 
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Рис. 7. Особенности протекания полигонизации  
при лазерной обработке никеля 

Граница в таком случае изломанная, «зуб-
чатая» и состоит из отдельных участков хоро-
шего сопряжения и фасеток.  

При скоростной лазерной обработке в неко-
торых участках может происходить укрупнение 
зерен путем коалесценции. Ранние стадии рек-
ристаллизации «in situ», возникающей после 
пластической деформации и зафиксированной 
быстрым охлаждением, наблюдались в облучен-
ном пятне на никеле и на стали 08Х13 (рис. 8). 
Это подтверждается наличием особо мелких  
и аномально крупных зерен с протяженными 
границами в виде «выступов» или «языков», об-
разованных путем коалесценции субзерен. Не-
которые из исходных зерен растут за счет сосе-
дей путем миграции локальных участков своих 
высокоугловых границ, что может являться 
следствием градиента наклепа (strain induced 
migration) [8]. Движущей силой процесса явля-
ется локальная разность плотности дислокаций 
по обе стороны от границы, созданная неодно-
родностью деформации. 
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Рис. 8. Коалесценция субзерен при лазерном 
облучении на стали 08Х13 

Рис. 9. Структурные изменения на облученном  
техническом железе 

 
Следует отметить, что при лазерной обра-

ботке технического железа и, тем более, сталей 
к факторам, способствующим появлению на-
пряжений и локальной пластической деформа-
ции добавляется фазовый наклеп, возникающий 
при полиморфных -превращений.  

Протекание процессов полигонизации и на-
чальных стадий рекристаллизации в этих усло-
виях подтверждается формированием в облу-
ченном техническом железе зоны мелкого зер-
на (рис. 9). 

Формируемые в результате скоростной ла-
зерной обработки зоны развитой полигонизо-
ванной структуры с полупроницаемыми барье-

рами для движущихся дислокаций создают ус-
ловия для релаксации «пиковых» напряжений, 
возникающих при эксплуатации облученных 
изделий [10]. Причем это происходит путем эс-
тафетной передачи напряжений между сосед-
ними микрообъемами структуры материала,  
а не путем зарождения и распространения тре-
щины. Учет уровня возникающих при лазерном 
облучении напряжений и степени их релакса-
ции за счет структурных превращений позволя-
ет формировать в поверхностных слоях метал-
лических материалов композиции с оптималь-
ным сочетанием прочности, пластичности и со-
противления хрупкому разрушению. 



ИЗВЕСТИЯ ВолгГТУ 
 

 

 

125

Следует отметить еще один канал диссипа-
ции энергии лазерного излучения и релаксации 
достаточно высокого уровня возникающих при 
облучении в металлах напряжений – массопе-
ренос. Это важный вопрос, поскольку диффу-
зия требует времени, а при скоростной им-
пульсной лазерной обработке наблюдается де-
фицит времени.  

В неравновесных условиях скоростного ла-
зерного нагрева направленный массоперенос 
вещества является комплексной величиной, за-
висящей от уровня и неоднородности дости-
гаемых температур, напряжений, химических 
потенциалов и других факторов, формирую-
щихся при лазерном облучении.  

Параметры массопереноса при лазерном 
воздействии зависят от масштаба возникающих 
напряжений, релаксация которых сопровожда-
ется протеканием локальной пластической де-
формации, образованием повышенного числа 
линейных дефектов, последующего захвата и пе-
реноса атомов углерода и легирующих элемен-
тов по механизму термодиффузии Соре, по без-
диффузионному механизму «дрейфа» в глубь 
облученного материала 

Выводы 

В результате выполненных исследований  
в настоящей работе представлен новый подход 
к изучению механизма структурообразования  
в металлических материалах при гиперскорост-
ном нагревании лазерным излучением.  

1. Металлофизическими методами показа-
но, что при лазерной поверхностной обработке 
за миллисекундные отрезки времени происхо-
дят сложные структурные изменения, на кото-
рые накладываются процессы пластического де-
формирования, вызываемые появлением внут-
ренних напряжений при полиморфном превра-
щении и термострикционных напряжений из-за 
огромного температурного градиента между 
нагретой и холодной зоной металла. Особая 
роль этих напряжений заключается в приросте 
свободной энергии фаз, получении выигрыша  
в движущей силе фазовых переходов, что реа-
лизуется в увеличении темпа превращений  
и получении особого структурного состояния 
металла, недостижимого в условиях объемной 
термообработки. 

2. В результате эффект упрочнения мате-
риалов при лазерном воздействии достигается 

не только мартенситным превращением, рас-
творением карбидов, насыщением матрицы их 
компонентами, микрохимической неоднород-
ностью, но и высокотемпературным наклепом, 
повышением плотности дефектов кристалличе-
ского строения, пластическими сдвигами под 
действием напряжений, имеющих различную 
природу. 

3. Структурные особенности процесса уп-
рочнения при скоростной лазерной обработке 
зависят от результирующего уровня возникаю-
щих в зонах обработки напряжений, то есть от 
соотношения процессов пластической дефор-
мации при нагреве под действием термических 
и фазовых напряжений и процессов диссипации 
энергии путем полигонизации и рекристалли-
зации. 
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Исследованы особенности изменения структуры, прочности и пластичности  различных хромомолибде-
новых сталей, применяемых для печных змеевиков нефтеперерабатывающих установок, под воздействием 
температур, превышающих регламентные.   
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The features of the changes in the structure, durability and plasticity of various chromium-molybdenum steels 
used for oven coils of the oil processing installations under the influence of temperatures above regulations were in-
vestigated. 

Keywords: oil processing, pipes of oven coils, a microstructure, durability and plasticity. 
 

В процессе длительной эксплуатации про-
исходит замена элементов змеевиков техноло-
гических печей нефтеперерабатывающих уста-
новок, достигших норм отбраковки в результа-
те воздействия повышенных температур, дав-
лений и коррозионных сред. Поэтому печной 
змеевик может состоять из труб, отличающихся 
сроками эксплуатации, механическими свойст-
вами, химическим составом, типом микро-
структуры и даже маркой стали. В качестве те-
плоустойчивых материалов для изготовления 
труб печных змеевиков, работающих при тем-
пературах ниже 600 °С, применяют стали 
15Х5М (15Х5М-У) и 12Х2М1.  

 

 
 

Рис. 1. Зависимость допускаемых напряжений на срок экс-
плуатации 100 тыс. ч от температуры по РД 10-249-88 (1) 

и РТМ 26-02-67-84 (2, 3, 4): 
1, 4 – 12Х2М1, 2 – 15Х5М, 3 – 15Х5М-У 

В литературных источниках и нормативных 
документах можно найти противоречивые сведе-
ния о жаропрочности сталей 15Х5М и 12Х2М1. 
По данным источника [1], эффективность влия-
ния Сr и Мо на теплоустойчивость сталей не-
одинакова при различных температурах: при 
540 °С в присутствии 0,5 % Мо максимальное со-
противление ползучести наблюдается при до-
бавлении 1,5 % Сr, а при 595 °С оптимальная при-
садка Сr составляет 5 % .  

В соответствии с РД 10-249-88 [2] следует 
ожидать, что при температурах выше 520 °С 
сталь 12Х2М1 обладает меньшей жаропрочно-
стью, чем сталь 15Х5М (15Х5М-У), а по РТМ 
26-02-67-84 [3] при тех же температурах сталь 
12Х2М1 превосходит по жаропрочности стали 
15Х5М и 15Х5М-У (рис. 1). Кроме того, для 
длительно работающих труб сравнение теплоус-
тойчивости сталей 15Х5М и 12Х2М1 при рабо-
чих и превышающих регламентные температу-
рах затруднительно из-за отсутствия в норма-
тивных документах данных по прочностным ха-
рактеристикам (допускаемым напряжениям) для 
сроков эксплуатации свыше 100 тыс. ч (рис. 2).  

Так как печные змеевики нефтеперерабаты-
вающих установок выходят из строя,  главным 
образом, по причине перегрева металла, целью 
исследований являлось сравнение устойчивости 
сталей 15Х5М и 12Х2М1, находящихся в раз-
личных структурно-механических состояниях до 

_________________________ 
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Рис. 2. Допускаемые напряжения в зависимости от срока 
эксплуатации по РТМ 26-02-67-84:  

1, 3, 5 – 550 °С; 2, 4 – 600 °С; 1, 2 – 15Х5М; 3, 4 – 12Х2М1;  
5 – 15Х5М-У 

 
и после эксплуатации, к воздействию температур, 
превышающих расчетные. Для достижения по-
ставленной цели решались следующие задачи: 
изучались изменения структуры, характеристик 
прочности и пластичности в результате перегре-
вов, а также сопротивление ползучести сталей 
15Х5М и 12Х2М1 при термических воздействиях 
под напряжением. Различия структурно-механи-

ческих состояний объектов исследования были 
обусловлены химическим составом сталей, вида-
ми термической обработки при изготовлении 
труб, сроками и условиями эксплуатации. Срок 
эксплуатации варьировался от 0 до 420 тыс. ч. 
Исходные структуры металла труб показаны на 
рис. 3. Температура нагрева выбиралась выше 
максимально допустимой для рассматриваемых 
марок сталей (600 °С) и ниже критических точек 
Ас1 (815 °С для стали 15Х5М и 780 °С для стали 
12Х2М1). 

Моделирующая перегревы термическая обра-
ботка осуществлялась по следующим режимам: 

1. Нагрев до 750 °С, выдержка в течение 8 ч, 
охлаждение в печи СНОЛ 1,6.2,5.1/11 со скоро-
стями – а – 100 °С/ч до 300 С, далее – на возду-
хе; б – 50 °С/ч; в – 20 °С/ч. 

2. Нагрев до 750 °С, выдержка в течение 8 ч 
под напряжением 20 МПа в машине АИМА-5-2 
с регистрацией кривых ползучести, нерегулируе-
мое охлаждение в печи со скоростью ≤ 320 °С/ч. 

После реализации режимов 1 и 2 проводи-
лось исследование структуры с помощью ме-
таллографического микроскопа «Neophot-21», 
измерялась твердость на приборе ТК-2, опреде- 

 

                
                а                                         б                                          в                                            г 

         
                                             д                                                                         е 

Рис. 3. Структуры (×2000) металла образцов «1» (а), «2» (б), «3» (в), «4» (г), «5» (д), «6» (е)  
до термического воздействия по режимам 1 и 2; а – г – 15Х5М, д, е – 12Х2М1 
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лялись характеристики прочности и пластично-
сти по результатам испытаний: на растяжение – 
на машине УММ-5, на ударный изгиб – на маят-
никовом копре МК-30, а также фиксировалась 
величина деформации ползучести с помощью 
индикатора часового типа ИЧ 10 МН. Получен-
ные данные сравнивались с нормами отбраковки 
труб по твердости, увеличению диаметра и с тре-
бованиями стандарта к механическим свойствам 
для металла в состоянии поставки. 

После термической обработки на поверхно-
сти заготовок из стали 12Х2М1 образовался 
толстый слой темно-серой, рыхлой, пузырчатой 
окалины, а поверхность заготовок из стали 
15Х5М была покрыта тонким плотным слоем 
рыжевато-бурой окалины, что свидетельствует 
о меньшей жаростойкости стали 12Х2М1. 

Рассмотрим структурные изменения стали 
15Х5М. Результаты металлографических иссле-
дований показали, что после термического воз-
действия по режиму 1 а в металле «1» (рис. 3, а) 
произошло изменение равномерного распреде-
ления карбидов на неравномерное, увеличился 
размер карбидных частиц округлой формы по 
телу ферритных зерен и появились скопления 
карбидов различной морфологии, в том числе 
протяженных. После термического воздействия 
по режимам 1 б и 1 в уменьшилась плотность 
распределения карбидов по телу зерен феррита. 
Аналогичная термическая обработка металла «2» 
(рис. 3, б) привела к исчезновению феррито-
карбидных колоний и формированию более рав-
номерного, чем в исходном состоянии, распреде-
ления карбидов в феррите. После воздействия по 
режиму 1 а наблюдалась  полная сфероидизация 
протяженных карбидов, воздействие по режимам 
1 а и 1 в способствовало выделению в доэвтекто-
идном феррите карбидов различной морфологии. 
После термического воздействия по режиму 1 а 
на металл «3» (рис. 3, в) размер наиболее круп-
ных карбидов уменьшился и они распределились 
в феррите более равномерно, а после воздействия 
по режимам 1 б и 1 в значительно уменьшилось 
количество карбидов по телу ферритных зерен  
и сформировались карбидные прослойки по 
границам отдельных зерен (рис. 4, а). Термиче-
ское воздействие по режиму 1 а на металл «4» 
(рис. 3, г) не привело к видимым в оптический 
микроскоп изменениям структуры, а по режи-
мам 1 б и 1 в – вызвало структурные изменения, 
характерные для металла «3». 

В стали 12Х2М1 с исходной феррито-бей-
нитной структурой и равномерным распреде-

лением карбидов округлой и точечной формы 
при расположении наиболее крупных по грани-
цам зерен (металл «5», рис. 3, д) после воздейст-
вия по режиму 1 а появились локальные участки 
полного обезуглероживания с признаками пер-
вичной и вторичной рекристаллизации (рис. 4, б, 
в). Воздействие по режиму 1 б привело к рекри-
сталлизации бейнитных колоний и обеднению 
карбидами отдельных ферритных зерен.  После 
воздействия по режиму 1 в в структуре металла 
«5» при отсутствии признаков рекристаллизации 
феррита в бейнитных колониях наблюдалось 
значительное обезуглероживание (рис. 4, г). В ре-
зультате термического воздействия по режиму 1 а 
на сталь 12Х2М1 с феррито-карбидной структу-
рой (металл «6», рис. 3, е) исчезли феррито-кар-
бидные колонии и карбиды округлой формы 
равномерно распределились в феррите. Полная 
сфероидизация феррито-карбидных колоний  
и значительное уменьшение количества карби-
дов по телу зерен имели место после воздейст-
вия по режимам 1 б и 1 в. 

Термическому воздействию при одновре-
менном приложении рабочих напряжений (ре-
жим 2) подвергался металл «1», «5» и «6». В ре-
зультате в металле «1» уменьшилась плотность 
распределения карбидов по телу зерен. Струк-
турных изменений в металле «5» выявлено не 
было. В металле «6» осуществились частичная 
сфероидизация карбидных колоний и довыде-
ление сфероидальных карбидов по телу зерен 
доэвтектоидного феррита.   

Таким образом, аналогичные режимы тер-
мического воздействия на хромомолибденовые 
стали в различных исходных состояниях приве-
ли к различным структурным изменениям. Для 
удобства оценки структурной устойчивости ста-
лей к превышению регламентных температур 
структуры до и после термических воздействий 
ранжировали по двум признакам: равномерно-
сти распределения карбидов (1 – равномерное 
распределение, 2 – неравномерное распределе-
ние карбидов, 3 – наличие феррито-карбидных 
колоний) и форме зерен феррита (р – близкая  
к равноосной и н – неравноосная). Результаты 
трансформации микроструктурных типов под 
влиянием термических воздействий приведены  
в табл. 1. Из приведенных в табл. 1 данных вид-
но, что при эксплуатационных перегревах по 
рассмотренным режимам структурные парамет-
ры  стали 12Х2М1 изменились в большей степе-
ни и структура ее менее стабильна по сравнению 
со сталью 15Х5М. При реализации режимов 1  
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и 2 в сталях 15Х5М и 12Х2М1 изменялись плот-
ность, равномерность распределения, морфоло-
гия и размеры карбидов. Кроме того, в стали 
12Х2М1, подвергавшейся нормализации и высо-
кому отпуску в состоянии поставки (металл «5»), 

в отличие от стали 15Х5М, также термоупроч-
ненной до эксплуатации (металл «1»), произош-
ли процессы изменения формы и размеров зерен 
феррита, характерные для рекристаллизацион-
ного отжига (рис. 4, б, в). 

 
Таблица 1 

Изменение микроструктуры исследованного металла 
 

Марка  
стали 

Маркировка  
образца 

Микроструктура 

До термического  
воздействия 

После термического воздействия по режиму: 

1а 1б 1в 2 

15Х5М «1» 1н 2н 1н 1н 1н 

15Х5М «2» 3р 2р 2р 2р - 

15Х5М «3» 2р 2р 1р 1р - 

15Х5М «4» 1н 1н 1н 1н - 

12Х2М1 «5» 1н 
Признаки первичной  

и вторичной рекристаллизации 
2р 1н 1н 

12Х2М1 «6» 3р 1р  1р 1р 2р 

 
После термообработки по режиму 2 (пере-

грев под напряжением) структура металла всех 
исследованных образцов («1», «5», «6») оказа-
лась ближе к исходной, чем после реализации 
режимов 1а, 1б, 1в, так как структурные изме-
нения тормозились деформацией ползучести,  
а полнота их развития была ограничена более 

высокой скоростью охлаждения. При этом де-
формация ползучести, накопленная в период 
реализации режима 2 (табл. 2), была минималь-
ной у стали 15Х5М с наибольшей величиной 
зерна и равномерным плотным распределением 
карбидов округлой формы в исходной структу-
ре (металл «1», рис. 3, а). 

 
Таблица 2 

Изменение твердости и величина деформации ползучести исследованного металла 
 

Марка  
стали 

Маркировка 
образца 

Содержание 
Cr в стали,  

% 

Твердость НВ Деформация  
ползучести после 

реализации  
режима 2, % 

до термооб-
работки 

после термообработки по режимам 

1а 1б 1в 2 

15Х5М «1» 5,10 152 145 147 151 138 1,5 

15Х5М «2» 4,76 151 142 139 130 – – 

15Х5М «3» 4,52 116 121 111 107 – – 

15Х5М «4» 4,71 127 127 115 110 – – 

12Х2М1 «5» 2,20 136 126 124 124 134 2,2 

12Х2М1 «6» 2,50 172 137 130 131 131 3,1 

Нормы отбраковки по СТО-СА-03-004-2009 [4] для печных змеевиков 

15Х5М, 15Х5М-У ≥270 ≥2,2* 

12Х2М1 ≥270 ≥4,6* 
 

П р и м е ч а н и е : * – увеличение наружного диаметра труб относительно номинального диаметра 

 
Структурные изменения сопровождались 

изменением твердости (табл. 2). Приведенные 
в табл. 2 данные показали, что сталь 12Х2М1  
с высокой исходной твердостью (металл «6»)  
в большей степени снизила твердость при пе-

регревах по рассмотренным режимам, что со-
ответствовало значительным структурным из-
менениям (режим 1) или наибольшей деформа-
ции ползучести, превышающей 2 % (режим 2). 
Минимальные значения твердости были по-
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лучены при малых скоростях охлаждения –  
50 °С/ч (режим 1б) и 20 °С/ч (режим 1 в) на 
металле «3» (сталь 15Х5М) с наиболее низкой 
исходной твердостью после эксплуатации. 
Сравнение твердости и деформации ползуче-

сти после термических воздействий с нормами 
отбраковки для печных змеевиков по СТО-
СА-03-004–2009 (табл. 2) показало, что весь 
исследованный металл пригоден к дальнейшей 
эксплуатации. 

 

                   
              а                                           б                                           в                                          г 
 

Рис. 4. Структуры сталей 15Х5М (а) и 12Х2М1 (б–д) с неудовлетворительной прочностью  
после термического воздействия по режимам: 

1а (б, в), ×500; 1 в (а, г), ×2000; а – образец «3», б–г – образец «5» 

 
 

             
                                            а                                                                                                б 

 

              
                                           в                                                                                               г 

 

Рис. 5. Пределы прочности (I) и пределы текучести (II) при 20 °С металла «3» (а), «4» (б), «5» (в) и «6» (г)  
в исходном состоянии после эксплуатации (0) и после термических воздействий по режимам 1 а, 1 в и 2;  
линии – минимально допустимые значения по ГОСТ 550–75, столбики – экспериментальные значения 
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Результаты испытаний на растяжение и удар-
ный изгиб свидетельствовали о достаточно вы-
соких характеристиках пластичности металла 
всех труб. Однако значения пределов прочно-
сти, близкие к минимально допустимым по 
ГОСТ 550–75, были получены для металла «4» 
(15Х5М, рис. 5, б) и «6» (12Х2М1, рис. 5, г) по-
сле термообработки по режиму 1 в. При этом 
твердость металла «4» понизилась до 110 НВ,  
а металла «6» – до 131 НВ. Кроме того, неудов-
летворительными оказались пределы прочно-
сти и пределы текучести металла «3» (сталь 
15Х5М, рис. 5, а) после реализации режима 1 в 
и металла «5» (12Х2М1, рис. 5, в) после всех 
режимов термического воздействия. Твердость 
металла «3» понизилась до 107 НВ, а металла 
«5» опустилась ниже 130 НВ. Недопустимое 
снижение пределов прочности и пределов теку-
чести в результате термических воздействий по 
рассмотренным режимам наблюдалось для ме-
талла труб с наименьшим содержанием хрома  
и с наиболее низкими прочностными характе-
ристиками в исходном состоянии после экс-
плуатации (табл. 2). Важную роль в снижении 
прочности сыграло обезуглероживание, наибо-
лее значительное для металла «5». Обезуглеро-
живание, измельчение зерен, а также разнозер-
нистость металла «5» после перегрева, очевид-
но, способствовали снижению и характеристик 
длительной прочности.  

С учетом вышеизложенного и того, что ме-
талл «3» с минимальным содержанием хрома 
уже в исходном состоянии после эксплуатации 
имел пониженный предел текучести (рис. 5, а), 
а прочностные свойства металла «5» (рис. 5, б) 
со средним в пределах марочного состава со-
держанием хрома соответствовали требованиям 
ГОСТ 550–75, можно заключить, что сталь 
12Х2М1 является менее стойкой к перегревам 
при 750 °С по сравнению со сталью 15Х5М.  

Следует отметить также, что дополнитель-
ное приложение напряжений при перегреве 
(режим 2) привело к снижению предела проч-
ности металла «5» до уровня ниже требований 

ГОСТ 550–75 (рис. 5, в) при почти неизменной 
твердости и деформации ползучести, не дос-
тигшей отбраковочной величины изменения 
наружного диаметра труб (табл. 2). 

Вы в о ды  
1. По результатам исследования изменений 

структуры, твердости, прочности и пластично-
сти, сопротивления деформации ползучести,  
а также с учетом более низкой жаростойкости 
(окалиностойкости), сталь 12Х2М1 менее ус-
тойчива, чем сталь 15Х5М, к отрицательным 
воздействиям перегревов  до 750 °С с охлажде-
нием в печи. 

2. После нерегламентных термических воз-
действий существующие нормы отбраковки 
труб печных змеевиков из хромомолибденовых 
сталей не обеспечивают безопасность их даль-
нейшей эксплуатации. Поэтому деформация 
ползучести труб, превышающая 2 %, а также 
твердость ниже 120 НВ для стали 15Х5М и ни-
же 130 НВ для стали 12Х2М1 указывают на не-
обходимость замены труб на новые или оценки 
возможности их дальнейшей эксплуатации по 
результатам исследования физико-механичес-
ких свойств металла.  

 
БИБЛИОГРАФИЧЕСКИЙ СПИСОК 

 
1. Дьяков, В. Г. Легированные стали для нефтехими-

ческого оборудования / В. Г. Дьяков, Ю. С. Медведев,  
З. А. Абрамова, А. Н. Бочаров, В. Н. Пупелис. – М. : Ма-
шиностроение, 1971. – 200 с. 

2. РД 10-249-98. Нормы расчета на прочность стацио-
нарных котлов и трубопроводов пара и горячей воды. – 
АООТ «НПО ЦКТИ им. И. И. Ползунова» : Утвержден  
Госгортехнадзором России в1998. – Введ. 2001-01-09. – 
209 с. 

3. РТМ 26-02-67–84. Методика расчета на прочность 
элементов печей, работающих под давлением. – Москва: 
Утвержден Союзнефтехиммаш в 1983. – Введ. 1984-01-01. – 
17 с. 

4. СТО-СА-03-004–2009. Трубчатые печи, резервуа-
ры, сосуды и аппараты нефтеперерабатывающих и нефте-
химических производств. Требования к техническому 
надзору, ревизии и отбраковке. – Ассоциация «Ростехэкс-
пертиза», ОАО «ВНИКТИнефтехимоборудование». – 
Волгоград: Перемена, 2010. – 155 с. 

 
 
 
 
 
 
 
 
 



                                                                  ИЗВЕСТИЯ ВолгГТУ 
 

 

 

132 

УДК 621.791.72 
 

А. А. Антонов, А. А. Артемьев, Г. Н. Соколов, В. И. Лысак 
 

ИССЛЕДОВАНИЕ ПРОЦЕССА АРГОНОДУГОВОЙ НАПЛАВКИ  
ПЛАВЯЩИМСЯ ЭЛЕКТРОДОМ С ПОДАЧЕЙ ПРИСАДОЧНОЙ ПРОВОЛОКИ* 

 

Волгоградский государственный технический университет 
 

е-mail: nanomaterial-vstu@yandex.ru 
 

Проанализированы известные способы наплавки плавящимся электродом с использованием присадоч-
ных проволок и лент. Разработана технология дуговой наплавки с использованием электронейтральной при-
садочной порошковой проволоки, содержащей частицы тугоплавких химических соединений. Эксперимен-
тально обоснованы оптимальные технологические параметры ввода присадочной проволоки в сварочную 
ванну, обеспечивающие модифицирование наплавленного металла. 

Ключевые слова: наплавка, порошковая проволока, присадочная проволока, модифицирование. 
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STUDY OF THE PROCESS OF ARC SURFACING OF CONSUMABLE  
ELECTRODE WITH DELIVERY CORED WIRE 

 

Volgograd State Technical University 
 

A famous methods of surfacing consumable electrode with using filler cored wires and tapes is analyzed. The 
technology of arc welding with using electrically flux cored wire includes of comprising particles of refractory 
chemical compounds is designed. Experimentally proved optimal technological parameters of filler wire entry into 
the weld pool, ensuring modification of the weld metal. 

Keywords: surfacing, flux cored wire, filler wire, modification. 
 

Введение 

В настоящее время модифицирование струк-
туры наплавленного металла и сварных швов 
производится путем введения в расплав свароч-
ной ванны порошков тугоплавких химических 
соединений (ТХС), обеспечивающих измельче-
ние структуры и формирование новых упроч-
няющих фаз, что способствует повышению экс-
плуатационных характеристик металла [1]. 

Известны методы ввода ультрадисперсных 
частиц ТХС в сварочную ванну через покрытие 
электродов, керамический флюс, наполнитель 
электродных порошковых проволок, защитный 
газ, гранулированную присадку [2–4]. При этом 
остается нерешенной проблема сохранения  
в сварочной ванне ультрадисперсных частиц, 
активно диссоциирующих в процессе наплавки. 
Повысить эффективность модифицирования ме-
талла такими частицами можно путем их вве-
дения в низкотемпературную зону ванны в со-
ставе присадочной порошковой проволоки. Од-
нако известные способы наплавки с использо-
ванием присадочных материалов широко при-
меняются в основном для повышения произво-
дительности сварки и наплавки [5, 6]. 

Цель работы – исследовать способ аргоноду-
говой наплавки плавящимся электродом с ис

пользованием присадочной порошковой прово-
локи, содержащей порошки ТХС, обеспечиваю-
щий модифицирование наплавленного металла.  

Материалы, методы исследований  
и эксперимент 

В качестве электродной использовали по-
рошковую проволоку, обеспечивающую полу-
чение износостойкого наплавленного металла 
типа 200Х12М2НР. В качестве присадочной 
использовали порошковую проволоку, состоя-
щую из стальной низкоуглеродистой оболочки 
и наполнителя, содержащего гранулированный 
порошок из нано- и микрочастиц нитрида TiN. 
Скорость подачи присадочной проволоки со-
ставляла 0,21 м/мин и ее выбирали из расчета 
необходимого для модифицирования металла 
количества TiN (0,6 % от массы наплавляемого 
металла). Дуговую наплавку в среде аргона 
проводили с использованием наплавочной ус-
тановки У-653 на пластины из стали 20 (ГОСТ 
1050–88) толщиной 12 мм. 

Температуру расплава сварочной ванны  
и газовой среды над ней измеряли с помощью 
термопар ВР-5/20, подключенных к аналого-
цифровому преобразователю LA-20USB, пере-
дающему данные на персональный компьютер.  

_________________________ 

© Антонов А.А., Артемьев А. А., Соколов Г. Н., Лысак В. И., 2016 
*  Исследования выполнены при финансовой поддержке РФФИ (проекты № 16-08-01276, 16-38-00764), а также 

гранта Президента РФ (№ МК-4713.2016.8). 
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Структуру и элементный состав наплавленно-
го металла изучали с помощью оптической (циф-
ровой микроскоп Carl Zeiss Axiovert 40 MAT)  
и электронной микроскопии (растровый элек-
тронный микроскоп Versa 3D с системой микро-
рентгеноспектрального анализа). Твердость из-
меряли цифровым микротвердомером Duroline M 
по методу Викерса, вдавливанием индентора в ви-
де алмазной четырехгранной пирамиды с квадра-
том в основании при нагрузке 0,245 и 9,8 Н.  

Обзор способов наплавки  
с присадкой 

В 60-е годы 20-го в. в ФРГ был разработан 
способ наплавки под флюсом, в котором кроме 
электродной проволоки в зону дуги подается 
электронейтральная порошковая проволока [6]. 
Это позволило повысить на 30…40 % произво-
дительность наплавки в сравнении с одноэлек-
тродной наплавкой под флюсом. 

С помощью присадочной проволоки воз-
можно также формирование пластичного ау-
стенитного подслоя между основным и наплав-
ленным металлом [7, 8]. Подключенная к от-
дельному источнику тока присадочная прово-
лока подается параллельно электроду в свароч-
ную ванну и расплавляется на ее дне за счет 
электроконтактного плавления. Наплавка дан-
ным способом позволяет повысить сопротивле-
ние наплавленного металла образованию горя-
чих трещин, отказаться от предварительного 
подогрева изделия, а также увеличивает произ-
водительность наплавки.  

В работе [5] использование присадочной 
ленты в процессе наплавки под слоем флюса 
позволило существенно уменьшить глубину 
проплавления основного металла при сохране-
нии устойчивого горения дуги. В данном спо-
собе присадочная лента подается в зону горе-
ния дуги перед электродной проволокой по на-
правлению наплавки, выполняя роль экрана для 
тепла сварочной дуги. 

Способ, разработанный авторами работы 
[10], предусматривает введение легированной 
присадочной проволоки в различные области 
сварочной ванны как перед электродом, так  
и после него. При этом проволоки из легиро-
ванной стали или цветных металлов подаются  
в ванну под острым углом к основному металлу 
на расстоянии 1,5…3 мм от электрода. Способ 
обеспечивает сохранение легирующих элемен-
тов в наплавленном металле, позволяет изме-
нять химический состав и целенаправленно 
влиять на структуру наплавленного металла.  

Анализ известных способов наплавки с при-
менением присадочных проволок и лент показал, 
что их применение с целью модифицирования 
наплавленного металла может быть затруднено 
вследствие ряда факторов. Введение присадоч-
ных проволок, содержащих ультрадисперсные 
частицы ТХС, перед электродом, а также на не-
большом расстоянии после него, равно как и до-
полнительный нагрев проволок проходящим то-
ком, приводит к значительным потерям модифи-
катора из-за его расплавления и растворения  
в перегретом металлическом расплаве. Примене-
ние электронейтральной присадочной проволоки, 
вводимой в сварочную ванну под большими уг-
лами к наплавляемой поверхности, существенно 
ограничивает скорость ее подачи, превышение 
которой вызывает приваривание проволоки к дну 
ванны. Применение нескольких проволок приво-
дит к переохлаждению ванны и нарушению каче-
ства формирования слоя наплавленного металла. 

Таким образом, необходимо эксперимен-
тально определить оптимальные технологиче-
ские параметры процесса наплавки с примене-
нием присадочной проволоки с модификатором 
и исследовать эффективность модифицирова-
ния металла. 

Результаты и обсуждение 
Установлено, что при наплавке сплава 

200Х12М2НР на оптимальных энергетических 
режимах формируется сварочная ванна длиной 
L=30…33 мм и глубиной до 6 мм (рис. 1). Ис-
следование формы сечения сварочной ванны  
и результаты проведенных экспериментов при 
различных углах α ввода присадочной прово-
локи в ванну (от 20° до 50°) показали, что оп-
тимальным значением α, обеспечивающим эф-
фективное плавление проволоки в расплаве 
сварочной ванны, является величина 25°…30°. 

 

 
 

Рис. 1. Схема введения присадочной проволоки  
в сварочную ванну в процессе электродуговой наплавки: 

1, 2 – электродная и присадочная проволоки соответственно;  
3 – электрическая дуга; 4 – сварочная ванна; 5, 6 – наплавленный 
и основной металлы соответственно; 7 – термопара, расположен-
ная вблизи фронта кристаллизации в сварочной ванне; 8 – фронт 

кристаллизации 
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Исследование теплового поля в реакцион-
ной зоне над сварочной ванной показало (рис. 2), 
что введение под оптимальным углом приса-
дочной порошковой проволоки позволяет ми-
нимизировать перегрев содержащихся в ее на-
полнителе частиц ТХС в периферийных облас-
тях плазмы дуги. 

 

 
 

Рис. 2. Изменение температуры на торце присадочной 
проволоки при ее подаче в сварочную ванну на расстоя-
нии от электрода В=0,25L (1), 0,4L (2), 0,55L (3), а также 

термический цикл (4) в точке А (на рис. 1): 
t1 – время формирования сварочной ванны без подачи проволоки; 
t2 – время движения проволоки до касания ванны; t3 – время дви-

жения  проволоки в расплаве ванны 

 
Варьировали расстоянием B между приса-

дочной и электродной проволоками в диапазоне 
0,15…0,55 от длины сварочной ванны. Измере-
ние температуры металлического расплава ван-
ны показало (рис. 2), что при уменьшении В от 
0,55L до 0,25L температура расплава на поверх-
ности ванны возрастает с 1360 °С до 1550 °С, 
причем вблизи фронта кристаллизации она не 
превышает 1300 °С. Низкая температура плавле-
ния сплава объясняется формированием в про-
цессе его кристаллизации карбоборидной эвтек-
тики. При B < 0,3L плавление проволоки с тон-
костенной (0,25 мм) оболочкой происходит над 
сварочной ванной под воздействием плазмы ду-
ги, что обусловливает капельный массоперенос 
и повышенную степень диссоциации частиц 
TiN, содержащихся в перегретом расплаве ка-
пель. При B > 0,5L скорость плавления проволо-
ки в расплаве оказывается недостаточной и она 
может привариваться ко дну сварочной ванны, 
вызывая нарушение процесса наплавки.   

Установлено, что оптимальным с точки 
зрения стабильности процесса и эффективности 
модифицирования значением B является диапа-
зон (0,4…0,5)L. При этом наблюдается высокий 
(0,78) коэффициент перехода титана из прово-
локи в наплавленный металл, что существенно 
превышает данный показатель (0,2…0,4) при 

классических способах электродуговой и элек-
трошлаковой наплавки. Это косвенно подтвер-
ждает пониженную степень диссоциации час-
тиц TiN в металлическом расплаве, что обу-
словливает снижение его насыщения химиче-
ски активным титаном и уменьшает потери на 
образование оксида TiO2, выходящего на по-
верхность наплавленного металла. 

Металлографические исследования наплав-
ленного металла показали высокую однород-
ность распределения в его объеме микрочастиц 
TiN, которые имеют как глобулярную, так  
и кубовидную формы (рис. 3). Глобулярные 
включения, вероятно, являются сохранившими-
ся в металле и не полностью диссоциировав-
шими частицами TiN из состава модификатора. 
Их анализ показал, что они однородны по соста-
ву и в них отсутствуют другие химические со-
единения. В центральных областях выделений 
кубовидной формы находятся нано- и субмик-
роразмерные включения оксидов TiO2 и Al2O3 
которые играют роль центров кристаллизации 
для нитридов TiN, выделяющихся из металли-
ческого расплава, насыщенного титаном и азо-
том, образовавшихся из диссоциированных час-
тиц модификатора. Также вероятно формиро-
вание кубовидных нитридов TiN на оплавлен-
ных частицах TiN из состава модификатора.  

 

 
 

Рис. 3. Микроструктура сплава 200Х12М2НР, модифици-
рованного частицами TiN в количестве 0,6 масс. %, при  
α = 30°, B = 0,4L; красным – глобулярная форма частиц; 

синим – кубовидная 
 

Выводы 

Введение присадочной порошковой прово-
локи, содержащей частицы ТХС, в зону кри-
сталлизации металлического расплава в про-
цессе дуговой наплавки плавящимся электро-
дом позволяет снизить степень диссоциации 
тугоплавких частиц и повысить эффективность 
модифицирования наплавленных сплавов.  
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В работе исследовали влияние длины дуги, силы тока, скорости сварки, частоты, длительности импуль-
сов тока обратной полярности на проплавляющую способность дуги переменного тока с прямоугольной 
формой импульсов (ПФИ). Установлено, что по проплавляющей способности дуга ПФИ существенно пре-
восходит дугу с синусоидальной кривой переменного тока, причем это преимущество увеличивается с рос-
том величины тока.  

Ключевые слова: дуга ПФИ, глубина проплавления, частота тока, форма заточки электрода, алюминие-
вый сплав. 
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PENETRATING POWER OF ALTERNATING CURRENT  
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The paper studied the effect of the arc length, current, welding speed, frequency, duration of current pulses of 
opposite polarity to the penetrating power of the AC arc with a rectangular pulse shape (PFI). It was found that the 
penetrating ability of the TFIs arc substantially exceeds the arc sine curve AC, and this advantage increases with in-
creasing current. 

Keywords: PFI arc, depth of penetration, frequency, current, sharpening formula electrode, an aluminum alloy. 
 

Известно, что параметры проплавления (пре-
жде всего глубина Н) в основном определяются 
величиной тока дуги и скоростью перемещения 
дуги (скорость сварки). На ширину проплавления 
В влияют как ток Iд, так и, в большей мере, на-
пряжение горения дуги Uд [1]. Однако необходи-
мо учитывать, что при сварке неплавящимся 

электродом возможность изменения Uд (т. е. дли-
ны дуги lд) крайне мала [2]. По этой причине  
в опытах по исследованию проплавляющей спо-
собности дуги ПФИ изучали влияние на резуль-
таты проплавлений Uд, как фактора, определяе-
мого величиной междугового промежутка, а так-
же тока  и скорости  перемещения дуги. Учитыва- 

_________________________ 
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лось также влияние специфических параметров: 
частоты тока f и длительности импульсов обрат-
ной полярности обр (или отношения обр/Т). При 
этом следует подчеркнуть одно обстоятельство, 
которое не всегда учитывается при постановке 
подобных опытов. Известно, что если глубина 
провара в опытах превышает 0,7–0,8 толщины 
проплавляемой пластины, возможно скачкооб-
разное его увеличение (до сплошного проплавле-
ния) и соответствующее изменение размеров  
и формы проплавления [3]. С другой стороны, ес-
ли толщина проплавляемой пластины многократ-
но меньше возможной величины провара, по-
следняя оказывается гораздо меньше той, кото-
рую можно получить при сопоставимых значени-
ях ожидаемого провара и толщины пластины. 
Учитывая эти обстоятельства, в опытах стреми-
лись подвергать проплавлениям пластины, тол-
щины которых превышали величину ожидаемого 
провара в 1,5–2 раза. 

На рис. 1 представлена зависимость глуби-
ны проплавления пластин из алюминия толщи-
ной 4 и 6 мм от тока дуги с использованием 

электродов, имеющих коническую заточку. 
Здесь же для сравнения приведены данные о про-
плавляющей способности дуги синусоидально-
го тока с электродами традиционной конструк-
ции. Из графиков видно, что в диапазоне малых 
токов, когда глубина проплавления металла не-
велика, существенного эффекта от применения 
заточенных на конус электродов не наблюдает-
ся. С ростом тока и увеличением объема сва-
рочной ванны становится значимым влияние 
толщины жидкой прослойки  металла на фор-
мирования шва. При использовании электродов 
с конической заточкой глубина проплавления  
с ростом тока увеличивается значительно быст-
рей, чем у электродов, заточенных на полусфе-
ру, что объясняется более высокой степенью 
сжатия дуги в первом случае и более высоким 
пиковым значением ее давления. Оттеснение 
жидкой прослойки, хорошо наблюдаемое визу-
ально, приводит к улучшению теплопередачи 
от дуги к свариваемому металлу, что проявля-
ется в почти пятидесятипроцентном приросте 
глубины проплавления. 
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Рис. 1. Влияние толщины материала и формы рабочего участка электрода  
на глубину проплавления Н от тока дуги: f = 50 Гц (1–5); дуга ПФИ обр = 3,75 мс (2–5);  

дуга переменного синусоидального тока (1); Al = 6 мм (1–3); Al = 4 мм (4, 5) 
 
Следует отметить, что на проплавляющую 

способность дуги ПФИ при использовании за-
точенных на конус электродов существенно 
влияет соотношение длительностей импульсов 
пр и обр. Так, при весьма малых значениях обр, 
отмечается как высокая стойкость электродов, 
так и хорошая проплавляющая способность ду-
ги (рис. 2, а). Однако, в большинстве случаев, 
такие режимы неприемлемы по причине низко-
го качества катодной очистки свариваемой по-
верхности. Требуемое качество катодной очи-

стки наблюдается при относительной длитель-
ности импульсов тока обратной полярности 
обр/(пр+ обр), превышающей 0,2. Как показали 
исследования, при обр/(пр+ обр) = 0,15–0,3, на 
рабочем участке электрода протекает интен-
сивный процесс образования мелкодисперсных 
обособленных капель расплава. В результате 
этого происходит смена режима горения дуги: 
развитая поверхность рабочего участка элек-
трода способствует формированию рассредото-
ченного катодного пятна. Сказывается это и на 
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технологических свойствах дуги, приводя к рез-
кому снижению ее проплавляющей способности 
(рис. 2, б, в). Увеличение обр/(пр+ обр) свыше 
0,35 приводит к сплавлению капель без сущест-
венного нарушения геометрии конической заточ- 

 

а б в г

 

Рис. 2. Внешний вид электродов и проплавлений: dэ = 4 мм, 
угол заточки  30, Iд = 160 А, Al = 4 мм, обр = 1,25 мс (а), 
обр = 3,75 мс (б), обр = 6,25 мс (в), обр = 8,75 мс (г), f = 50 Гц 

ки в целом. Глубина проплавления при этом 
вновь возрастает (рис. 2, г) и такой режим горе-
ния дуги для электродов с конической заточкой 
следует, по-видимому, считать оптимальным. 

Область применения электродов с кониче-
ской заточкой ограничивается величиной сва-
рочного тока 180–200 А, поскольку при бо́ль-
ших его значениях при рекомендуемых выше 
параметрах обр/(пр+ обр) отмечается наруше-
ние геометрии рабочего участка. Зависимость 
глубины проплавления от тока дуги при ис-
пользовании электродов с заточкой на полу-
сферу кривая 1 и с полостью на рабочем торце 
кривая 2 представлена на рис. 3. Для сравнения 
на этом рисунке приведена аналогичная зави-
симость для дуги переменного синусоидально-
го тока (кривая 2). Как видно, последняя по 
проплавляющей способности значительно ус-
тупает дуге ПФИ, причем с ростом тока это 
различие становится более существенным.  
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Рис. 3. Зависимость глубины проплавления Н от тока дуги: f = 50 Гц (1–3);  
дуга ПФИ обр = 3,75 мс (1, 3); дуга переменного синусоидального тока (2);  

▲ – dэ = 2 мм (1); ○ – dэ = 3 мм (1);  – dэ = 4 мм (1); ● – dэ = 5 мм (2);  
□ – полый катод dос = 5 мм, dраб = 4 мм, dпол = 3 мм, hпол = 6…7 мм (3) 

 
Возможность использования электродов со 

сферической заточкой в диапазоне больших зна-
чений тока по сравнению с электродами с кони-
ческой заточкой при малых значениях обр объяс-
няется отсутствием процесса образования мелко-
дисперсных капель расплава в силу особенностей 
нагрева их рабочего участка [4]. Существенное 
различие в проплавляющей способности дуги 
ПФИ и дуги синусоидальной с заточенным на 
полусферу электродами объясняется, по-видимо-
му, двумя факторами. Во-первых, это более вы-
сокое пиковое значение давления дуги на свароч-
ную ванну у дуги ПФИ, приводящее к оттесне-
нию прослойки жидкого металла сварочной ван-

ны. В пользу этого говорит тот факт, что приме-
нение электродов с полостью на рабочем торце, 
обеспечивающих горение дуги с рассредоточен-
ным катодным пятном и, как следствие, более 
равномерно распределенное давление дуги на 
сварочную ванну [5, 6], резко снижает глубину 
проплавления. Для дуги ПФИ с электродом со 
сферической заточкой на 1 мм провара проходит-
ся около 41 А/мм (в диапазоне токов 240–250 А), 
в то время как для дуги с электродом с полостью 
на рабочем торце – примерно 100 А/мм. По-
видимому, применение таких электродов с дугой 
ПФИ имеют перспективы в тех случаях, когда 
необходима сравнительно мощная дуга с мини-
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мальной проплавляющей способностью: наплав-
ка, заполнение разделки, сварка тонколистовых 
материалов. С другой стороны нельзя исключить 
влияния на проплавляющую способность дуги 
ПФИ резкого изменения характера распределе-
ния давления дуги на сварочную ванну в резуль-
тате быстрой смены полярности. В пользу такого 
влияния говорит то, что термический КПД дуги 
при изменении соотношения обр/T изменяется не-
значительно и, следовательно, влияние силового 
воздействия дуги прямой полярности на про-
плавление не столь существенно. Резкий перепад 
давления дуги на сварочную ванну способствует 
интенсивному перемешиванию металла, улучше-
нию условий теплообмена и повышению про-
плавляющей способности дуги.  

Обобщая полученные данные, можно пред-
положить, что при сварке дугой ПФИ эффект ди-

намического воздействия на сварочную ванну  
в результате резкой смены полярности всегда 
имеет место (сильнее проявляясь с ростом тока), 
а силовое воздействие дуги прямой полярности 
на процесс проплавления зависит от конструкции 
рабочего участка неплавящегося электрода. От-
носительно дуги с электродом традиционной 
конструкции следует также добавить, что диа-
метр электрода практически не влияет на глубину 
провара. Интересно отметить еще одно обстоя-
тельство. Считается, что зависимость Н = f (Iд) 
выражается уравнением прямой [3]: 

 п дH k I ,                             (1) 
где kп – коэффициент пропорциональности. 

В то же время эта зависимость для дуги 
ПФИ (рис. 3, кривая 1) отличается от прямой и, 
следовательно, не может быть выражена урав-
нением (1).  
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Рис. 4. Зависимость глубины проплавления Н, ширины шва Вш и ширины катодного  
распыления Вк от скорости сварки Vсв: f = 50 Гц; ток дуги Iд = 230 А; обр = 6,25 мс 

 
Зависимость глубины проплавления Н от 

скорости перемещения дуги ПФИ Vсв (скорости 
сварки), не отличается в целом от аналогичной 
зависимости для дуг переменного синусои-
дального и постоянного тока, и подчиняется  
в данном случае эмпирической зависимости, 
выраженной уравнением Н = 57,75 Vсв

-1 (рис. 4). 
Гораздо меньше влияет на глубину про-

плавления Н длительность импульса обратной 
полярности обр (рис. 5). Так, в диапазоне изме-
нений обр от 3,75 мс до 11,25 мс (f = 50 Гц) 
глубина проплавления изменилась (в сторону 
больших значений) лишь на 0,7 мм (в равной 
мере для токов 180 А и 250 А). Этот небольшой 
прирост Н объясняется, по-видимому, увеличе-

нием погонной энергии с ростом обр (рис. 5). 
Тот факт, что длительность обратного им-

пульса обр мало влияет на глубину провара, по-
зволяет построить обобщенный график Н = f (Iд) 
(рис. 6) для всего диапазона изменений обр (f = 
= 50 Гц). Для его построения привлечены дан-
ные с использованием вольфрамовых электро-
дов различных диаметров (от 2 до 4 мм) тради-
ционной конструкции, а также с конической за-
точкой и композиционный. На графике приве-
дены средние значения глубины провара Н (из 
6–12 проплавлений) и показаны отклонения их 
от средних величин. Сравнение обобщенного 
графика с кривой 1 на рис. 3 показывает прак-
тически полное их совпадение.  

 



ИЗВЕСТИЯ ВолгГТУ 
 

 

 

139

 

обр, мс1

1

0

2

4

6

3 5 7 9

Н, мм

3

qп, кДж/м

350

400

450
2

qп (4)
4 мм

 
Рис. 5. Зависимость глубины проплавления Н и погонной энергии qп от длительности  

импульса обратной полярности обр: f = 50 Гц; ток дуги Iд = 250 А (1), 180 А (2, 4), 125 А (3) 
 
 

2

4

6

100 150 200 250

Н, мм

Iд, А

1

3

5
Cu

W

6

2 мм

6 мм

3 мм

30 60

0,5 мм

2 4 мм

 
Рис. 6. Обобщенный график – зависимость глубины проплавления Н  

от тока дуги ПФИ: f = 50 Гц; обр = 1,25–13,75 мс 

 
Этот факт является дополнительным под-

тверждением сделанного ранее вывода о незна-
чительности влияние длительности импульса 
обратной полярности обр и конструкции элек-
трода (за исключением электрода с полостью 
на рабочем торце) на проплавляющую способ-
ность дуги ПФИ. 

Как уже отмечалось выше, линия 1 на рис. 3 
отличается от прямой и, следовательно, не мо-
жет быть выражена уравнением д дF kI 2 . То же 
самое можно сказать и о зависимостях, приве-
денных на рис. 6. 

Для определения зависимости Н = f (Iд) по 
экспериментальным данным был применен гра-
фический способ [7]. В качестве исходной фор-
мулы приняли уравнение Н = kпрIд

п. Выполнив 
необходимые преобразования ее (логарифмиро-

вание, введение новых переменных, линеариза-
ция функции) и определив значения постоянных 
kпр и п, получили в конечном итоге формулу: 

  ,
дH , I5 2 60 76 10 .                 (2) 

Соответствующая этой формуле кривая пред-
ставлена на рис. 7, на котором приведены также 
экспериментальные данные (по результатам 54 
проплавлений). Как видно, наблюдается непло-
хая сходимость экспериментальных результа-
тов проплавлений с расчетом по формуле (1). 
Сравнение формул д дF kI 2  и  п дH k I , а также 
данные рис. 3 свидетельствуют о большей про-
плавляющей способности дуги ПФИ в сравне-
нии с дугой переменного синусоидального то-
ка. Внешний вид получаемых проплавлений 
приведен на рис. 8.  
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Рис. 7. Расчетные и экспериментальные данные зависимости  

глубины проплавления Н от тока дуги ПФИ 
 

ва б  
Рис. 8. Макрошлифы проплавлений дуг ПФИ (а, б) и пере-
менного синусоидального тока (в): f = 50 Гц; обр= 3,75 мс 
(а, б); Iд = 250 А; электрода с полусферической заточкой 
4 мм (а) и 5 мм (в); с полостью на рабочем торце (б);  

 = 10 мм; сплав АМг6 
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Рис. 9. Влияние частоты тока f дуги ПФИ на глубину Н  
и ширину Вш провара и ширину зоны катодной очистки 

Вк: обр/Т = 0,3725; Iд = 200 А (1) и 230 А (2) 

Большое влияние величины тока на глубину 
проплавления в рассматриваемом случае мож-
но предположительно объяснить большой кру-
тизной переднего фронта импульсов тока и, как 
следствие, более интенсивным движением (пе-
ремешиванием) металла в сварочной ванне.  

Второй из специфических параметров дуги 
ПФИ – частота импульсов тока – на проплав-
ляющую способность ее влияет мало (рис. 9). 
При изменении частоты от 33 до 225 Гц глубина 
Н и Вш проплавлений не изменяются или изме-
няются несущественно. Более заметно влияние 
частоты на ширину зоны катодной очистки Вк; 
последняя уменьшается с ростом f, однако и это 
влияние  вряд ли можно считать значительным.   

Вы в о ды  
1. Из специфических параметров дуги 

ПФИ: обр, пр, f и Т в качестве технологически 
значимого можно принять длительность обрат-
ного импульса обр при фиксированной частоте f 
или, в общем случае, отношение обр/Т. Опти-
мальный диапазон изменений последнего со-
ставляет 0,1875–0,375. 

2. Силовое воздействие дуги ПФИ опреде-
ляется не только величиной тока, но и относи-
тельной длительностью импульсов обратной 
полярности, уменьшаясь с ростом последней.  

3. Изменение частоты импульсов тока прямой 
и обратной полярности в диапазоне 30–240 Гц 
при неизменном соотношении обр/(пр + обр)  
не влияет на проплавляющую способность ду- 
ги ПФИ. 

4. По проплавляющей способности дуга ПФИ 
существенно превосходит дугу с синусоидальной 
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кривой переменного тока, причем это преимуще-
ство увеличивается с ростом величины тока.  

5. Проплавляющая способность дуги ПФИ 
значительно зависит от конструкции рабочего 
участка неплавящихся электродов. При обр/ 
(пр + обр) = 0,06–0,37 возможно, применяя элек-
троды с различной конструкцией рабочего участ-
ка, обеспечить горение дуги ПФИ как с сосредо-
точенным, так и с рассредоточенным катодными 
пятнами. Это позволяет изменять проплавляю-
щую способность дуги ПФИ в нужную сторону 
и, тем самым, повысить эффективность ее при-
менения при сварке и наплавке. 
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В работе установлена температура формирования метастабильных карбидов цементитного типа в струк-
туре стали 110Г13Л. Показано, что для получения гомогенной аустенитной структуры в отливках при про-
ведении термической обработки необходимо подбирать температурные и временные режимы нагрева отли-
вок таким образом, чтобы получать метастабильные карбиды цементитного типа, легко растворяющиеся при 
последующих нагревах. 

Ключевые слова: сталь, карбиды, область гомогенности цементита, темодинамическая активность угле-
рода, термическая обработка.  
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CORRECTION MODE HEAT TREATMENT OF STEEL CASTING 110G13L  
TO OBTAIN A STABLE AUSTENITIC STRUCTURE  
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In this paper, we determined the temperature of formation of metastable cement type carbides in the structure of 
110G13L steel. It is shown that in order to obtain a homogeneous austenite structure in the casting during heat 
treatment it is necessary to select the temperature and time of heating modes castings so as to obtain the metastable 
cementite carbides type, easy to dissolve in easy to dissolve in subsequent heating. 

Keywords: steel, carbide, homogeneity region cementite temodinamicheskaya activity of carbon, heat treatment. 
 

Для литых деталей, работающих при значи-
тельных динамических, циклических и ударных 
нагрузках, часто применяют высокомарганцо-
вистую сталь 110Г13Л. Основной особенностью 
этой стали является способность поверхности 
деталей к упрочнению в процессе эксплуатации 
при сохранении мягкой аустенитной сердцеви-
ны. Однако в процессе производства отливок 

не всегда обеспечиваются высокие и стабиль-
ные пластические и вязкостные показатели, ха-
рактерные для аустенита, что выражается  
в крайне неравномерной и завышенной твердо-
сти металла, приводящей к преждевременному 
выходу из строя литых деталей [1, 2].  

Литая структура стали 110Г13Л содержит 
карбиды, которые должны быть устранены  при 

_________________________ 
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проведении термической обработки (стандарт-
ный режим: закалка от 1050–1100 °С и охлаж-
дение в воде). Однако, термообработка по та-
кому режиму не всегда растворяет карбиды  
в структуре, что приводит к неравномерности  
и завышению твердости металла.  

Это можно объяснить тем, что карбиды це-
ментитного типа, образующиеся в процессе кри-
сталлизации отливки, имеют различную термо-
динамическую активность углерода и в зависи-
мости от этого по-разному реагируют на термо-
обработку. 

Широко распространено мнение, что це-
ментит является дальтонидом М3С с постоян-
ным стехиометрическим содержанием углерода 
(25 ат.% С) [1].  

Однако еще академиком А. А. Байковым бы-
ли высказаны предположения о существовании 
цементита нестехиометрического состава. В по-
следние десятилетия было доказано, что цемен-
тит может формироваться переменного состава 
с концентрацией углерода ниже 6,67 %, а благо-
даря работам А. А. Жукова и других исследова-
телей на современную диаграмму состояния 
железо – цементит была нанесена область гомо-
генности цементита с линиями изоактивности 
углерода [3], рис. 1. 

Представленная на рис. 1 область гомоген-
ности цементита отвечает переменной концен-
трации углерода в цементите и отличается рез-
ко выраженной ее несимметричностью по от-
ношению к стехиометрической оси. Эту осо-
бенность можно трактовать следующим обра-
зом: цементит легко образует твердые растворы 
вычитания на базе соединения Fe3C, например, 
путем повышения концентрации структурных ва-
кансий в углеродной подрешетке, но практически 
не растворяет существенного количества допол-
нительных углеродных атомов сверх стехиомет-
рической доли из-за отсутствия соответствующих 
дополнительных пор в железной подрешетке.  

Ширина области гомогенности цементита 
при различных температурах только начинает 
изучаться, и поэтому на рис. 1 шкала концен-
траций по оси абсцисс отсутствует. Так, напри-
мер, Розанов А. Н. указывает положение точ- 
ки F, соответствующее содержанию углерода 
4,22 % С; А. А. Жуков – содержанию 6,3 % С; 
В. А. Ильинский – 5,8 % С. 

Как было показано в работе [3] стабильность 
цементита зависит от термодинамической актив-
ности в нем углерода (ас

Fe3C), которая максималь-
на при стехиометрическом составе и уменьшает-
ся даже при небольшом дефиците по углероду. 

 
Рис. 1. Область гомогенности цементита  

в Fe-Fe3C-системе с линиями изоактивности углерода [6] 
 

При заданной температуре активность уг-
лерода в цементите может принимать различ-
ные значения от некоторого минимума до оп-
ределенного максимума в пределах области го-
могенности. Поэтому одна температура еще не 
определяет уровня активности углерода в це-
ментите [8].  

Максимальное значение активности углерода 
в пределах области гомогенности цементита при-
ходится на точку эвтектоидного распада этого 
карбида на феррит и алмаз при ~580 °С. Разбег 
значений активности углерода внутри области 
гомогенности от 1,06 до 2,12 находится в разум-
ных пределах. Он существенно меньше, напри-
мер, чем внутри области гомогенности карбида 
тантала или карбида ванадия [3]. Однако он все 
же достаточно велик, что и должно наблюдаться 
внутри области гомогенности соединения. Для 
практических целей, анализируя область гомо-
генности цементита, важно отметить, что: 

– меньшей концентрации углерода в цемен-
тите соответствует меньшая его термодинами-
ческая активность; 

– цементит с пониженной концентрацией 
углерода имеет меньшую твердость, чем це-
ментит стехиометрического состава; 

– чем меньше скорость охлаждения от высо-
ких температур, тем более метастабильными за-
фиксируются карбиды, и, следовательно, легко 
будут растворяться при последующих нагревах. 

Из вышеизложенного следует, что в пределах 
области гомогенности цементита, характеризую-
щейся снижением растворимости углерода при 
повышении температуры, углерод имеет сущест-
венно разную термодинамическую активность 
для стехиометрической и не стехиометрической 
концентрации. Другими словами, чем ближе со-
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став цементита к стехиометрическому, тем более 
высокой оказывается активность углерода в нем. 
И цементит, содержащий 6,67 % С, имеет макси-
мальную термодинамическую активность угле-
рода и поэтому, как наиболее метастабильное со-
единение, легко растворяется в аустените. 

При переходе к реальным сталям необхо-
димо учитывать, что активность углерода в них 
зависит как от содержания самого углерода, так 
и от содержания других компонентов. Так эле-
менты, имеющие положительные значения ко-
эффициента активности будут повышать ак-
тивность углерода, а элементы, имеющие отри-
цательные значения коэффициента активно- 
сти – понижать ее [5]. 

Применительно к исследуемой стали 
110Г13Л, входящий в ее состав в больших коли-
чествах марганец (по ГОСТу 977–88 до 15 %) 
резко снижает термодинамическую активность 
углерода, что увеличивает возможность форми-
рования стабильных карбидов цементитного ти-
па, весьма устойчивых к повторным нагревам. 

Из вышесказанного можно заключить, что 
вопрос определения условий формирования 
метастабильных карбидов цементитного типа 
представляет большой научный интерес. Реше-
ние этого вопроса позволит получать качест-
венную и долговечную продукцию. 

Объектом исследования были образцы из 
стали 110Г13Л (данные представлены в таблице). 

 
Химический состав образцов 

 

Номера образецов 
Содержание элементов, % 

C Mn Si P S Cr Ni 

3,3`,4,4`,5,5`,6,6` 1.2 11.84 0.47 0.142 0.019 0.68 0.37 

1,1`,2,2`,7,7`,8,8` 1.28 10.61 0.34 – – 0.40 0.22 
 

Методикой предусматривалось создание 
температурных условий, провоцирующих рост 
карбидов цементитного типа; выявление тем-
пературы наибольшей метастабильности кар-
бидов цементитного типа в структуре высоко-
марганцовистой стали; определение температу-
ры начала растворения карбидов; разработка 
рекомендаций по повышению эффективности 
термической обработки стали 110Г13Л. 

Для этого исследовалось влияние различных 
температурных режимов на формирование струк-
туры металла образцов, а в частности на образо-
вание и рост карбидов цементитного типа.  

Определение температуры формирования 
наиболее метастабильных карбидов цементит-
ного типа и температуры начала растворения 
карбидов в структуре высокоуглеродистой мар-
ганцовистой стали производилось методом прер-
ванной закалки и металлографическим анали-
зом структуры полученных образцов. 

Для определения температуры формирова-
ния наиболее метастабильных карбидов цемен-
титного типа в структуре стали создавались 
следующие температурные условия: 

нагрев со скоростью не выше 70 град/ч: 
образцы 1, 1` – до 550 °С, охлаждение в воде; 
образцы 2, 2` – до 600 °С, охлаждение в воде; 
образцы 3, 3` – до 650 °С, охлаждение в воде; 
образцы 4, 4` – до 700 °С, охлаждение в воде; 
образцы 5, 5` – до 750 °С, охлаждение в воде; 
образцы 6, 6` – до 850 °С, охлаждение в воде; 
образцы 7, 7` – до 900 °С , охлаждение в воде; 

образцы 8, 8` – до 950 °С, охлаждение в воде. 
Для проведения металлографических ис-

следований из образцов изготавливались мик-
рошлифы: образцы подвергались механической 
полировке и травлению 4% - ным спиртовым 
раствором азотной кислоты [4]. 

При проведении исследований структуры 
применялся оптический микроскоп Neophot-21. 

Качественная  оценка структуры проводи-
лась при помощи растрового электронного 
микроскопа Zeiss LEO 430 [5] и Röntec UHV 
Dewar Deteсtor.  

Как указывалось выше, для определения 
температуры формирования наиболее метаста-
бильных карбидов цементитного типа в струк-
туре стали для каждой пары образцов произво-
дилась индивидуальная термообработка. 

Металлографический анализ показал, что  
в структуре образцов 1, 1` после закалки в воде 
от температуры 550 °С отчетливо видны лишь 
выделения мартенситных пластин. 

В структуре образцов 2, 2` после закалки  
в воде от 600 °С пластины мартенсита утолщи-
лись, а также начали образовываться карбидные 
включения в виде цепочек по границам зерен. 

При повышении температуры закалки до 
650 °С в структуре образцов 3, 3` наблюдалось 
дальнейшее утолщение мартенситных пластин, 
при этом цепочки карбидов по границам зерен 
сохранялись.  

После закалки от 700 °С образцы 4, 4` уже 
имели в структуре сферические включения по 
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границам и внутри зерен, при этом пластины 
мартенсита сохранялись (рис. 2). 

 

 
 

Рис. 2. Микроструктура образцов 4, 4`  
после закалки в воде от 700 °С, ×250 

 

Образцы 5, 5` после закалки в воде от тем-
пературы 750 °С имели структуру, представ-
ленную на рис. 3. 

 

 
 

Рис. 3. Микроструктура образцов 5, 5`  
после закалки в воде от 750 °С, ×250 

 

Как видно, структура образцов содержит 
скопления сферических включений по грани-
цам и внутри зерен, количество мартенситных 
пластин заметно снизилось. 

После закалки в воде от температуры 850 °С 
карбидные включения в структуре образцов 6, 6` 
начали растворяться и приняли вид мелких (то-
чечных) образований, пластины мартенсита 
также заметно растворились (рис. 4). 

 

 
 

Рис. 4. Микроструктура образцов 6, 6`  
после закалки в воде от 850 °С, ×250 

Образцы 7, 7` после закалки в воде от тем-
пературы 900 °С содержали в структуре мелкие 
включения в виде сетки преимущественно по 
границам зерен. 

После закалки в воде от температуры 950 °С 
структура образцов 8, 8` состояла из аустенита 
и мелких точечных включений в виде сетки по 
границам зерен. 

То есть, нагрев образцов до 550 °С еще не 
приводит к образованию карбидной фазы  
в структуре стали 110Г13Л. Дальнейшее повы-
шение температуры до 650–750 °С способству-
ет образованию и росту карбидных включений, 
причем наиболее интенсивно эти процессы раз-
виваются при нагреве до 700–750 °С. После-
дующий нагрев приводит к растворению обра-
зовавшихся ранее карбидных включений. 

Таким образом, в структуре образцов 4, 5, 
4`, 5`, и 6, 6` сформировались наиболее разви-
тые карбидные включения, т. е. температурой 
формирования метастабильных карбидов це-
ментитного типа в структуре стали 110Г13Л 
является ~ 700 °С. 

В соответствии с результатами проведенного 
исследования целесообразно делать изотермиче-
скую выдержку отливок при этой температуре 
при проведении термической обработки в режи-
ме нагрева. Это позволит сформировать мета-
стабильные карбиды цементитного типа, легко 
растворяющиеся при дальнейшем нагреве, и га-
рантированно получать  гомогенную аустенит-
ную структуру стали 110Г13Л после закалки. 
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