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ИССЛЕДОВАНИЕ ТЕПЛОВЫХ ПРОЦЕССОВ,  
ПРОТЕКАЮЩИХ ПРИ ИЗГОТОВЛЕНИИ МЕТАЛЛОИЗДЕЛИЙ 

СОВМЕЩЕННЫМ МЕТОДОМ ЛИТЬЯ И ШТАМПОВКИ

В.В. ЧЕРНОМАС, доктор техн. наук, доцент
(ИМиМ ДВО РАН, г. Комсомольск-на-Амуре)

Статья поступила 1 июня 2011 г.

Черномас В.В. – 681005, г. Комсомольск-на-Амуре, ул. Металлургов, 1, 
Институт машиноведения и металлургии ДВО РАН, e-mail: userman10@mail.ru

Рассматривается принципиальная схема установки горизонтального литья и деформации металла (УГЛДМ) для реа-
лизации совмещенного процесса производства металлоизделий из цветных сплавов. Проведен анализ теплового режима 
работы кристаллизатора УГЛДМ  и определены критерии устойчивости процесса получения полосы из технического 
алюминия марки АД0.

Ключевые слова: непрерывно-литое деформированное металлоизделие, установка непрерывного литья и деформа-
ции металлов, распределение температур.

Введение
Технологический процесс получения металлоиз-

делий на установке горизонтального литья и дефор-
мации металла (УГЛДМ) относится к совмещенным 
технологическим процессам, т. е. процессам, совме-
щающим в едином технологическом потоке или в 
едином устройстве несколько традиционных техно-
логий. Примером совмещенных технологий являет-
ся использование литейно-прокатных агрегатов для 
совмещения в едином технологическом потоке двух  
традиционных процессов – непрерывного литья 
и прокатки [1–3]. Их компоновка построена на по-
следовательном совмещении машин непрерывного 
литья заготовок и прокатных клетей или прокатных 
станов. Одним из новых решений для производства 
непрерывных металлоизделий небольшого сечения 
из алюминиевых сплавов является схема совмещен-
ного непрерывного литья и прессования («Conform 
and Castex») [4], а также  разработанные в России со-
вмещенные процессы литья и прессования  на базе 
метода непрерывного прессования «Conform» [5, 6].  
Данное оборудование предназначено для производ-
ства профилей мелких сечений из расплавленного 
металла путем его непрерывной кристаллизации и 
прессования через калибрующее отверстие матрицы. 
Оборудование компонуется в виде линии, в состав 
которой входят: установка непрерывного литья заго-
товок (обычно роторного типа), правильно-задающее 
устройство, валки прокатного стана,  матрица, через 

которую осуществляется экструдирование, охлажда-
ющее устройство и накопитель. При всех своих пре-
имуществах эти способы обладают рядом недостат-
ков, которые связаны с большими производственными 
площадями под размещение технологического обору-
дования, а также дополнительными производствен-
ными площадями для размещения ветвей конвейеров 
с целью накопления заготовок. Кроме того, в составе 
накопительных ветвей конвейеров зачастую исполь-
зуются нагревательные устройства,  которые служат 
для поддержания температуры заготовок в заданных 
температурных пределах, отвечающих требованиям 
технологического процесса прокатки (прессования). 
Это приводит к дополнительным энергетическим и 
материальным затратам и, как следствие, увеличива-
ет себестоимость производимой продукции.

УГЛДМ является компактным устройством для 
изготовления непрерывно-литых деформированных 
металлоизделий (НЛДМ), в подвижном кристалли-
заторе которого одновременно реализуются три тра-
диционных технологических процесса: непрерывное 
литье, жидкая штамповка и горячая объемная штам-
повка [7–10]. 

При разработке технологического процесса изго-
товления металлоизделий на УГЛДМ нельзя напрямую 
руководствоваться технологическими критериями от-
дельных процессов,  входящих в состав совмещенно-
го процесса. Для анализа устойчивости совмещенного 
процесса получения качественных металлоизделий 
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необходима разработка специфических критериев, 
учитывающих особенности данного процесса. 

На рис. 1 представлена 3D-модель УГЛДМ. Уста-
новка включает водоохлаждаемый кристаллизатор,  
который состоит из четырех частей: двух боковых 
стенок 1, верхней 2 и нижней 3 стенок. Каждая из 
боковых стенок 1 приводится в движение двумя при-
водными эксцентриковыми валами 4,  вращение ко-
торых направлено навстречу друг другу.  Верхняя 
и нижняя стенки приводятся в движение от одной 
из пар приводных эксцентриковых валов 4 и плот-
но прижимаются к боковым стенкам 1 нажимными 
устройствами 5, установленными в стенках 6 ста-
нины через устройство 7, представляющее собой 
плоский подшипник с шариками. Боковые стенки 1 
имеют наклонные и прямые участки. Верхняя стен-
ка 2 имеет окно для установки разливочного стакана. 
Такое же окно имеет и верхняя стенка  станины 6. 

Рис. 1. 3D-модель УГЛДМ

При установившейся работе жидкий металл че-
рез разливочный стакан, установленный в окнах 
стенки станины 6 и верхней  стенки 2, заливается в 
сборный кристаллизатор, образующий бункер, где 
происходит кристаллизация и деформация металла 
в твердожидком и твердом состояниях. При враще-
нии приводных эксцентриковых валов боковые стен-
ки  через подшипники 8 совершают навстречу друг 
другу сложное движение в горизонтальной плоско-
сти по замкнутой траектории, которое характеризу-
ется величиной эксцентриков 9 и их ориентацией 
относительно друг друга. При этом эксцентрики 10 
приводных валов через  подшипники 11 приводят к 
возвратно-поступательному движению верхней  и 
нижней стенок в горизонтальной плоскости. Такое 
взаимное движение стенок кристаллизатора способ-
ствует деформации металла и попеременную выдачу 
(самоподачу) НЛДМ.  

К числу особенностей, характеризующих данный 
процесс, относятся тепловой режим кристаллизатора 
и деформационные условия,  при которых протекает 
формирование металлоизделия.  

1. Методика проведения исследований

Исходными данными для исследования  распреде-
ления температур на рабочих поверхностях кристал-
лизатора установки УГЛДМ является распределение 
температур на продольной плоскости симметрии 
кристаллизатора вблизи поверхности нижней стенки 
при установившемся прогреве кристаллизатора. На-
личие продольной и поперечной  плоскостей симме-
трии кристаллизатора УГЛДМ позволяет определить 
распределение температур на рабочих поверхностях 
боковых стенок, верхней и нижней стенок  одной 
четвертой части составного кристаллизатора. 

На рис. 2 представлен вид одной четвертой ча-
сти составного кристаллизатора, где схематично 
показаны точки, в которых установлены датчики 
измерения температуры (верхняя стенка кристал-
лизатора не показана). В качестве датчиков изме-
рения температуры использованы термоэлектри-
ческие преобразователи (термопары) градуировки 
ХА(К) по ГОСТ Р8.585-2001 с диаметром проволо-
ки 0,5 мм. Показания термопар фиксировали с по-
мощью многоканального измерителя температуры 
марки «Термодат-29М1» (ТУ 4218-004-12023213-
2004, государственный реестр средств измерения 
России № 17602-04).

Установившийся режим прогрева кристаллизато-
ра, который соответствует распределению темпера-
тур по областям кристаллизатора при установившем-
ся режиме разливки металла заданной температуры 
и заданном цикле работы УГЛДМ, является заключи-
тельной стадией технологической операции общего 
прогрева кристаллизатора. Этой стадии предшеству-
ют стадии предварительного и рабочего прогревов 
кристаллизатора УГЛДМ. Этап предварительного 
прогрева  соответствует распределению температур 
по областям кристаллизатора перед заполнением его 
металлом. Этап рабочего прогрева соответствует рас-
пределению температур по областям кристаллизато-
ра с момента его заполнения металлом и до момента 
выхода кристаллизатора на установившийся режим 
при непрерывной разливке металла заданной темпе-
ратуры.

Исходя из конструктивно-технологических осо-
бенностей составного кристаллизатора условно раз-
деляли его на три основные области, отличающиеся 
различными условиями теплообмена затвердеваю-
щего металла со стенками кристаллизатора. Каждая 
из областей (зон) характеризуется определенны-
ми условиями теплообмена и месторасположения 
(рис. 2).

Область I располагается в центральной части 
кристаллизатора. Она ограничена участками рабо-
чих поверхностей боковых стенок и нижней стенки 
кристаллизатора,  а также поперечной плоскостью 
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симметрии кристаллизатора и  плоскостью, пер-
пендикулярной продольной плоскости симметрии 
кристаллизатора, проходящей через границу гори-
зонтального участка боковых стенок. В этой зоне 
затвердевающий металл контактирует с участками 
боковых стенок и нижней горизонтальной стенкой, 
следовательно, условия теплообмена определяются 
начальной температурой и теплофизическими харак-
теристиками материалов стенок кристаллизатора, а 
также температурой  и теплофизическими характе-
ристиками заливаемого расплава.

Область II располагается в средней части кри-
сталлизатора. Она ограничена участками рабочих 
поверхностей боковых стенок, верхней и нижней 
стенок кристаллизатора, левой границей области I,  
а также плоскостью, перпендикулярной продольной 
плоскости симметрии кристаллизатора, проходящей 
через середину наклонных участков боковых стенок. 
В этой зоне затвердевающий металл контактирует 
с участками боковых стенок и участками верхней и 
нижней горизонтальных стенок. Условия теплообме-
на определяются температурой и теплофизическими 
характеристиками материалов стенок кристалли-
затора, температурой  и теплофизическими харак-
теристиками заливаемого расплава, а также харак-
теристиками системы охлаждения боковых стенок 
кристаллизатора (рис. 2, б).

а

б
Рис. 2. Вид одной четвертой части составного крис-
таллизатора со схемой расположения точек установки 
термопар и областей кристаллизатора (а) и конструкцией 

системы охлаждения (б)

Область III располагается в калибровочной зоне 
кристаллизатора. Она ограничена участками рабо-
чих поверхностей боковых стенок, верхней и нижней 
стенок кристаллизатора, левой границей области II, 
а также плоскостью, перпендикулярной продольной 
плоскости симметрии кристаллизатора, проходящей 
через торец боковой стенки. В этой зоне затвердеваю-
щий металл контактирует с калибрующими бойками 
парных боковых стенок и участками верхней и ниж-
ней горизонтальных стенок. Условия теплообмена 
определяются температурой и теплофизическими ха-
рактеристиками материалов стенок кристаллизатора, 
температурой  и теплофизическими характеристика-
ми заливаемого расплава, а также характеристиками 
системы охлаждения боковых стенок кристаллизато-
ра (рис. 2, б).

Охлаждение боковых стенок кристаллизатора 
(рис. 2, б) осуществляется через ступенчатые каналы 
с диаметрами отверстий d1   и  d2  и длиной участков со-
ответственно l1  и  l2, расположенными на расстоянии 
l3 от рабочих поверхностей боковых стенок. Исполь-
зуется система водяного циркуляционного охлажде-
ния с применением перфорированных глуходонных 
стаканов, через которые вода подается в ступенчатые 
каналы системы охлаждения боковых стенок. Регу-
лирование эффективности системы охлаждения осу-
ществляется изменением параметров номинального 
давления в системе охлаждения, расхода и начальной 
температуры воды. Боковые, верхняя и нижняя стен-
ки изготовлены из  стали 45 ГОСТ 1050-88.

Основной особенностью технологического про-
цесса изготовления металлоизделий является то, что 
использование УГЛДМ позволяет в непрерывном 
режиме получать деформированные металлоизделия 
непосредственно из расплавленного металла. Совме-
щенный технологический процесс условно можно 
представить в виде совокупности трех традицион-
ных технологических процессов, которые протекают 
в кристаллизаторе УГЛДМ. В области I протекают 
процессы, характерные для технологии непрерывно-
го литья, в области II – процессы, присущие жидкой 
штамповке или тиксоштамповке (деформация ме-
талла в твердожидком состоянии), и в области III – 
процессы, характерные для горячей или холодной 
обработки металлов давлением (деформация метал-
ла при заданной температуре в твердом состоянии). 
Исходя из принятых допущений технологические 
параметры совмещенного процесса должны отвечать 
требованиям, предъявляемым  к каждому из про-
цессов в отдельности. Для каждого протекающего в 
кристаллизаторе УГЛДМ процесса, одним из основ-
ных параметров является температура в центральной 
части каждой из областей, которая характеризует 
требуемые для каждого процесса технологические 
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и физико-механические свойства обрабатываемого 
материала заготовки.  Эти температуры выражены 
через температуры характерных точек диаграмм со-
стояния заливаемого в кристаллизатор УГЛДМ спла-
ва (материала заготовки). Интервалы данных темпе-
ратур удобно представить в виде неравенств.

Для области I:    

 −
+ < ≤ + Δ

2
L S

S I L
T T

T T T T , (1)

где ST  – температура солидуса, °С; LT  – температу-

ра ликвидуса, °С; ΔT – величина перегрева заливае-
мого сплава над температурой ликвидуса, °С. При 
выполнении этого условия обеспечивается заполняе-
мость кристаллизатора расплавом (условие жидкоте-
кучести расплава и непрерывности процесса).

Для области II: 
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2
L S

II SТ

T T
T T T , (2)

где max
ТT  – максимальная технологическая темпе-

ратура, при которой исследуемый сплав деформиру-
ют в горячем состоянии при обработке металлов дав-
лением. При выполнении этого условия обеспе-
чивается деформирование заливаемого металла при 
наименьших нагрузках на приводные валы стенок 
кристаллизатора.

Для области III:

 ≤ ≤min max
IIIТ TT T T , (3)

где min
ТT  – минимальная технологическая темпера-

тура, при которой исследуемый сплав деформируют 
в горячем состоянии при обработке металлов давле-
нием. При выполнении этого условия обеспечивает-
ся деформирование заливаемого металла в калибро-
вочных частях кристаллизатора с гарантированным 
получением соответствующего профиля поперечно-
го сечения металлоизделия при наименьших нагруз-
ках на приводные валы стенок кристаллизатора.

Стадия предварительного прогрева необходима 
для создания такого распределения температур в 
центре соответствующих областей кристаллизатора, 
которое наиболее близко отвечает условиям (1)–(3) с 
учетом параметров и конструкции системы нагрева 
кристаллизатора.

Экспериментальный стенд, на котором осущест-
вляется физическое моделирование работы УГЛДМ, 
оснащен системой нагрева кристаллизатора, где в 
качестве источника тепла использовано пламя уни-
версальной ацетилено-кислородной горелки марки 
Г3 (ГОСТ1077-79), установленной в районе I об-
ласти кристаллизатора под нижней стенкой на рас-
стоянии 100 мм от ее внешней поверхности. Тем-

пература пламени горелки регулируется в пределах 
2200 °С (восстановительное пламя) … 2800°С 
(окислительное пламя). Выбор данной системы на-
грева кристаллизатора обусловлен конструкцией 
рабочей клети экспериментального стенда, которая 
не позволяет осуществлять одновременный нагрев 
верхней и нижней стенок кристаллизатора. Для 
снижения неравномерности температур рабочих 
поверхностей верхней и нижней стенок кристал-
лизатора перед его рабочим прогревом они допол-
нительно разогреваются пламенем однофакельной 
воздушно-пропановой нагревательной горелкой 
марки ГВПН (ТУ СД.0569) через заливочное отвер-
стие, расположенное в верхней стенке кристаллиза-
тора.

Длительность рабочего прогрева кристаллизато-
ра УГЛДМ определяется продолжительностью вы-
равнивания температур (между точками 2 и 3, 4 и 5, 
7 и 8, 9 и 10, 12 и 13, 14 и 15, 17 и 18, рис. 2, а) вбли-
зи рабочих поверхностей кристаллизатора по высо-
те боковой стенки h1. Значения температур на линии 
пересечения продольной плоскости симметрии с ра-
бочей поверхностью нижней стенки кристаллизатора 
(точки 1, 6, 11 и 16, рис. 2, а) характеризуют измене-
ние температуры по длине кристаллизатора и явля-
ются  контролируемым параметром процесса пред-
варительного разогрева кристаллизатора. Очевидно, 
что общая продолжительность рабочего прогрева 
кристаллизатора УГЛДМ определяется максималь-
ной продолжительностью выравнивания температур 
по высоте боковой стенки в сечениях, параллельных 
поперечной плоскости симметрии кристаллизатора, 
вблизи рабочей поверхности боковой стенки (точки 4 
и 5, 7 и 8, 9 и 10, 12 и 13, 14 и 15, 17 и 18, рис. 2, а).

Определение продолжительности рабочего про-
грева кристаллизатора проводили на эксперимен-
тальном стенде УГЛДМ при следующих начальных 
условиях и параметрах:

– сортамент металлоизделия: полоса поперечно-
го сечения 40×12 мм;

– материал заготовки: технический алюминий 
АД0 ГОСТ 4784-97;

– температура заливки расплава: 750 °С;
– степень обжатия заготовки: 0,25;
– производительность: 1,5 м/мин;
– геометрические параметры кристаллизатора: 

h1 = 40 мм; h2 = 25 мм; l4 = 30 мм; l5 = 170 мм; l6 = 50 мм;  
l7 = 239 мм; b2 = 6 мм; b1 = 22,5 мм;

– геометрические параметры системы охлажде-
ния кристаллизатора: 

d1 = 16 мм; d2 = 12 мм; l1 = 60 мм; l2 = 30 мм; 
l3 = 12 мм;  

– номинальное давление в системе охлаждения: 
регулируемое (0,005…0,02 МПа);
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– температура воды на входе в систему охлажде-
ния: 5 °С;

– объемный расход воды в системе охлаждения: 
регулируемый (30…50 см3/с);

– начальная температура  центральной области 
кристаллизатора (значение температуры  в точке 1, 
рис. 2, а): регулируемая (630…710 °С).

Регулируемыми (управляемыми) параметрами 
физического моделирования процесса получения 
металлоизделия на УГЛДМ являются номиналь-
ное давление в системе охлаждения кристаллизато-
ра, связанное с объемным расходом воды в системе 
охлаждения, и начальная температура  центральной 
области кристаллизатора, которые отражают основ-
ные тепловые параметры процесса. Для определения 
взаимного влияния указанных технологических па-
раметров на продолжительность рабочего прогрева 
кристаллизатора был реализован полный факторный 
эксперимент типа 2х для двух независимых перемен-
ных, в качестве которых были выбраны начальная 
температура  центральной области кристаллизатора 
(Тц = 630…710 °С) и номинальное давление в си-
стеме охлаждения (Р = 0,005…0,02 МПа). Откликом 
являлась максимальная продолжительность вырав-
нивания температур по высоте боковой стенки в се-
чениях, параллельных поперечной плоскости симме-
трии кристаллизатора, вблизи рабочей поверхности 
боковой стенки (точки 2 и 3, 4 и 5, 7 и 8, 9 и 10, 12 
и 13, 14 и 15, 17 и 18, рис. 2, а). Границы варьиро-
вания независимыми факторами (максимальные и 
минимальные значения), а также значения фикси-
рованных факторов принимали исходя из условий 
устойчивости технологического процесса. Режимы 
технологического процесса представлены в табл. 1. 

Т а б л и ц а  1

Режимы технологического процесса

Номер 
режима

Начальная температура  
центральной области 
кристаллизатора 

(Тц), °С

Номинальное 
давление в системе 

охлаждения 
(Р), МПа

1 630 0,005
2 710 0,005
3 630 0,02
4 710 0,02

2. Результаты исследований

Значения отклика получали из анализа данных 
изменения температур в соответствующих точках 
после этапа предварительного прогрева и запол-
нения кристаллизатора расплавом (табл. 2). После 
обработки результатов эксперимента методом наи-

меньших квадратов получены уравнение  регрес-
сии и поверхность отклика (рис. 3), описывающие 
продолжительность рабочего прогрева кристалли-
затора:

 τ = − × + × × ц28,3 495,3 0,735Р Р Т . (4)

Т а б л и ц а  2

Продолжительность выравнивания  температур 
по сечениям вблизи рабочей поверхности боковой стенки

Режим
Продолжительность выравнивания  температур 

по сечениям, с
2–3 4–5 7–8 9–10 12–13 14–15 17–18

1 10 10 15 20 25 25 25
2 15 20 25 35 35 35 35
3 10 15 25 25 30 30 30
4 20 30 35 35 40 40 40

Полученное уравнение регрессии адекватно опи-
сывает процесс продолжительности рабочего про-
грева кристаллизатора, поскольку гипотеза об адек-
ватности уравнения регрессии экспериментальным 
данным подтвердилась (Fрасч ≤ Fтабл, 1,86 < 18,5), все 
коэффициенты уравнений регрессии статистически   
значимы  (tрасч ≤ tтабл; 1,54 < 12,71 и 1,64 < 12,71). 
Относительная  ошибка  аппроксимации   составляет 
δ = 7,34 %, множественный коэффициент корреляции 
R2 = 0,89 при доверительной вероятности 0,95. 

Рис. 3. Поверхность отклика, описывающая 
продолжительность рабочего прогрева кристаллизатора

На рис. 4 представлены кривые изменения тем-
пературы в области I (в точках 2 и 3). Точкой отсчета 
процесса является момент заполнения кристаллиза-
тора УГЛДМ расплавом. На начальном этапе (первые 
пять секунд) происходит заполнение кристаллизатора 
расплавом и начинается процесс выравнивания темпе-
ратур по высоте боковой стенки вблизи ее рабочей по-
верхности. На десятой секунде происходит стабили-
зация температур в нижней и верхней точках боковой 
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стенки  с  последующим выходом на установившийся 
режим. Изменение температуры 2 и 3 точек боковой 
стенки на протяжении последующих 50 секунд не-
значительно и составляет 1,3 °С (в точке 2) и 1,1 °С 
(в точке 3) при максимальных и минимальных  значе-
ниях температур соответственно 699,4 °С и 698,1 °С 
(в точке 2) и 692,6 °С и 691,5 °С (в точке 3). За начало 
установившегося режима принимаем десятую секун-
ду с момента заливки кристаллизатора расплавом. 
В этот момент времени температуры в нижней и верх-
ней точках боковой стенки соответственно составляют 
699,4 °С и 692,6 °С,  средняя температура  – 696 °С.

Рис. 4.  Кривые изменения температур в области I: 
1 – точка 2; 2 – точка 3

Аналогичный анализ кривых распределения тем-
ператур по соответствующим сечениям по высоте 
боковой стенки h1 вблизи ее рабочей поверхности 
кристаллизатора проводили для остальных сечений и 
режимов технологического процесса. В табл. 3 пред-
ставлены сводные данные значений средних темпе-
ратур в сечениях по высоте боковой стенки h1 вблизи 
ее рабочей поверхности для всех исследованных ре-
жимов при установившемся режиме прогрева.

Учитывая, что для технического алюминия АД0: 
TL = TS = 658,7 °С, min

ТT  = 270 °С и max
ТT  = 420 °С, 

условия (1)–(3) для этого сплава можно записать в 
следующем виде:

• область I: 658,7 < TI  ≤  750 (TI = T1  где T1 – тем-
пература в точке 1 кристаллизатора);

• область II: 420 < TII ≤ 658,7 (TII = T6, где T6 – 
температура в точке 6 кристаллизатора);

• область III: 270 ≤ TIII ≤ 420 (TIII = T11, где T11 –  
температура в точке 11 кристаллизатора).

Из табл. 3 видно, что значения температур для об-
ласти I (сечение 2–3) для всех режимов удовлетворя-
ют условию (1). Значения температур для области II 
(сечения 4–5 (граница области I и II), 7–8 и 9–10) для 

всех режимов удовлетворяют условию (2). Значения 
температур для области II (сечения 12–13, 14–15 и 17–
18) для всех режимов удовлетворяют условию (3).

Для определения взаимного влияния технологи-
ческих параметров на среднюю температуру в сече-
ниях по высоте боковой стенки h1 вблизи ее рабочей 
поверхности был реализован полный факторный 
эксперимент типа 2х для двух независимых перемен-
ных, в качестве которых были выбраны начальная 
температура  центральной области кристаллизатора 
(Тц = 630…710 °С) и номинальное давление в систе-
ме охлаждения (Р = 0,005…0,02 МПа). Откликом яв-
лялась средняя температура в сечениях по высоте бо-
ковой стенки h1 вблизи ее рабочей поверхности при 
установившемся режиме прогрева кристаллизатора. 
Границы варьирования независимыми факторами 
(максимальные и минимальные значения), а также 
значения фиксированных факторов принимали исхо-
дя из условий устойчивости технологического про-
цесса (табл. 1). После обработки результатов экспе-
римента методом наименьших квадратов получены 
уравнения регрессии, распределение температур по 
сечениям кристаллизатора:

Сечение 2–3: T2–3 = 458 + 0,38×Tц – 136,7×P           (5)

Сечение 4–5: T4–5 = 368 + 0,33×Tц – 140×P              (6)

Сечение 7–8: T7–8 = 224 + 0,5×Tц – 173,3×P             (7)

Сечение 9–10: T9–10 = 43 + 0,8×Tц – 260×P              (8)

Сечение 12–13: T12–13 = 15,6 + 0,64×Tц – 260×P      (9)

Сечение 14–15: T14–15 = 75.6 + 0,42×Tц – 123,3×P   (10)

Сечение 17–18: T17–18 = 65,9 + 0,42×Tц – 110×P    (11)

Область определения функций (5)–(11) описыва-
ются неравенствами

≤ ≤ц630 710Т °С ; ≤ ≤0,005 0,02Р  МПа.

Полученные уравнения регрессии (5)–(11) с 
большой достоверностью описывают процесс рас-

Т а б л и ц а  3
Значения  средних температур в сечениях по высоте 
боковой стенки h1 вблизи ее рабочей поверхности

Режим
Значения  средних температур в сечениях 

по высоте боковой стенки h1, °С

2–3 4–5 7–8 9–10 12–13 14–15 17–18

1 696 570 521 440 380 330 320

2 718 587 580 520 417 370 362

3 667 540 514 417 327 318 312

4 706 575 535 465 392 345 337
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пределения температур по сечениям кристаллизато-
ра, поскольку гипотеза об адекватности уравнений 
регрессии экспериментальным данным подтверди-
лась (Fрасч ≤ Fтабл), все коэффициенты уравнений 
регрессии статистически   значимы  (tрасч ≤ tтабл),  
относительная  ошибка  аппроксимации  не превы-
шает 1,86 %, множественный коэффициент корре-
ляции не менее 0,929 при доверительной вероятно-
сти, равной 0,95. 

3. Обсуждение результатов

Уравнения регрессии (5)–(11), отвечающие 
условиям (1)–(3), позволяют определить такое со-
четание основных технологических параметров 
процесса, при которых можно обеспечить устой-
чивость технологического процесса получения 
металлоизделий на УГЛДМ. На основе получен-
ных результатов распределения температур по 
сечениям кристаллизатора можно сформулиро-
вать группу технологических критериев, которые 
связаны с надежностью УГЛДМ и качеством по-
лучаемых металлоизделий. Их удобно записать 
через ограничения, накладываемые на параметры 
напряженно-деформированного состояния в систе-
ме «инструмент (составные части кристаллизато-
ра) – формирующееся металлоизделие».

Поскольку максимальные напряжения и дефор-
мации в рассматриваемой системе развиваются в 
калибрующей области кристаллизатора (область 
III), а также учитывая то, что касательные напряже-
ния значительно меньше нормальных напряжений 
для каждого из рассматриваемых сечений форми-
рующегося в этой области металлоизделия, условие 
для калибрующей области можно записать в следу-
ющем виде:

 maxIII IIIТ Т Т Т
iiT В

= =< <σ σ σ ,  i = 1, 2, 3,  (12)

где σmax
ii  – максимальные нормальные напряжения в 

направлении соответствующей координаты, возника-
ющие  в металлоизделии при его обжатии в калибрую-
щей области кристаллизатора, МПа; IIIТ Т

В
=

σ  – предел 

прочности материала металлоизделия на сжатие (рас-
тяжение) при соответствующей температуре калибру-
ющей области кристаллизатора, МПа;   IIIТ Т

T
=

σ – пре-
дел текучести материала металлоизделия на сжатие 
(растяжение) при соответствующей температуре ка-
либрующей области кристаллизатора, МПа.

Условие для степеней деформаций:

 max
кр

IIIТ Т
III

=< εε , (13)

где max
IIIε  – максимальная степень деформации, воз-

никающая  в металлоизделии при его обжатии в ка-

либрующей области кристаллизатора, %; кр
IIIТ Т=

ε  – 

критическая степень деформации материала 
металлоизделия на сжатие (растяжение, сдвиг) при 
соответствующей температуре калибрующей обла-
сти кристаллизатора, %.

Условия (12)–(13) описывают предельное состоя-
ние  материала металлоизделия  в калибрующей обла-
сти и определяют  критерий ограничения номенклату-
ры материалов для получения металлоизделия. 

Одним из основных показателей качества по-
лучаемых металлоизделий является их размерно-
геометрическая точность. Технологический крите-
рий, с помощью которого можно оценить размерно-
геометрическую точность (критерий качества), удоб-
но записать через величину перемещения инструмен-
та в калибрующей области кристаллизатора УГЛДМ:

 max *
2 2 22 ( )u u Td TD+ < ; (14)

 max
3 33 ( )u Td TD< , (15)

где max
2u , max

3u  – максимальное значение переме-

щения в направлении соответствующей коорди-
наты, возникающее  в инструменте при обжатии 
металлоизделия в калибрующей области кристал-
лизатора, мкм; Td2(TD2) – максимальное значение 
величины допуска по ширине металлоизделия для 
соответствующего квалитета точности, мкм; 
Td3(TD3) – максимальное значение величины до-
пуска по высоте металлоизделия для соответству-
ющего квалитета точности, мкм; *

2u  – максималь-

ное значение перемещения в направлении 
соответствующей координаты, возникающее в си-
стеме «подшипник – эксцентрик – приводной 
вал» при обжатии металлоизделия в калибрую-
щей области кристаллизатора, мкм.

Выводы

Проведен анализ распределения температур по 
областям кристаллизатора УГЛДМ при получении по-
лосы сечением 40×12 мм из технического алюминия 
марки АД0. На основе этого анализа предложены тех-
нологические критерии в виде ограничений, наклады-
ваемых на параметры напряженно-деформированного 
состояния в системе «инструмент (составные части 
кристаллизатора) – формирующееся металлоизделие» 
и размерно-геометрическую точность получаемых 
металлоизделий.
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Investigation of thermal processes occurring during manufacture of metal 
combined method casting and forging

V.V. Chernomas 

We consider a schematic diagram of the aggregate of horizontal casting and deformation of metal to implement a combined 
process of metal production from non-ferrous alloys. Has been analysis of the thermal regime of the crystallizer of the 
aggregate of horizontal casting and deformation of metal and been generated criteria for stability of the process of obtaining 
strips of technical aluminum grade AD0.

Key words: continuously deformed metal products, aggregate of horizontal castings and deformation of metal, temperature 
distribution.
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ЦИЛИНДРИЧЕСКИХ ДЕТАЛЕЙ ИЗ СТАЛИ 45 
ПРИ УЛЬТРАЗВУКОВОМ ПОВЕРХНОСТНОМ 
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Выявлены закономерности формирования характерного для ультразвуковой обработки пластичных материалов ре-
льефа поверхности. Представлена математическая модель для определения геометрических параметров рельефа в за-
висимости от режимов обработки.  Приведено экспериментальное подтверждение ее адекватности. 

Ключевые слова: волнообразование, ультразвуковое поверхностное пластическое деформирование, микрогеомет-
рия, макрогеометрия, волнистость.

____________________
* Исследования проведены при финансовой поддержке в рамках выполнения аналитической ведомственной целевой 

программы «Развитие научного потенциала высшей школы (2009–2010 годы)» (АВЦП 2.1.2/11449).

Введение

При обработке цилиндрических деталей из не-
закаленной стали 45 ультразвуковым пластическим 
деформированием на их поверхности формируется 
характерный рельеф, образуемый в результате ци-
клического накопления и последующего сброса де-
формации металла в результате его пластического 
течения. В результате обработки образуются волны, 
развивающиеся по винтовым линиям с постоянным 
шагом (в виде многозаходной винтовой линии). При 
этом развитие спиралей может иметь направление по 
часовой или против часовой стрелки в зависимости 
от сочетаний режимных параметров обработки. 

На рис. 1 показано увеличенное изображение 
цилиндрической поверхности после УЗПД. Из ри-
сунка видно, что волны располагаются под некото-
рым углом α к направлению движения инструмента. 
В результате движения инструмента по обрабатывае-
мой поверхности образуются дорожки отпечатков, 

хорошо различимые на рисунке. Расстояние между 
дорожками соответствует величине подачи при об-
работке, равной 0,065 мм/об. Шаг L между гребнями 
соседних волн постоянен как в направлении главно-
го движения (V), так и в направлении подачи (S), и 
включает в себя определенное число отпечатков ин-
струмента.

Рис. 1. Увеличенное изображение рельефа 
поверхности, обработанной методом УЗПД
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В ходе экспериментов установлено, что возникно-
вение волн на поверхности при обработке пластичных 
материалов зависит от нескольких параметров обра-
ботки. Так, уменьшение статического усилия приво-
дило к уменьшению или полному исчезновению волн 
при сохраненных остальных параметрах обработки. 
Однако при уменьшении нагрузки снижаются степень 
деформации и глубина упрочненного слоя, в результа-
те чего при такой обработке требуемые характеристи-
ки поверхности не будут достигнуты. 

Изменение кинематики процесса обработки  так-
же влияет на волнообразование. При изменении ста-
тической нагрузки в диапазоне от 5 до 15 кг стабиль-
ные волны образовывались лишь при обработке с 
подачами 0,065 и 0,08 мм/об. При подаче 0,114 мм/об 
высота волн значительно снизилась, стала перемен-
ной, появились участки с гладкой поверхностью, ри-
сунок рельефа стал нестабильным. Дальнейшее уве-
личение подачи привело к полному исчезновению 
волн, т. е. существует некоторое предельное макси-
мальное значение подачи для заданных остальных 
параметров деформирования, при котором волны 
перестают появляться. Подробное описание экспе-
риментальных исследований рельефа, получаемого 
ультразвуковым пластическим деформированием, 
представлено в работе [1]. 

Изучение влияния каждого фактора на формиру-
емую геометрию поверхности потребовало бы про-
ведения огромного числа экспериментов, что, в свою 
очередь, приведет к большим затратам материальных 
ресурсов и времени. Полученные при этом эмпири-
ческие зависимости не позволят понять механизмы 
формирования рельефа. 

Теоретическое исследование дает возможность 
осознанно управлять геометрией поверхности, что 
позволит формировать на поверхности заранее вы-
бранный рельеф при сочетании определенных режи-
мов обработки, подбирать необходимые сочетания 
режимов для конкретного оборудования, имеющего 
ограничения по режимам. Математическое описание 
процесса упрощает использование модели при раз-
работке САПР технологии ультразвукового поверх-
ностного пластического деформирования.

Моделирование формирования волн

Накопление деформации зависит от зарождения 
некоторого начального очага деформации (ОД), ко-
торый может либо остаться за фронтом движения 
деформации в поверхности, либо перемещаться вме-
сте с ним. По мере перемещения фронта движения 
деформации вдоль поверхности ОД увеличивается в 
размерах и создает впереди себя неровность, создаю-
щую препятствие для движения инструмента. Для 

преодоления этого препятствия инструмент «забира-
ется» на сформированный очаг деформации, оставляя 
за собой дорожку следов ударов, каждый следующий 
из которых отстоит от предыдущего  на некотором 
расстоянии. Таким образом, происходит постепен-
ное накопление деформации. При повторном вне-
дрении индентора в деформированную поверхность 
течение материала будет происходить неравномерно, 
поскольку движение очага деформации в упрочнен-
ном металле затруднено. В этом случае происходит 
формирование неравномерного ОД со смещением в 
область с меньшей степенью накопленной деформа-
ции. При этом часть накопленной деформации оста-
ется за фронтом движения деформации и участвует в 
формировании нового микрорельефа поверхности. 

Через определенное количество ударов сформи-
руется вершина гребня волны, после чего инструмент 
начнет «спускаться» с вершины гребня до исходного 
уровня поверхности, затем цикл повторяется. Высо-
та сформированной неровности при измерениях на 
образцах не превышала даже половины амплитуды 
колебаний деформирующего инструмента. Это го-
ворит о том, что отрыв инструмента происходил во 
всех точках гребня волны. 

На рис. 2 показано поведение материала как при 
движении инструмента в направлении V, так и при 
переходе от витка к витку (в направлении S).

В пределах одного оборота детали реализуется не-
которое количество циклов накопления/сброса дефор-
мации, каждый из которых не отличается от преды-
дущего. При переходе на следующий виток высота 
сформированной волны на предыдущем витке будет 
отличаться от высоты вновь сформированной волны, 
т. е. накопление деформации происходит и при взаи-
модействии очагов деформации соседних витков.

Формирование макрорельефа при переходе на 
следующий виток будет зависеть от положения ин-
струмента относительно макронеровностей, сфор-
мированных на предыдущем витке в определенном 
сечении. Справа на рис. 2 показано накопление де-
формации в направлении S в трех различных сече-
ниях: в точке перехода от одного цикла накопления 
деформации к следующему (верхний рисунок), в 
точке максимального накопления (средний рисунок) 
и промежуточный вариант (нижний рисунок.) В точ-
ке перехода от цикла к циклу видно наименьшее на-
копление деформации при движении инструмента в 
направлении подачи, поскольку в этом случае перед 
инструментом нет накопленного за предыдущие уда-
ры очага деформации, и перекрытие очагов дефор-
мации происходит равномерно во всех направлени-
ях. В точке максимального накопления деформации 
образуется наибольший перепад вершин гребней на 
крайних и средних дорожках. Глубина упрочненного 
слоя при этом не изменилась.
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Рис. 2. Схема формирования волн:
2А – двойная амплитуда колебаний ультразвукового инструмента; 
Рст – статическое усилие поджатия ультразвукового инструмента 
к обрабатываемой поверхности; hупр – глубина упрочненного слоя

Для определения угла наклона спиральных ли-
ний, вдоль которых располагаются гребни волн, 
воспользуемся схемой обработки, представлен-
ной на рис. 3. Отпечатки, формирующие видимую 
часть гребней, обозначены закрашенными кружка-
ми, а остальные отпечатки – пустыми кружками. 
Расстояние между соседними отпечатками обо-
значено lV, расстояние между соседними гребнями 
волн вдоль дорожки следов инструмента – LN, сме-
щение положения вершины гребня на следующем 
витке относительно предыдущего – р, величина 
подачи – S. 

Поскольку расстояние между волнами в направ-
лении V и направлении S постоянно для неизмен-
ных режимов обработки, то накопление деформации 

происходит за одно и то же количество отпечатков 
в направлении V–N отпечатков, и за одно и то же 
количество витков в направлении S–n витков. Тогда 
расстояние между гребнями волн в направлении V 
будет равно N × lV , а расстояние между волнами в 
направлении S – S × n.

Рис. 3. Схема формирования и взаимного
расположения гребней волн

Расстояние p будет зависеть от кратности числа 
отпечатков за один виток числу отпечатков, укла-
дывающихся между соседними гребнями волн в 
направлении V. Если число отпечатков индентора 
за один оборот детали (M + m, где М – целая часть 
числа, m – его дробная часть; подробно расчет дан-
ного числа представлен в работе [2]) будет кратно 
N, то вершина гребня на соседнем витке будет рас-
полагаться на том же уровне, что и вершина гребня 
на предыдущем витке, при этом число гребней на 
одном витке будет целым. В результате гребни вы-
строятся в образующие цилиндра. Если же число 
таких гребней на одном витке не является целым, 
то гребни располагаются под некоторым углом α 
относительно направления движения инструмента 
вдоль обрабатываемой поверхности. Представим 
число волн на одном витке в виде числа K + k, где 
k – дробная часть числа, полученного при делении 
длины одного витка, которая в силу малого отли-
чия принимается равной длине окружности детали 
в рассматриваемом сечении, на расстояние между 
волнами:

 
V

d
K k

Nl

π
+ = , (1)

где lV – расстояние между соседними отпечатками 
индентора в направлении V. 
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где M + m – число отпечатков индентора за один обо-
рот детали; n – число оборотов детали, об/мин; Lвитка – 
длина пути инструмента за один оборот детали 



ОБРАБОТКА  МЕТАЛЛОВ

№ 3 (52) 201114

ТЕХНОЛОГИЯ

(Lвитка= πd), мм; f – частота ультразвуковых колеба-
ний, Гц; d – обрабатываемый диаметр, мм. Тогда

 + ⋅
+ = =

46 10
.

M m f
K k

N nN
 (3)

Величина p будет представлять собой расстояние 
между вершинами гребней волн на соседних витках. 
Определить p можно, умножив количество отпечат-
ков, которые составляют разницу уровней вершин 
гребней на соседних витках, на расстояние между 
отпечатками: р = lV × х, где х  может принимать значе-
ния : х1= k в случае, когда инструмент прошел больше 
некоторого числа K × N отпечатков, но меньше по-
ловины расстояния до следующей вершины гребня , 
или x2 = 1 – k в случае, когда инструмент не дошел до 
некоторого числа (K + 1) × N отпечатков, меньше по-
ловины расстояния до следующей вершины гребня.

Определить величину угла α можно следующим 
образом:

 arctg
S

p
α = , (4)

где S – величина подачи, 

( 0,5),

или

(1 ) ( 0,5).
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Таким образом, угол α определяется по одной из 
формул:
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Первичная волна пластического деформирова-
ния образуется в результате накопления и сброса де-
формации при движении инструмента вдоль первого 
витка по обрабатываемой поверхности. При форми-
ровании первичной волны определяется период ее 
накопления (N отпечатков) и минимальный перепад 
высот макрорельефа (hmin относительно направления 
подачи). При этом накопление деформации проис-
ходит равномерно вверх и в стороны, а следователь-
но, очаг деформации имеет не только переменную 
высоту, но и переменную ширину в основании. При 
переходе инструмента на следующий виток за счет 
накопления на предыдущем витке деформации вы-
сота и ширина очага деформации увеличиваются. 
Число волн при этом не меняется, поскольку период 
накопления/сброса определен формированием волн 

на первом витке. Постепенно нарастая от предыду-
щего витка к последующему, волна становится шире 
и выше, достигая за n витков максимального значе-
ния. После прохождения пика высота гребня на по-
следующих витках уменьшается до достижения ми-
нимума, формируемого на первом витке. При этом 
видимая часть гребня волны увеличивается, а затем 
уменьшается на некоторое количество отпечатков от 
витка к витку. Таким образом, формируется группа 
единичных волн, имеющая в проекции вида сверху 
форму, представленную на рис. 4.

  
 а       б    в

г
Рис. 4. Формирование группы волн, образующих 

оптический эффект единого гребня

На одном витке формируется некоторое число 
этих гребней (N). Наклон каждого гребня (угол α) 
будет зависеть от нескольких факторов. Рассмотрим 
возможные варианты, несколько упростив форму и 
представив эту группу волн следующим образом.

Видимый гребень волны представим в виде сим-
метричной фигуры с основанием шириной b и протя-
женностью h (рис. 4, г). Ее наклон относительно оси 
детали будет зависеть от числа отпечатков, за кото-
рое она формируется, расстояния между ними и диа-
метра детали. Угол γ определяется разницей в коли-
честве отпечатков на вершинах очагов деформации 
на крайнем и среднем витках гребня и характеризует 
взаимосвязь ширины и протяженности гребня.
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При изменении угла наклона α макрогеометри-
ческий рисунок теоретически должен изменяться 
в соответствии с рис. 5. При α = 0° на поверхности 
формируются кольца, а не многозаходная винтовая 
линия (рис. 5, а).  Однако на практике получить та-
кой рисунок маловероятно, поскольку процесс УЗПД 
нестабилен и угол α в процессе обработки постоянно 
изменяется на некоторую величину Δ α в силу воз-
действия внешних факторов. В результате этих изме-
нений деформация будет распространяться согласно 
рис. 5, б. 

Когда минимальное расстояние между наибо-
лее широкими участками основания гребней lmin 
будет равно или меньше расстояния между сосед-
ними отпечатками, формирующими границы греб-
ней, произойдет перераспределение накопленной 
деформации с иным числом K + k, что приведет 
к изменению рисунка макрорельефа, т. е. условие, 
при котором произойдет перестроение числа греб-
ней: b ≥ lmax·cos (90° – α).

Наиболее часто встречаются варианты, описан-
ные на рис. 5, в–д. Угол α здесь может изменяться 
в широком диапазоне значений без перестроения 
числа волн. При этом расстояние между ними в на-
правлении S в значительной степени зависит от их 
наклона. Минимальное расстояние между волнами 
будет при минимально возможном значении α, рав-
ном γ/2. 

  LSmin=LN·cos(γ/2), (8) 

где LN = lV N.
Теоретически максимальное расстояние может 

равняться бесконечности при α = 90°, так как в этом 
случае волны выстраиваются в линии – образующие 
цилиндра. Проведение экспериментальных исследо-

ваний показало, что увеличение подачи приводит к 
уменьшению высоты и последующему исчезнове-
нию волн пластического течения, поэтому на прак-
тике получить угол α = 90° или приблизиться к нему 
не получилось.

Значение числа N определялось эксперименталь-
но для обработки валов из стали 45 диаметром 40–
50 мм при различных режимах. На рис. 6 зависимость 
представлена в виде графика для следующих режимов 
обработки: статическое усилие – 15 кг, амплитуда ко-
лебаний 25 мкм, число оборотов 370…1460 об/мин, 
диаметр детали 45 мм. Зависимость числа ударов, 
укладывающихся между вершинами соседних греб-
ней в направлении V от скорости обработки при об-
работке валов диаметром 45 мм из стали 45 пред-
ставлена в виде

 N = 6·10-6n2 – 0,0455n + 70,297,   R2 = 0,9693, 

где n – число оборотов, об/мин; R2 – величина досто-
верности аппроксимации

В силу непостоянства режимных параметров 
при обработке число N не является стабильным. Из-
менение числа N приводит к перестроению рисунка 
макрогеометрии поверхности. Перестроение проис-
ходит плавно, без резких скачков. Причиной измене-
ния режимных параметров обработки служит нагрев 
преобразователя и инструмента и, как следствие, из-
менения его упругих характеристик. Изменение ха-
рактеристик инструмента приводит к изменению ам-
плитуды ультразвуковых колебаний. При изменении 
амплитуды происходит поднастройка генератора на 
резонансную частоту, в результате чего количество 
ударов инструмента за один оборот детали изменяет-
ся, что влечет за собой изменение параметров макро-
геометрии рельефа.

         а        б                              в    г   д                            е
Рис. 5. Формирование макрорельефа при взаимодействии гребней соседних витков
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Обсуждение результатов моделирования

Полученные зависимости (1)–(8) позволяют 
описать формирование рисунка волн на поверх-
ности при обработке пластичных материалов уль-
тразвуковым поверхностным пластическим де-
формированием. Влияние режимных параметров 
обработки на изменение рисунка представим в 
виде изменения зависимости от них угла α, харак-
теризуюущего как направление развития волн, так 
и расстояние между гребнями в направлениях V и 
S, а также возможность перестроения числа волн 
при выбранных режимах.

Изменение ультразвуковой частоты в пределах 
длительности одного эксперимента может влиять 
на изменение величины угла более чем на 60 % в 
зависимости от числа оборотов. На рис. 6, в  видно, 
что при изменении числа оборотов в диапазоне 
от 370 до 375 об/мин величина угла изменяется 
во всем диапазоне возможных значений (от –90° 
до +90° с разрывом в области 0°). Величина разрыва 
значений угла в области 0° зависит от величины 
подачи. Поскольку угол определяется отношением 
сторон треугольника, одна из которых равна 
подаче, а вторая есть некоторое число промежутков 
(минимум 1, максимум N–1) между соседними 

отпечатками, то минимальный угол α будет 
определяться выражением

 min
max

arctg arctg
( 1)V

S S

p l N
α = =

−
. (9)

Очевидно, что величина угла определяется 
кратностью ультразвуковой частоты числу оборотов 
шпинделя. Величина подачи при этом влияет на 
плавность изменения угла наклона при изменении 
числа обортов и величину разрыва в области α→0°. 
Для обеспечения стабильности рисунка следует 
выбирать такие режимы, при которых угол α будет 
находиться далеко от этой области, поскольку здесь 
наиболее возможно перестроение числа волн, а 
соответсвенно скачкообразное изменение рисунка 
(рис. 5, б).

При проверке модели на адекватность было про-
ведено сравнение измеренных параметров волны на 
образцах 6(1), 6(2) и 6(3) и полученных моделиро-
ванием. Измерялось расстояние между волнами в 
направлении движения инструмента (lv × N) и угол 
наклона волн (α) относительно того же направления.  
Образцы отличались друг от друга лишь диаметром 
обрабатываемой поверхности, режимы при обработ-
ке не менялись (см. таблицу).  

           а                      б

в
Рис. 6. Зависимости значения угла α от условий обработки: 

а – от изменения диаметра;  б – от частоты ультразвуковых колебаний, в – от изменения числа оборотов и подачи
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Режимы и результаты обработки образцов 6(1)–6(4)

Образец Подача, 
мм/об

Обороты, 
мин–1 D, мм V, 

м/мин f, Гц N N·lv, мм α, градус

6(1) 0,065 937 45,70 134,52 22450 30 2,996 –14,73°
6(2) 0,065 937 43,50 128,05 22450 30 2,852 –15,44°
6(3) 0,065 937 41 120,69 22450 30 2,688 –16,34°
6(4) 0,065 937 38,40 113,03 22450 30 2,518 –17,38°

                     а                                                    б
Рис. 7. Параметры волны, полученные расчетом и экспериментом

На каждом образце проводилось по 10 измерений 
каждого параметра, после чего данные усреднялись. 
На рис. 7, а, б приведены результаты сравнения экс-
перимента и модели. 

Выводы 

Анализ полученных зависимостей показал, что 
даже незначительное изменение режимных параме-
тров оказывает существенное влияние на формиро-
вание волн при обработке. Так, при изменении чис-
ла оборотов при неизменных остальных параметрах 
на 2 % угол α изменился от –90° до +90° (т. е. во всем 
диапазоне значений). Изменение же диаметра дета-
ли будет изменять угол α незначительно, пока изме-
нение расстояния между соседними отпечатками не 
повлияет на число N. В этом случае произойдет из-
менение числа волн в сечении, что приведет к пере-
строению рисунка.

Полученная модель позволяет описывать форми-
руемый рельеф поверхности в зависимости от при-
меняемых режимных параметров.

Из рис. 7 видно, что различие параметров, по-
лученных  экспериментально и расчетом, не превы-
шает 15 %. При этом характер изменения параметров 
при изменении диаметра детали одинаковый: при 
уменьшении диаметра обработки расстояние между 
соседними волнами уменьшается, а величина угла 
наклона – увеличивается. Таким образом, расчетные 
параметры, полученные моделированием, можно 
использовать при прогнозировании формирования 
макрогеометрии при ультразвуковом поверхностном 
пластическом деформировании. 
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Surface geometry condition forecasting after ultrasonic surface plastic deformation of cylinders made of steel

Kh. M. Rakhimyanov, Y. S. Semenova

Mechanisms of typical relief for ultrasonic surface plastic deformation of ductile materials were exposed. Mathematic model 
of  relief geometrical characteristics was represented subject to processing conditions.  Experimental verifi cation of model 
adequacy outlined.

Key words: waveformation, ultrasonic surface plastic deformation, microgeometry, macrogeometry, waviness.



ОБРАБОТКА  МЕТАЛЛОВ

№ 3 (52) 201118

ТЕХНОЛОГИЯ

УДК 621.7.09

ПОВЫШЕНИЕ КАЧЕСТВА ПОВЕРХНОСТНОГО СЛОЯ ДЕТАЛЕЙ  
С ПОКРЫТИЯМИ МАЛОЙ ТОЛЩИНЫ 

ИЗ НАНОКРИСТАЛЛИЧЕСКИХ ПОРОШКОВ 
УЛЬТРАЗВУКОВЫМ ПЛАСТИЧЕСКИМ ДЕФОРМИРОВАНИЕМ*

Х.М. РАХИМЯНОВ, доктор техн. наук, профессор,
Ю.С. СЕМЕНОВА, аспирант,
М.А. ТРЕТЬЯКОВ, магистрант
(НГТУ, г. Новосибирск)

Статья поступила 6 июля 2011 года

Рахимянов Х.М. – 630092, г. Новосибирск пр. Карла Маркса, 20, 
Новосибирский государственный технический университет, e-mail: tms-ngtu@mail.ru

Исследовано влияние ультразвукового пластического деформирования на свойства поверхностного слоя образцов с 
тонким покрытием из наноструктурированных порошков на примере образцов с покрытием толщиной  5 мкм из порош-
ка TiC с размерами зерен ≈20 нм, нанесенного методом детонационно-газового напыления на стальную подложку. 

Ключевые слова: наноструктурированный порошок, детонационно-газовое напыление, ультразвуковое поверх-
ностное пластическое деформирование, твердость, шероховатость поверхности.

____________________
* Исследования проведены при финансовой поддержке в рамках выполнения аналитической ведомственной целевой 

программы «Развитие научного потенциала высшей школы (2009–2010 годы)» (АВЦП 2.1.2/11449)

Введение

Поверхности с газотермическими покрытиями 
непосредственно после напыления не обладают не-
обходимой точностью размеров, шероховатостью 
и требуемой плотностью структурных элементов 
поверхностного слоя, поэтому после нанесения по-
крытий необходима последующая обработка. При 
обработке деталей с покрытиями следует учитывать 
сложные условия нагружения деталей, действия рас-
тягивающих, ударных, усталостных напряжений.

Значительные трудности механической обработ-
ки покрытий, связанные с их высокой твердостью, 
пористостью, хрупкостью, интенсивным абразивным 
воздействием на рабочие поверхности инструмента, 
невозможностью в большинстве случаев использо-
вать смазочно-охлаждающие среды, могут быть на-
столько велики, что вызывают необходимость оце-
нить принципиальную возможность применения 
метода резания для обеспечения требуемых показа-
телей качества изделия. Средствами для достижения 

необходимых свойств и структуры покрытий, по-
нижения пористости и увеличения их адгезионной 
прочности являются различные виды термической и 
термомеханической обработки [1, 2].

Однако эти методы неприменимы при обработ-
ке покрытий из наноструктурированных материа-
лов, поскольку повышение температуры, присущее 
каждому виду термической обработки, приводит к 
необратимым изменениям в структуре наносимых 
покрытий и лишает смысла использование дорогих 
порошков для придания особых свойств поверхно-
сти деталей с наносимыми покрытиями.

Применение ультразвукового поверхностного 
пластического деформирования имеет преиму-
щества при окончательной обработке деталей с 
покрытиями.  Ультразвуковое пластическое де-
формирование (УЗПД) – это метод обработки, в 
процессе которой поверхность детали подверга-
ется воздействию деформирующего инструмента, 
колеблющегося с частотой свыше 20 кГц. При об-
работке каждый участок поверхности подверга-
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ется многократному воздействию 
деформирующего инструмента, 
что приводит к дополнительному 
упрочняющему эффекту [1].

Процессы поверхностного пла-
стического деформирования харак-
теризуются локальным мгновенным 
разогревом металла в пятне контак-
та и быстрым отводом тепла внутрь обрабатываемого 
изделия. При ультразвуковом пластическом дефор-
мировании изменение температуры в зоне обработки 
не превышает 120 ºС [3].

Применение ультразвукового воздействия оказы-
вает положительное влияние как на структуру кон-
тактной зоны покрытия с де талью, так и на струк-
туру покрытия. В контактной зоне активизируются 
диффузионные процессы. Обработка обеспечивает 
повышение трещиностойкости покрытия при сохра-
нении уровня износостойкости [4].

Подготовка проведения 
экспериментальных исследований

Экспериментальные образцы представляли собой 
втулку из стали 45 диаметром 40 мм с нанесенным 
на ее внешнюю поверхность покрытием. Материал 
покрытия – нанокристаллический порошок карбида 
титана TiC, полученный методом механоактивации 
микропорошка. Размер зерна TiC в порошке состав-
лял 20 нм, размер гранул порошка 20…55 мкм. Спо-
соб нанесения покрытия – детонационно-газовый. 
Толщина покрытия составила 5±1 мкм на сторону. 
Покрытие, сформированное из нанопорошка, более 
однородно, с меньшей анизотропией свойств по срав-
нению с аналогичным покрытием из микропорошка.

При попытке достигнуть меньшего уровня ше-
роховатости поверхности образца, по сравнению с 
исходным состоянием, с помощью операции шли-
фования происходило удаление покрытия с вершин 
микронеровностей, что делало этот способ недопу-
стимым при условии сохранения покрытия на по-
верхности образца.

В результате обработки образца с напыленным 
покрытием само покрытие не имело сколов или сле-
дов разрушения. Обработка образцов ультразвуко-
вым пластическим деформированием производилась 
на токарно-винторезном станке 1А616 в специальной 
оправке. Во время обработки оправка с закреплен-
ным на ней образцом устанавливалась в центра. При 
таком закреплении образцов радиальное биение об-
рабатываемой поверхности не превышало 0,01 мм.

Режимы ультразвуковой обработки для проведения 
экспериментов выбраны в соответствии с рекоменда-
циями по ультразвуковой обработке твердых сплавов 
[3, 5]. Выбранные режимы представлены в таблице.

Исследование влияния 
ультразвукового пластического 

деформирования на физико-механические 
свойства поверхностного слоя

Для изучения влияния УЗПД на свойства дета-
лей с покрытием из нанокристаллического порошка 
карбида титана был проведен ряд экспериментов по 
выявлению геометрических и физико-механических 
изменений в материале поверхностного слоя. 

Влияние УЗПД на геометрическое 
состояние поверхности образцов 

Исходная перед УЗПД поверхность образца с по-
крытием характеризуется направленным регулярным 
микрорельефом поверхности, полученным на опера-
ции, предшествующей нанесению покрытия – точе-
ния. Покрытие в силу малой толщины мало влияет на 
микрорельеф поверхности. Фотографии поверхности 
образца до и после обработки ультразвуковым пласти-
ческим деформированием приведены на рис. 1.

      

а                                                         б
Рис. 1.  Общий вид поверхности образца до и после УЗПД:
а – 1 – исходная поверхность; 2 – обработанная поверхность 
при Рст = 150 Н;  3 – обработанная поверхность при Рст = 211 Н; 
б – 1 – обработанная поверхность; 2 – исходная поверхность

Изображение топографии поверхности образ-
ца до ультразвуковой обработки, полученное с по-
мощью комплекса изучения топографии New View 
7200, представлено на рис. 2. Диапазон сканирова-
ния составил 31,36 мкм. 

На изображении приведена шкала высот микро-
рельефа в виде спектра. Максимальный размер вы-
ступов равен 12,19 мкм, максимальная величина впа-
дин равна 19,17 мкм. Черные пятна на изображении 

Режимы ультразвуковой обработки

Номер
поверх-
ности

Амплитуда 
колебаний,
А, мкм

Частота,
F, кГц

Статическое 
усилие,

P, H

Подача, 
S, мм/об

Число 
оборотов 
n, об/мин

Скорость,
V, м/мин 

1 25 22,4 150 0,08 480 59

2 25 22,4 211 0,08 480 59
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Рис. 4. Топография поверхности образца после ультра-
звукового пластического деформирования: Pст = 211 Н; 

А = 25 мкм;   f  = 22 кГц

Изменение статической нагрузки с 150 Н до 
211 Н при неизменных остальных режимах обра-
ботки, заметных изменений геометрии поверхно-
сти образца не выявило (рис. 4). Средняя шерохо-
ватость при нагрузке 211 Н составила Ra 0,8 мкм. 
Наличие пор в структуре покрытия объясняет при-
сутствие на изображении профиля поверхности 
участков с максимальной глубиной впадин (темные 
участки).

Исследования влияния ультразвуковой обработ-
ки на микрорельеф поверхности образца с нанесен-
ным покрытием из нанокристаллического порошка 
TiC толщиной 5 мкм показали возможность обра-
ботки без разрушения покрытия. После обработки 
образца наблюдалось сглаживание вершин микро-
неровностей, что привело к увеличению опорной 
поверхности.

Влияние ультразвукового пластического 
деформирования на микротвердость 
поверхности деталей с покрытиями

УЗПД как любой другой метод поверхностного 
пластического деформирования приводит к упрочне-
нию поверхностного слоя. В качестве параметра, ха-
рактеризующего степень упрочнения, была выбрана  
микротвердость. 

При изучении влияния ультразвукового по-
верхностного деформирования на микротвер-
дость образцов с нанесенными покрытиями были 
проведены изменения микротвердости поверхно-
сти самого покрытия до и после обработки и из-

Рис. 2. Топография исходной поверхности образца

говорят о не попавших в диапазон сканирования 
участках. Среднее значение шероховатости составило 
Ra = 4,53 мкм.

На рис. 3 показан профиль обработанной по-
верхности образца при статической нагрузке 
150 Н. Диапазон сканирования составил 13,38 мкм. 
Максимальный размер выступов равен 5,69 мкм, 
максимальная величина впадин равна 7,68 мкм. 
Средняя шероховатость поверхности составляет 
Ra 0,6 мкм, снижение по сравнению с исходной по-
верхностью в 7,5 раз. Вершины микронеровностей 
сглажены.

Рис. 3. Топография поверхности образца № 1 после ультра-
звукового пластического деформирования: Pст = 150 Н;

А = 25 мкм;  f = 22 кГц



ОБРАБОТКА  МЕТАЛЛОВ

№ 3 (52) 2011 21

ТЕХНОЛОГИЯ

менения микротвердости подложки образцов на 
различной глубине от поверхности подложки до 
и после обработки.

Измерения микротвердости подложки образца 
производились на различном расстоянии от кромки 
с покрытием с целью определения глубины изме-
ненного слоя. Наносился ряд уколов алмазной пи-
рамидой на равном расстоянии от кромки поверхно-
сти образца. Расстояние между уколами равнялось 
двойной величине диагонали одного отпечатка. 
В дальнейшем определялись средние значения 
микротвердости на различной глубине. Измерения 
прекращались при выравнивании значений микро-
твердости на следующих глубинах. На рис. 5 пока-
зана схема измерений и ряды уколов на подложке 
образца.

Рис. 5. Измерение распределения  микротвердости 
по глубине подложки образца

Измерения микротвердости поверхности покры-
тия образца  проведены на приборе ПМТ-3 в соответ-
ствии с ГОСТ 9450-76 «Измерение микротвердости 
вдавливанием алмазных наконечников».

В соответствии с полученными данными была 
построена диаграмма изменения микротвердости 
поверхности покрытия образца. Диаграмма пред-
ставлена на рис. 6. Из диаграммы видно, что после 
операции УЗПД наблюдается повышение значений 
микротвердости при статической нагрузке 150 Н. 
Исследования влияния ультразвуковой обработки 
на микротвердость поверхности образца с нане-
сенным покрытием из TiC показали рост средних 
значений микротвердости поверхности на 30 % по 
сравнению с исходным состоянием. 

Рис. 6. Изменение микротвердости поверхности образца 
в результате обработки

Влияние ультразвукового пластического 
деформирования на микротвердость основы 

под покрытием

Для оценки влияния ультразвукового пластиче-
ского деформирования при обработке образцов с на-
несенными покрытиями на основной металл образ-
ца, а также для определения глубины упрочненного 
слоя были проведены измерения микротвердости 
подложки на различном расстоянии от границы с по-
крытием. Сравнительная диаграмма микротвердости 
подложки представлена на рис. 7. 

Увеличение микротвердости материала подложки 
наблюдается на расстоянии до 160…200 мкм от гра-
ницы с покрытием. В этом слое значения микротвер-
дости отличались от исходных в среднем на 23 %, 
максимальное изменение микротвердости наблюда-
лось на глубине 160 мкм и составило 1,29 раза, ми-
нимальное на глубине 80 мкм – 1,06 раза. При даль-
нейшем удалении от границы покрытия с подложкой 
микротвердость исходной поверхности подложки и 
поверхности подложки после ультразвукового пла-
стического деформирования принимают равные зна-
чения. 

Рис. 7. Изменение микротвердости по глубине 
подложки образца

Результаты  исследования

Проведенные исследования влияния ультразву-
кового пластического деформирования на свойства 
поверхностного слоя деталей с покрытием из нано-
кристаллического порошка TiC свидетельствуют о 
благоприятном воздействии обработки на геометри-
ческое и механическое состояние поверхности.

Так, после обработки УЗПД наблюдалось увели-
чение опорной поверхности, сглаживание вершин 
микронеровностей при значительном снижении ше-
роховатости. Существенного влияния изменения ста-
тического усилия от 150 до 212 Н на шероховатость 
поверхности при неизменных остальных значениях 
режимных параметров не выявлено.
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Исследования изменений микротвердости по-
верхности при УЗПД показали ее увеличение как на 
поверхности образцов (на 30 %), так и в поверхност-
ном слое подложки на глубине до 260 мкм от грани-
цы с покрытием.

Проведенные исследования позволяют рекомен-
довать ультразвуковое поверхностное пластическое 
деформирование в качестве финишной обработки 
после нанесения тонких слоев детонационных по-
крытий из нанокристаллических порошков.
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Surface layer refi nement of details with small coating thickness made of nanocrystalline powder 
by ultrasonic surface plastic deformation

Kh. M. Rakhimyanov,  Y. S. Semenova, M. A. Tretyakov

The effect of ultrasonic surface plastic deformation on surface layer properties of coated specimens. The detonation spraying 
coating has 5 μm thickness, and vas made of TiC powder with grain size about 20 nanometers. 

Key words: nanocrystalline powder, detonation spraying, ultrasonic surface plastic deformation, microhardness, surface 
roughness.
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Предлагаются физико-вероятностные модели адгезионного износа передней поверхности режущего инструмента 
при высокоскоростной механической обработке. Рассмотрено использование этих моделей для прогнозирования износа 
режущего инструмента из поликристаллического материала на основе кубического нитрида бора (ПКНБ) при обработке 
легированных сталей.

Ключевые слова: адгезионный износ, режущий инструмент, высокоскоростная механообработка легированных 
сталей, ортогональное точение.

При высокоскоростной механической обработке 
одним из основных видов отказов режущего инстру-
мента является износ его передней поверхности, ха-
рактеризуемый образованием лунки износа предельно 
допустимой глубины [hп]. Источниками возникнове-
ния данного вида отказа, по мнению отечественных 
и зарубежных исследователей, являются процессы 
абразивного, адгезионного и диффузионного износа.

Для оценки и прогнозирования адгезионного из-
носа передней поверхности режущего инструмента 
при высокоскоростной механической обработке в 
настоящее время используются полуэмпирические 
и эмпирические модели, идентификация которых 
осуществляется на основе статистической обработки 
данных экспериментальных исследований и данных 
производственной эксплуатации инструмента [1, 2]. 
Несмотря на широкое распространение подобных 
моделей, они обладают рядом недостатков, среди ко-
торых наиболее существенными являются необходи-
мость проведения предварительных эксперименталь-
ных исследований износа режущего инструмента и 
дополнительное обоснование возможности примене-
ния полученных моделей для условий эксплуатации, 
отличных от проведенных экспериментов.

Более перспективным направлением является 
разработка расчетно-аналитических моделей, кото-

рые учитывают физико-механические особенности 
процессов износа режущего инструмента.

В данной статье предлагаются физико-вероят-
ностные модели адгезионного износа передней по-
верхности режущего инструмента при высокоско-
ростном ортогональном точении. Влияние процессов 
абразивного и диффузионного износа авторы не учи-
тывали, так как, в частности, достоверные методики 
определения коэффициента диффузии, учитывающие 
напряженно-деформированное состояние диффунди-
рующего материала и растворителя, на сегодняшний 
день практически отсутствуют.

При разработке модели были приняты следующие 
основные допущения. Материалы обрабатываемой 
заготовки и режущей части инструмента являются 
однородными, изотропными, жесткопластичными. 
Процесс резания считается установившимся, осу-
ществляется с постоянной скоростью, колебания 
глубины резания отсутствуют, динамические коле-
бания режущего инструмента не учитываются. Это 
позволяет принять, что распределение температур Θп 
в слоях материала режущей части инструмента, при-
легающих к передней поверхности, в течение всего 
времени обработки заготовки Т постоянно и оценива-
ется с использованием алгоритма теплофизического 
анализа А.Н. Резникова [3]. Основные механические 
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характеристики слоев материалов обрабатываемой 
заготовки и режущей части инструмента, прилегаю-
щих к его передней поверхности, зависят от темпе-
ратуры Θп. Напряженное состояние режущей части 
инструмента считается плосконапряженным (рис. 1). 
Значение коэффициента трения μ на передней по-
верхности режущей части инструмента постоянно в 
течение времени Т. Распределение нормальных и ка-
сательных контактных нагрузок на передней поверх-
ности режущего инструмента при высокоскоростном 
ортогональном точении оценивается следующими 
зависимостями [4] (рис. 1):

3
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 (2)

Здесь qmax п – максимальные нормальные давле-
ния на передней поверхности режущей части ин-
струмента; lп – длина контакта стружки с передней 
поверхностью режущего инструмента; τФ – напряже-
ние сдвига по условной плоскости сдвига обрабаты-
ваемого материала [6]:

 50,6
Ф в200,74 6 ⋅δτ = ⋅ σ ⋅ , 

где σв20, δ5 – предел прочности и относительное уд-
линение при растяжении материала обрабатываемой 
заготовки при температуре 20° С.

Рис. 1.

Длина контакта стружки с передней поверхно-
стью режущего инструмента определяется выраже-
нием [6]

 tg secп 2 ( (1 ) )l a= ξ − γ + γ ; sin cos/a s= ⋅ ϕ γ , 

где a – толщина срезаемого слоя; s – подача; γ, φ – пе-
редний угол и главный угол в плане режущей части 
инструмента соответственно; ξ – коэффициент усад-
ки стружки; v – скорость резания.

Возможность использования зависимостей (1) – (2) 
для условий высокоскоростного точения подтвержда-
ется результатами, представленными в работе [7].

Разобьем участок передней поверхности режу-
щей части инструмента lп на элементарные участки lj 
(j = 1, …, J). Критерием разбиения является постоян-
ство температуры Θп на участке lj.

Примем, что объем материала режущей части ин-
струмента dQj, удаляемый с элементарной площадки 
скользящего контакта его передней поверхности с ма-
териалом обрабатываемой заготовки lj , за элементар-
ный отрезок времени dτ, вследствие образования и по-
следующего разрушения адгезионных металлических 
связей (АМС), может быть оценен выражением [8]

 1 2d j j j j

v
Q p p l d= δ τ

ξ
, (3)

где v – скорость резания; δ – толщина зоны разру-
шения АМС в инструменте, принимаемая равной 
толщине полос скольжения в металлах и инструмен-
тальных материалах; p1 j – вероятность образования 
АМС на рассматриваемой площадке контакта ин-
струмента и обрабатываемой заготовки; p2 j – вероят-
ность смещения зоны разрушения АМС в материал 
инструмента. 

Величины p1 j и p2 j оцениваются следующими 
выражениями [8]:

1
1 п (1 / )j K j jp q q −= + ; 

2 2 1
2 sм sи(1 ) .jp −= + σ σj j   (4)

Здесь qп j – нормальное давление на площадке lj 
передней поверхности режущего инструмента; qKj – 
среднее нормальное давление, необходимое для пол-
ного пластического смятия микронеровностей ма-
териала обрабатываемой заготовки на этой же пло-
щадке; σsм j, σsи j – напряжения текучести материала 
обрабатываемой заготовки и режущей части инстру-
мента вблизи площадки lj при температуре Θп j.

Значение величины qK j определяется выражени-
ем [8]

 ви2,5 (1 )K jq −= σ − μj ; 
1

2(1,385 )
μ =

− γ
, (5)

где σ–ви j – предел прочности на сжатие материала ре-
жущей части инструмента при температуре Θп j.

Нормальные давления qп, действующие на пе-
редней площадке режущей части инструмента, рас-
считываются методом конечных элементов с учетом 
термических напряжений, возникающих вследствие 
нагрева до температуры Θп слоев материала инстру-
мента, прилегающих к этой поверхности.



ОБРАБОТКА  МЕТАЛЛОВ

№ 3 (52) 2011 25

ОБОРУДОВАНИЕ.   ИНСТРУМЕНТЫ

Учитывая принятое ранее допущение о жестко-
пластичности материалов обрабатываемой заготовки 
и режущей части инструмента, можно принять:

 sи и(0,7 0,8)σ ≅ σ…j j , (6)

σи j – предел прочности при изгибе материала режу-
щей части инструмента при температуре Θп j.

Объем материала режущей части инструмента 
Qj, удаляемый с участка lj его передней поверхности 
за время обработки заготовки T, определяется инте-
грированием выражения (3) в предположении о том, 
что вероятности р1j и р2j мало меняются за это время. 
Тогда

= δ τ = δ
ξ ξ∫ ∫ 1 2 1 2

0 0

bT

j j j j j

v v
Q p p d dl b p p ; 

sin cos
t

b =
ϕ λ

,  (7)

где t – глубина резания; b – ширина срезаемого слоя; 
λ – угол наклона главной режущей кромки инстру-
мента.

Суммарный же объем материала режущей части 
инструмента Qп, удаляемый с его передней поверх-
ности за время обработки заготовки T, определяется 
выражением

 
= =

= = δ
ξ

∑ ∑п 1 2
1 1

J J

j j j
j j

v
Q Q b T p p . (8)

Из геометрических соображений (рис. 2) величи-
ну Qп можно оценить следующим выражением:

 пQ bS= , (9)

где arcsin
2

2 2
п п

;
4

A C BC
S

Ah h

⎡ ⎤⎛ ⎞= −⎢ ⎥⎜ ⎟
⎝ ⎠⎢ ⎥⎣ ⎦

 

2 2
2 2п п
п п п п; ; .

2 2

l l
A h B h C h l

⎛ ⎞ ⎛ ⎞= + = + =⎜ ⎟ ⎜ ⎟
⎝ ⎠ ⎝ ⎠

Рис. 2

Приравнивая (8) и (9) и решая полученное урав-
нение, получаем оценку величины hп.

Проверка адекватности предлагаемой физико-
вероятностной модели осуществлялась путем срав-

нения расчетных значений глубины лунки износа h 
передней поверхности режущего инструмента с 
экспериментальными данными работы [9]. Экспе-
рименты проводились в условиях продольного то-
чения цилиндрических заготовок стали AISI 4140 
(42CrMo4) (Сталь 42ХМ, σв20 = 980 МПа, 50HRC) 
режущими пластинами из поликристаллическо-
го материала на основе кубического нитрида бора 
(ПКНБ), геометрия режущей части которых пред-
ставлена на рис. 3.

Физико-механические характеристики мате-
риалов режущего элемента инструмента и обра-
батываемой заготовки характеризуются следую-
щими величинами [5,11]: σви = 1000 МПа; σ-ви = 
= 3200 МПа; σи = 1000 МПа; δ5 = 0,11; σsм = 

п730 exp (0,0007(400 ))= ⋅ − Θ .

Рис. 3

Толщина линий скольжения δ принималась рав-
ной 3 10–10 м [10]. Коэффициент усадки стружки для 
материала обрабатываемой заготовки оценивается на 
основании экспериментальных данных [8] следую-
щей зависимостью: 

 2,1 exp(0,0018(120 ))vξ = ⋅ − . 

На рис. 4 и 5 в качестве примера представлены 
рассчитанные методом конечных элементов распре-
деления  температур  вблизи передней поверхности

Рис. 4
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режущей части инструмента и напряжений в ре-
жущей части инструмента от совместного воздей-
ствия тепловых и контактных нагрузок при следую-
щих режимах обработки заготовки: s = 0,05 мм/об, 
v = 300 м/мин, t = 1 мм.

Рис. 5

В таблице совместно представлены эксперимен-
тальные и расчетные значения величины hп. Здесь 
же представлена относительная ошибка ε расчетных 
значений hп.

Величина относительной ошибки ε показывает, 
что разработанная модель оценки износа передней 
поверхности режущей части инструмента при вы-
сокоскоростном ортогональном точении легиро-
ванных сталей в целом дает удовлетворительные 
результаты.

Estimation of the tool crater wear in high speed turning

J.V. Simsive, A.V. Kutyshkin, D.C. Simsive 

Offers physical-probabilistic models of the tool crater wear in high speed turning. Examines the use of these models for 
prediction the crater wear of the toll with PCBN inserts in turning hard steels.

Key words: adhesive wear, crater wear, cutting tool, high speed turning hard steels, orthogonal high speed turning.

№
п/п

Экспериментальные данные Расчетные
данные

Относительная
ошибка

s (мм/об) t (мм) v (м/мин) τ (мин) hп (мкм) hп (мкм) ε
1 0,05 0,5 300 13,7 0,077 0,086 –0,11680
2 0,05 0,5 400 7,86 0,077 0,068 0,11688
3 0,1 0,5 300 11,31 0,115 0,127 –0,10435
4 0,1 0,5 400 4,68 0,082 0,093 –0,13415
5 0,05 1 300 8,01 0,07 0,08 –0,14286
6 0,05 1 400 5,95 0,084 0,09 –0,07143
7 0,1 1 300 5,21 0,087 0,091 –0,04598
8 0,1 1 400 2,99 0,11 0,123 –0,11818

Экспериментальные и расчетные значения величины hп
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Рассматриваются основные аспекты расчетного проектирования несущих конструкций тяжелых многоцелевых 
станков с учётом информации о требуемой точности и производительности механической обработки. Приводятся рас-
четы несущей системы станка и отдельных несущих конструкций с целью получения их оптимальных моделей.

Ключевые слова: расчетное проектирование, многоцелевой станок, несущие конструкции, метод конечных элемен-
тов, методы оптимизации.

Введение

Современный металлорежущий станок, как объ-
ект проектирования, является относительно боль-
шой и сложной системой с развитой иерархической 
структурой. Работоспособность такой системы обе-
спечивают несколько подсистем, таких как главный 
привод, привод подач и позиционирования и др. 
Несущую систему станка можно рассматривать как 
подсистему, обеспечивающую физическое объеди-
нение других подсистем, а также составляющую 
основу для их функционирования. Несущая система 
состоит из последовательного набора  соединенных 
между собой несущих конструкций, которые могут 
рассматриваться как подсистемы несущей системы 
станка и т. д.

Сложность современных металлорежущих стан-
ков и требование высокого уровня их потребитель-
ских свойств (точности, производительности, надёж-
ности и др.) делают необходимой разработку научно 
обоснованной технологии проектирования несущих 
конструкций (базовых деталей) станков. На смену 
техническому расчёту на основе расчётных моделей 
сопротивления материалов [1] пришли методы, соче-
тающие интегрированную работу метода конечных 
элементов (МКЭ) и методов оптимизации [2−5] с 
широким привлечением ЭВМ.

Технология  проектирования конструкций

Как известно, несущие конструкции составля-
ют 75…80 % от массы станка, поэтому технико-
экономические показатели станка в большой мере 
определяются качеством их проектирования. Кон-
фигурация несущих конструкций выявляется в 

процессе разработки общей компоновки станка. 
В дальнейшем их проектирование связано с поиском 
компромиссного решения между противоречивыми 
требованиями: создание конструкций жёстких, но 
имеющих малую массу; простых по конфигурации, 
но обеспечивающих высокую точность; дающих 
экономию металла, но учитывающих возможности 
литейной технологии при проектировании литых 
конструкций и возможности технологии сварных 
конструкций.

Сформулируем следующую задачу проектиро-
вания. Пусть заданы компоновка многоцелевого 
станка (МС), ограничения внешних размеров несу-
щей системы станка, внешняя нагрузка и условия 
опирания.  Требуется найти распределение материа-
ла по несущим  конструкциям,  удовлетворяющее 
условиям прочностной надёжности и минимально 
возможной массе, а несущая система, состоящая 
из этих конструкций, должна обеспечить заданные 
нормы точности и производительности механиче-
ской обработки.

Для  решения поставленной задачи рассмотрим 
технологию проектирования несущих конструкций 
на примере МС для обработки корпусных деталей 
массой до 200 т (рис. 1). 

Этап I (рис. 2, блок 1). Определяют внешние на-
грузки с использованием как детерминированных, 
так и вероятностных методов. Внешние нагрузки 
представляют собой статические и динамические 
воздействия на несущую систему со стороны окру-
жающей среды. Так, основной внешней нагрузкой 
на несущую систему станка служат силы резания. 
Внешней нагрузкой для несущей системы стола яв-
ляется вес обрабатываемой детали. 
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Рис. 1. Тяжелый многоцелевой станок свер-
лильно-фрезерно-расточной группы с пово-
ротно-подвижным столом для обработки кор-

пусных деталей массой до 200 т

Этап II (рис. 2, блоки 2–4). Расчет несущей 
системы с упрощенными по геометрии несущи-
ми конструкциями. Несущие конструкции станка 
моделируются пространственными структурами 
с упрощенной геометрией поперечного сечения 
(стержень, коробчатый профиль, пластина и т.д.). 

Рис. 2. Блок-схема проектирования несущих конструкций МС

Решается задача о предварительном распределе-
нии материала по несущим конструкциям как за-
дача математического программирования:

минимизировать 
1

( )
n

i i
i

f X V
=

= ρ∑         (1)

при ограничениях:
на прочность (черновая обработка) 

 g1(X) = 1 – σэкв / [σ] ≥ 0, (2)

на жёсткость (чистовая обработка) 

 g2(X) = 1 – Δ / [Δ] ≥ 0,    (3) 

переменные проектирования 

 g3(X) = Vi ≥ 0, i = 1,2,..., n,     (4) 

где ρ − плотность материала; V − объём материала 
конструкции; σэкв, [σ] − эквивалентное и допускае-
мое напряжения; ∆, [∆] − расчётные и допускаемые 
перемещения инструмента в зоне резания (нормы 
точности на механическую обработку). 

За целевую функцию (1) принимается масса кон-
струкции, так как рассматривается проектирование 
тяжёлых станков массой  300…400 т. Производи-
тельность обработки учитывается через силы реза-
ния, которые являются внешней нагрузкой для несу-
щей системы. Переменными проектирования служат 
геометрические размеры поперечного сечения кон-
струкции, например, толщина стенки. Расчёт прово-
дится с учетом контактных и собственных деформа-
ций в несущей системе. 

Задача (1)–(4)  решается методом штрафных 
функций в форме

 
1

( , ) ( ) 1 / ( )
J

j
j

X r f X r g X
=

⎡ ⎤ϕ = + ⎣ ⎦∑  

с использованием метода Давидона–Флетчера–
Пауэлла  для решения задачи безусловной оптими-
зации [6]. 

В результате решения задачи устанавливается 
полный набор граничных условий (силовых, кине-
матических) для отдельной несущей конструкции. 
Это позволяет в отличие от классического метода 
проектирования далее рассматривать несущие кон-
струкции независимо друг от друга. Вследствие 
трёхмерного характера действующих нагрузок и 
большой степени статической неопределимости 
системы невозможно найти указанные граничные 
условия иным путем. 

Этап III (рис. 2, блоки 5–8). Рассматривается рас-
чёт для каждой несущей конструкции.  Решается за-
дача об окончательном распределении материала по 
отдельным несущим конструкциям при удовлетво-
рении граничных условий, полученных на предыду-
щем этапе. С этой целью проводится декомпозиция 
несущей системы станка (рис. 3) на конструктивно 
независимые подконструкции (несущие конструк-
ции), взаимодействие между которыми локализовано 
и легко определимо: 

• нулевому уровню (0) подконструкции соответ-
ствует элементарный конечный элемент, из которого 
собираются типовые структуры уровня I (макроэле-
менты); 
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• из макроэлементов формируются  укрупненные 
подконструкции (1–6) уровня II, имеющие закончен-
ные конструктивные формы (стойка, шпиндельная 
бабка и т.д.); 

• из подконструкций уровня II формируется уро-
вень III сборки, представляющий собой несущую си-
стему станка.  

Рис. 3. Компоновка тяжёлого многоцелевого станка 
и уровни декомпозиции: 

1 – стойка; 2 – шпиндельная бабка; 3 – станина; 
4 – обрабатываемая  деталь; 5 – паллета; 6 – сани стола;  

7 – станина стола; 8 – фундамент  

В соответствии с блоками 5–8 (рис. 2) рассматри-
вается проектирование отдельной несущей конструк-
ции. С учётом конструктивных и технологических 
требований разрабатывается компоновка конструк-
ции с реальной геометрией поперечного сечения. 
Ограничения задачи проектирования формулируют-
ся на основе анализа возможных  видов нарушения 
эксплуатационных качеств отдельной несущей кон-
струкции (рис. 2, блок 6) – нарушение условий проч-
ности, жёсткости, потеря устойчивости и др. 

В результате решения задачи на этапе III форми-
руется конструкция с реальной геометрией попереч-
ного сечения и минимально возможной массой при 
удовлетворении требуемых норм производительно-
сти и точности механической обработки для несущей 
системы (этап II).

Этап IV (рис. 2, блок 9). Проводится динамиче-
ский анализ или имитационное моделирование для 
типовых условий эксплуатации несущей системы с 
оптимальными несущими конструкциями. 

Таким образом, используя набор уровней проек-
тирования, мы на каждом уровне имеем дело с за-
дачей гораздо меньшей размерности. При расчёте 
сложной конструкции увеличение числа уровней 
декомпозиции, как известно, в целом более эконо-
мично, чем непосредственное решение сложных ал-
гебраических систем.

Реализация технологии проектирования

Основные положения технологии проектиро-
вания несущих конструкций рассмотрим на при-
мере МС (см. рис. 1). Масса серийного станка рав-
на 380 т, длина, ширина, высота соответственно 
21,9×16,5×10,9 (м). Структурно МС имеет две не-
связанные между собой части – собственно ста-
нок (рис. 3, поз. 1–3) и поворотно-подвижный стол 
(рис. 3, поз. 5–7), объединяемые фундаментом 
(рис. 3, поз. 8). Это позволяет проводить расчеты от-
дельно для стола и собственно станка.

Расчётные условия. Расчётные условия для 
несущих систем станков выбираются на основе 
анализа опыта эксплуатации на станках, близких 
по компоновке. При этом выявляются операции, в 
которых точность и производительность близки к 
предельным значениям. Для сверлильно-фрезерно-
расточных станков такой операцией является тор-
цовое фрезерование. Доля операции сверления на 
тяжёлых горизонтально-расточных станках состав-
ляет в общем объёме работ 6,6…9 %, зенкерование 
и развёртывание выполняются ещё реже, тогда как 
фрезерование составляет 46…52 % от общего объёма 
работ [7]. 

Здесь приняты следующие расчетные условия: 
торцовое фрезерование; наибольшее усилие подачи 
40 кН (черновая обработка) и 3 кН (чистовая обра-
ботка); соотношение составляющих силы резания 
Px:Py:Pz = 0,5:1,0:0,7; учитываются отклонения от 
плоскостности и прямолинейности обрабатывае-
мой поверхности (по ГОСТ 24643-81, 6 квалитет). 
Внешней нагрузкой для несущей системы фрезерно-
расточного станка (рис. 3, поз. 1–3) являются состав-
ляющие силы резания, приложенные к концу шпин-
деля. Внешней нагрузкой для стола (рис. 3, поз. 5–7) 
является вес обрабатываемой детали 2 МН. Размеры 
рабочего пространства станка, определяемые техни-
ческим заданием, в процессе расчётного проектиро-
вания не изменяются. 

Типовые условия эксплуатации: чистовая об-
работка, фреза диаметром 250 мм, число зубьев 20, 
глубина резания 0,5 мм, частота вращения шпинделя 
170 мин−1 (максимальная – 500 мин−1). 

А. Моделирование несущей системы. Приве-
дём основные результаты расчёта несущей системы 
(НС) фрезерно-расточного станка (рис. 4, а). Рассма-
тривается неблагоприятная ситуация: 

• шпиндельная бабка находится в крайнем верх-
нем положении при среднем положении стойки на 
станине; 

• вылеты шпинделя (≤ 0,4 м) и ползуна (≤ 0,6 м) 
соответствуют предельным значениям, характерным 
для чистовой обработки.
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                       а                                                    б
Рис. 4. Исходное (а) и деформированное (б)

состояния НС станка

Конечно-элементная модель несущей системы 
станка (рис. 4, а) содержит пластинчатые конечные 
элементы для моделирования стойки, корпуса шпин-
дельной бабки и станины; шпиндель моделируется 
стержневым конечным элементом. Перемещения в 
зоне обработки складываются из перемещений в со-
единениях (используется стержневая модель шерохо-
ватости поверхности) и собственных упругих пере-
мещений несущей системы. Расчёт ведется на основе 
модели (1)–(4). Эффективным считается вариант несу-
щей системы с наименьшей массой и перемещениями 
в зоне обработки, не превышающими допускаемых. 

Для решения задач с интегрированной работой 
МКЭ и методов оптимизации использовалось автор-
ское программное обеспечение [8]. Часть результатов 
(после 2007 года) получена с использованием системы 
проектирования SolidWorks (создание геометрических 
моделей) и программного комплекса  ANSYS (конечно-
элементный анализ модели). Так, при оценке контакт-
ных деформаций геометрическая модель конструкции 
создавалась в системе проектирования SolidWorks, а 
конечно-элементный анализ модели проводился сред-
ствами комплекса ANSYS при использовании модели 
соединения Frictionless ANSYS (рис. 5, 6).  Данная мо-
дель дает практически такой же результат, как и стерж-
невая модель шероховатости поверхности [9].

В табл. 1 приведены основные результаты расчётов 
НС станка в зависимости от условий эксплуатации. 
На рис. 4, б показано деформированное состояние НС 
станка. Вариант НС станка, полученный в результате

Рис. 5. Моделирование стыков на стойке 
(шпиндельная бабка здесь прозрачна)

Рис. 6. Моделирование и результаты расчета  
подвижного стыка «стойка – шпиндельная бабка» в ANSYS

интегрированной работы МКЭ и методов оптимиза-
ции, имеет меньшую массу по сравнению с серийным 
вариантом и его согласно принятой системе предпо-
чтений следует признать лучшим. Вариант НС стан-
ка, полученный только с использованием МКЭ на 
основе просчёта нескольких возможных вариантов, 
имеет увеличенную массу НС.  

Результаты исследования также показывают, что 
если при проектировании станка ориентироваться на 
типовые условия эксплуатации, то выигрыш по мас-
се для оптимальной НС составляет около 35 %. Ак-
тивным ограничением является перемещение конца 
шпинделя по оси  y (действует максимальная состав-
ляющая силы резания).

Б. Моделирование отдельной несущей кон-
струкции. В составе тяжелых многоцелевых стан-
ков для ориентирования детали в рабочей зоне 
применяются поворотно-подвижные столы, вклю-
чающие паллету, сани стола и станину (рис. 3).  Ста-
нина и сани стола испытывают главным образом де-

Т а б л и ц а  1
Результаты расчёта НС станка

Параметр
Результаты моделирования НС станка 

для условий эксплуатации
предельных типовых

Вариант НС Серий-
ный

Опти-
мальный

МКЭ 
без опти-
мизации

Опти-
мальный

Размеры 
сечения, м:
стойки
шпиндель- 
ной бабки
ползуна

2,0×2,46

1,3×2,20
0,6×0,80

1,8×2,6

1,7×2,0
0,8×0,8

2,0×2,46

1,6×2,00
0,6×0,8

1,8×2,6

1,7×2,0
0,8×0,8

Перемещения 
в зоне резания 
(расчёт/норма)
 по оси   х
 по оси   y
 по оси   z

0,52
0,99
0,51

0,67
0,99
0,54

0,76
0,99
0,42

0,68
0,99
0,61

Масса, т 169,9  158,2 202,8   102,2
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формацию сжатия под действием внешней нагрузки. 
Высота станины и саней назначается минимально 
возможной по конструкторским и технологическим 
соображениям. Паллета испытывает в большей сте-
пени деформацию изгиба. Вследствие этого далее 
рассматривается расчёт паллеты, как наиболее де-
формируемого элемента несущей системы стола. 

В расчетной практике наибольшее распростране-
ние получили детерминированные математические 
модели. Однако изменение в пространстве положения 
любой точки обрабатываемой детали, установленной 
на столе, зависит от ряда факторов, в частности от 
положения центра тяжести детали относительно оси 
поворота стола. Из-за возможных эксплуатационных 
ошибок (например, неправильная установка детали 
на столе, нарушение правил эксплуатации) несовпа-
дение центра тяжести детали с осью поворота сто-
ла носит статистический характер. Получаемый при 
этом эксцентриситет е может рассматриваться как 
нормально распределенная величина с математиче-
ским ожиданием m = 0.

Полагаем, что обрабатываемая деталь установле-
на на технологических базах, совпадающих с угловы-
ми зонами паллеты, а нагрузка F от веса детали в пре-
дельном случае характеризуется силами Fi (i = 1,...,4), 
приложенными в угловых точках паллеты (рис. 7).

Рис. 7. Паллета и расчетная схема ее поверхности

Распределение нагрузки от веса детали в угловых 
точках паллеты получим на основе методов сопро-
тивления материалов:

 (1 / 4) [1 / ( / 2) / ( / 2)]iF F x L y B= ± ± . 

Принимаем, что центр тяжести детали смещен в 
плоскости xy (рис. 7, точка A) относительно оси по-
ворота стола на 1/20 длины и 1/30 ширины паллеты. 
Это – наибольшее значение эксцентриситета, уста-
новленное на основе анализа конфигураций встре-
чающихся на практике крупногабаритных деталей.

Детерминированная модель [11]. Принимая L = 
= 5,6 м, B = 3,6 м, F = 2 МН, получаем координаты точ-
ки A приложения результирующей нагрузки x = L/20 = 
= 0,28 м, y = B/30 = 0,12 м и эксцентриситет e = 0,305 м.

Вероятностная модель. Координаты  (x, y) точки 
A (рис. 7) фактического приложения результирующей 
нагрузки от веса детали образуют систему двух слу-
чайных величин, для которых плотность нормально-
го распределения выражается формулой [10]

  

22

22

2 2

1 1
( , ) exp

2(1 )2 1

2 ( )( ) ( )( )
.

x y

x y yx

x yx y

f x y
rr

r x m y m y mx m

⎧⎪= × − ×⎨
−⎪⎩πσ σ −

⎫⎡ ⎤− − −− ⎪× − +⎢ ⎥⎬
σ σσ σ⎢ ⎥⎪⎣ ⎦⎭

 (5)

Для прямоугольной области характерно эллипти-
ческое распределение эксцентриситета, т. е. образуется 
эллипс рассеивания, имеющий большую а и малую b  
полуоси. Полагая, что полуоси эллипса совпадают с 
координатными осями, начало координат С – с цен-
тром рассеивания, а случайные величины  x, y  неза-
висимы, формула (5) принимает следующий вид:

 
2 2

2 2

1
( , ) exp

2 2 2x y x y

x y
f x y

⎡ ⎤
= − −⎢ ⎥

πσ σ σ σ⎢ ⎥⎣ ⎦
. 

Полный эллипс рассеивания определяется урав-
нением [10]

 
2 2

2 2
1

(4 ) (4 )x y

x y

E E
+ = , (6)

где Ex ≈ 0,675σx, Ey ≈ 0,675σy – главные вероятные от-
клонения. Для величин, нормально распределенных 
в интервале [–a;a] и [–b;b], имеем a/σx ≈ 3, b/σy ≈ 3. 
Тогда с учетом a = L/20, b = B/30 уравнение (6) запи-
шется в следующем виде:

 
2 2

2 2
1

0,002 0,0009

x y

L B
+ = . (7) 

Для определения координат точки А сформулиру-
ем следующую задачу оптимизации:

максимизировать  Fi  (8)

при ограничении 
2 2

2
1

0,00090,002

x y

BL
+ = . 

Решая задачу (8) методом множителей Лагранжа 
[6] для  принятых ранее размеров  L и B, получим 
следующие результаты: 

  x = 0,21 м,   y = 0,06 м,   e = 0,218 м. 

Задача проектирования. Типовая конструкция 
паллеты (рис. 7) представляет собой пространствен-
ную тонкостенную конструкцию прямоугольной фор-
мы ячеистой структуры. По нижнему контуру пал-
леты расположены продольные и поперечные ребра 
прямоугольного поперечного сечения. Корпус палле-
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ты опирается на направляющие саней стола кольцево-
го поперечного сечения (внешний диаметр 3,6 м). При 
составлении расчетной схемы корпус паллеты моде-
лируется пластинчатым прямоугольным и стержне-
вым (ребра) конечными элементами. Принимаем, что 
паллета опирается на абсолютно жесткие круговые на-
правляющие саней стола. Внешней нагрузкой являют-
ся собственный вес паллеты (368 кН для типовой кон-
струкции) и обрабатываемой детали (2000 кН). Силы 
резания ввиду их малости по сравнению с указанной 
нагрузкой  не учитываются. Так, например, при чисто-
вом торцовом фрезеровании наибольшая компонента 
силы резания составляет  F = 3,0 кН.

Задача проектирования паллеты формулируется как 
задача математического программирования в виде

минимизировать 0
1 1

k m

i j
i j

V V
= =

⎛ ⎞
φ = ρ +⎜ ⎟⎜ ⎟

⎝ ⎠
∑ ∑   (9) 

при ограничениях 
на перемещения φ1 = 1 – δ/[δ] ≥ 0,
на напряжения    φ2 = 1 – σэкв/[σ] ≥ 0,
на переменные проектирования φ3 = Vi ≥ 0, i = 1,...,k,

                                                                 φ4 = Vj ≥ 0, j = 1,...,m,
где  k, m – число пластинчатых и стержневых  конеч-
ных элементов; ρ –  плотность материала; V – объем 
конечного элемента; δ, [δ] – расчетная и допускаемая 
относительная деформация, определяемая в направ-
лении, перпендикулярном плоскости паллеты; σэкв, 
[σ] = 100 МПа –  эквивалентное и допускаемое на-
пряжения.

Переменными проектирования являются толщи-
на tc стенки корпуса и толщина tр ребра (при постоян-
ной ширине). Габаритные размеры паллеты (длина, 
ширина, высота) определяются техническим заданием. 

При расчете по вероятностной модели нагруже-
ния паллеты рассматриваются два случая: 

1) на значения tc , tр  накладывается только требо-
вание неотрицательности, т. е. tc= tр ≥ 0;

2) на значения tc , tр  накладывается ограничение 
по литейным условиям согласно формуле

min 10 (2 ) / 3t L B H= + + ,  мм,

где  L, B, H – габаритные размеры конструкции, м. 
В нашем случае: tc  = tр  =  tmin = 23 мм.

Основным критерием, характеризующим жесткость 
паллеты, является угол наклона поверхности паллеты, 
непосредственно влияющий на работоспособность ги-
дростатических направляющих. На основе этого крите-
рия при расчете паллеты введена норма жесткости [δ] – 
относительная вертикальная деформация поверхности 
паллеты, равная 2×10–5 (при ширине направляющих 
1 м, толщине масляного слоя 4×10–5   м).

За целевую функцию (9) здесь принята масса 
конструкции, так как, во-первых, рассматривается 
расчет конструкций массой несколько десятков тонн, 
во-вторых, на такие критерии, как жесткость (пере-
мещения), прочность (напряжения) и другие можно 
назначить допускаемые значения. 

Задача (9) решается методом штрафных функций 
[6] в форме

 
4

н
0 0

1

/ (1 / )i
i

r
=

ϕ = φ φ + φ∑ , (10) 

где н
0φ  –  начальная масса типовой конструкции пал-

леты до оптимизации;  r – малый положительный 
параметр. Решение задачи получено безусловной ми-
нимизацией функции (10) для убывающей после-
довательности значений параметра  r  методом  Дави-
дона–Флетчера–Пауэлла [6].

Основные результаты расчета паллеты представ-
лены в табл. 2. На рис. 8 показано деформированное 
состояние паллеты.

Полученные результаты показывают, что при 
действии на конструкцию неравномерно распреде-
ленной нагрузки расчет по вероятностной модели 
позволяет в сравнении с детерминированной моделью

Рис. 8. Деформированное состояние паллеты

Т а б л и ц а  2
Результаты оптимизации паллеты

Модель паллеты
Толщина, мм Невязка

по критерию 
жесткости, %

Масса, тверхней плиты боковой стенки внутренней стенки ребра

Серийная 60,0 60,0 50,0 60,0 40,0 36,80
Детерминированная 29,0 36,3 36,3 69,5 0,65 24,59
Вероятностная:
t ≥ 0
t ≥ 23 мм

8,6
23,1

17,2
23,2

17,2
23,2

63,4
38,9

0,54
27,0

14,22
15,80
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дополнительно уменьшить массу конструкции при со-
хранении ее работоспособности. При проведении веро-
ятностных расчетов конструкции необходимо учитывать 
в ограничениях задачи проектирования технологические 
требования, в частности литейные условия, определяю-
щие минимальную толщину стенки. Появляющиеся при 
этом резервы по жесткости конструкции (27 %) указыва-
ют на поиск дополнительных конструкторских решений 
по улучшению ее компоновки.

В. Динамика. Динамический анализ системы 
проводится в два этапа: 

• определяется спектр собственных частот и форм 
колебаний; 

• исследуются вынужденные установившиеся ко-
лебания несущей системы под действием гармониче-
ских нагрузок, возникающих при чистовом фрезеро-
вании в типовых условиях эксплуатации. 

На систему с частотой вращения ω шпинделя 
действует сила резания F(t) = F sin ω t, а также им-
пульсное возмущение с частотой ωф = ωz/2π (z − чис-
ло зубьев фрезы), связанное с входом и выходом 
зубьев фрезы в зоне резания. На столе находится об-
рабатываемая деталь массой 200 т. 

Рис. 9. Динамическая модель несущей 
системы многоцелевого станка

Для оценки динамических свойств несущей 
системы станка используется балочная модель с 
распределенными параметрами (рис. 9). Несущая 
система рассматривается как пространственная 
стержневая конструкция с упругими соединения-
ми по концам стержней. Несущие конструкции 
моделируются стержнями или сосредоточенны-
ми массами, а стыки – упругими связями в узлах. 
Несущая система станка (рис. 7) моделируется  
27 стержнями, 1 сосредоточенной массой, име-
ет 31 узел, 15 опор,  3 стыка. Шпиндельная бабка 
моделируется стержнями 1–2,…, 5–6. Стойка мо-
делируется стержнями 7–12,…, 14–15, стык 4–12  
соответствует соединению шпиндельной бабки со 
стойкой. В узле 15 располагается стык, отвечаю-

щий за соединение стойки со станиной, которая 
моделируется стержнями 15–16,…,21–23. Стол мо-
делируется сосредоточенной массой 31, станина – 
стержнями 24–26,…, 29–30, соединение стола со 
станиной − стыком 30–31.

В расчётах приведенная жёсткость несущих кон-
струкций для динамической модели определяется из 
условия равенства максимальных перемещений дан-
ной конструкции, рассматриваемой как тонкостен-
ная пространственная конструкция и как стержень 
сплошного поперечного сечения.

Сравнительные динамические расчеты (табл. 3)  
показали, что качество несущей системы с оптималь-
ными конструкциями в основном выше, чем у се-
рийного варианта (выделены две формы колебаний, 
наиболее близкие к резонансной). Снижена податли-
вость по оси y на 30 % и масса станка на 14,5 %. Если 
учесть, что при проектировании станка перемеще-
ние в зоне резания по оси y является лимитирующим 
(табл. 1), а перемещения по другим осям меньше 
допускаемых, то данный вариант несущей системы 
является достаточно хорошим для принятой систе-
мы предпочтений. На динамику стола существенное 
влияние оказывает масса обрабатываемой детали 
(200 т). Полученные результаты свидетельствуют об 
имеющихся резервах по улучшению качества проек-
тирования несущих  конструкций станка.

Т а б л и ц а  3

Сравнительные показатели качества НС 
(серийная/оптимальная)

Несущая система Форма
колебаний

Податливость 
по осям Масса

Kx Ky Kz

Фрезерно-расточ-
ной станок

1
2

0,91
1,15

1,30
1,20

1,00
1,15

1,17

Поворотно-подвиж-
ный стол

1
2

1,01
1,02

1,02
1,01

1,02
1,02

1,12

Выводы
1. Технология проектирования конструкций 

представлена как система, обеспечивающая создание 
станков без избыточных возможностей, прогнозиро-
вание их работоспособности в условиях интенсив-
ных механических воздействий и научное обоснова-
ние выбора проектных решений. 

2. Рассмотренная технология рационального про-
ектирования несущих конструкций тяжёлых станков 
позволяет (рис. 10):

• на этапе расчёта компоновки станка  для заданных 
норм производительности и точности механической 
обработки с учётом контактных деформаций форми-
ровать граничные условия (силовые, кинематические) 
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для отдельных несущих конструк-
ций, имеющих упрощенную гео-
метрию поперечного сечения;

• на этапе проектирования от-
дельной несущей конструкции 
получать оптимальную конструк-
цию с реальной геометрией по-
перечного сечения и минимально 
возможной массой при удовлет-
ворении полученных ранее гра-
ничных условий;

• на заключительном этапе 
дать оценку динамических харак-
теристик станка.

3. Достигается  высокая сте-
пень «зрелости» конструкции, 
уменьшается  время на разра-
ботку проекта и риск при запу-
ске в производство, возрастает 
конкурентоспособность станка в 
связи с улучшением его технико-
экономических показателей.

Settlement designing of bearing designs of heavy multi-purpose machine tools

V.G. Atapin

The basic aspects of settlement designing of carrier constructions of heavy multi-purpose machine tools taking into 
account the information on demanded precision and productivity machining are considered. Calculations of carrier system 
and constructions of the machine tool for the purpose of reception of their optimum models are resulted.

Key words: settlement designing, the multi-purpose machine tool, carrier constructions, fi nite elements method, 
optimization methods.

Рис. 10. Сравнительные характеристики классического метода проектиро-
вания МС и рассмотренной технологии проектирования
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Введение

В связи с ростом стоимости и дефицитом легиро-
ванного и высоколегированного проката все большее 
внимание уделяется различным видам и способам 
поверхностной обработки сплавов на основе железа. 
Наиболее часто применяемыми в настоящее время из 
них являются нанесение различных покрытий.

Одним из достаточно широко распространенных 
способов нанесения покрытий является химико-
термическая обработка – насыщение поверхности 
деталей машин и инструмента атомами различных 
элементов. Наибольшее распространение в про-
мышленных техпроцессах получили: насыщение 
углеродом (цементация), азотом (азотирование) и 
совмещенный процесс (карбоазотирование либо 
цианирование). Наиболее часто вышеперечисленные 
покрытия предназначаются для повышения износо-
стойкости, а следовательно, и ресурса работы сталь-
ных деталей машин и инструмента. Однако на этом 
многообразие видов химико-термической обработки 
не исчерпывается: незначительное распространение 
также имеют борирование, цинкование, хромирова-
ние, алитирование, силицирование и др. Так, напри-
мер, силицирование придает на порядок более вы-
сокую стойкость в растворах кислородсодержащих 
кислот по сравнению с другими процессами ХТО, 
хромирование и алитирование – значительно повы-
шают тепло- и жаростойкость, а боридные слои – об-
ладают наибольшей твердостью, износостойкостью 

и коэффициентом трения по сравнению с другими 
покрытиями [1].

Одним из главных достоинств химико-терми-
ческой обработки является хорошая интегрируе-
мость в техпроцессы предприятий металлообраба-
тывающей отрасли.

Методика проведения 
исследований

В настоящей работе были проведены эксперимен-
ты по одновременному комплексному насыщению 
бором и хромом из насыщающей обмазки на основе 
карбида бора и оксида хрома. Процесс насыщения 
проводился в условиях высокотемпературной изо-
термической выдержки в течение 3 ч при температу-
ре 950 °С [3–7]. После насыщения были проведены 
металлографический и дюрометрический анализы. 
Также на микроскопе JEOL с энергодисперсионным 
анализатором X-MAX посредством программного 
пакета INCA ENERGY был проведен микрозондо-
вый анализ полученного покрытия.

Результаты исследований 
и их обсуждение

Микроструктура полученного диффузионного 
слоя с местами определения химического состава 
приведена на рис. 1. Как видно из рисунка, борид-
ный слой на стали Ст 3, полученный одновременным 
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борохромированием из обмазки на основе карбида 
бора, представляет собой типичную для боридных 
слоев игольчатую микроструктуру. Так как иглы бо-
ридов расположены не строго перпендикулярно по-
верхности насыщаемой стали, то на фотографии они 
выглядят затупленными.

Рис. 1. Вид микроструктуры боридного 
слоя, полученный с помощью электронного 

микроскопа в отраженных электронах

К темно-серым иглам боридов прилегает более 
светлая оторочка, состоящая из боридов и карбо-
боридов железа, по краям которой видны зароды-
ши боридной фазы, расположенные перпендику-
лярно к поверхности зоны боридов. Как видно из 
представленной фотографии, они имеют так на-
зываемое «перистое» строение. В левом нижнем 
углу фотографии (рис. 1) четко различимо зерно 
перлита, отмеченное цифрой 7, представляющее 
собой механическую смесь феррита, цементита и 
карбоборидов.

Цифрами на фотографии показаны места, где 
был выполнен микрозондовый химический анализ 
состава диффузионного слоя с помощью энерго-
дисперсионного анализатора X-MAX с програм-
мным обеспечением OXFORD Instruments (см. та-
блицу). Соответствующие спектры приведены на 
рис. 2.

Сводная таблица результатов микроанализа 
составляющих фаз боридного покрытия

Спектр B C Si Cr Mn Fe Cu Всего
1 9,26 3,96 – 0,3 0,41 86,07 – 100
2 11,86 4,4 – 0,28 0,48 82,98 – 100
3 11,2 4,11 – 0,3 0,49 83,89 – 100
4 0 4,71 0,35 0,13 0,43 93,98 0,41 100
5 0 3,45 0,29 0,25 0,52 95,49 – 100
6 0 3,87 0,21 0,16 0,6 95,16 – 100
7 5,8 15,08 0,32 0,18 0,4 78,22 – 100

Max 11,86 15,08 0,35 0,3 0,6 95,49 0,41 –
Min 0 3,45 0,21 0,13 0,4 78,22 0,41 –

Рис. 2. Энергетические спектры соответствующих 
областей, обозначенных на рис. 1 и в таблице
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                      а                                                           б
Рис. 3. Микроструктура зародышей боридного слоя 

в переходной зоне

На рис. 3 представлены увеличенные фрагмен-
ты фотографии подборидной зоны с зародышами 
боридной фазы, причем на рис. 3, а зерно перлита 
с зародышами расположено строго перпендикуляр-
но плоскости шлифа, а на рис. 3, б – находится в 
плоскости шлифа параллельно. Анализируя данные 
фотографии, можно сделать вывод, что чем ближе 
прилегание цементита к боридному слою, тем более 
он фрагментирован вследствие разрушения его диф-
фундирующими атомами бора. Цементит является 
метастабильной фазой, и легирование бором повы-
шает его устойчивость, а также прочностные и стой-
костные характеристики [8–11].

Таким образом, анализируя изображения микро-
структуры, прилегающей к боридным иглам переход-
ной зоны упрочненного слоя, можно сделать вывод о 
том, что преобладающим механизмом образования 
боридного слоя является реакционный механизм с 
промежуточной стадией образования борирован-
ного цементита. В пользу реакционного механизма 
образования упрочненного боридного слоя может 
говорить также и изображение на рис. 4, которое по-
лучено с помощью атомно-силового микроскопа в 
прилегающей к боридным иглам области.

Сам же механизм образования боридных игл 
представляется следующим: при захвате атомов бора 
поверхностью железоуглеродистого сплава часть 
этих атомов реагирует непосредственно с железом 
с образованием моноборида железа FeB, однако эн-
тальпия образования моноборида достаточно высо-
ка, а твердый раствор бора в железе при температу-
рах порядка 900…1000 ºС содержит не более 5 ат. % 
бора, поэтому преобладающим в данном случае будет 
механизм легирования цементита путем замещения 
атомов углерода бором вплоть до формулы цементита 
Fe(C0,2B0,8). Высвобождаемый в результате реакции 
углерод оттесняется от фронта реакции вглубь спла-
ва. По мере диффузии атомов бора к легированному 
цементиту весь углерод в нем оказывается замещен 
атомами бора – образуется бористый цементит Fe3B, 
который является неустойчивой фазой, и в конечном 
итоге распадается на моно- и гемиборид железа (FeB 

и Fe2B соответственно). Таким образом, фронт реак-
ции постоянно смещается вглубь материала. Именно 
таким образом можно объяснить высокое содержа-
ние углерода (строка 7 таблицы – 15,8 % углерода) в 
области зарождения боридных игл. 

а

б
Рис. 4. Микроструктура зародышей боридного слоя, 
полученная с помощью атомно-силового микроскопа: 
а – микроструктура в плоскости; б – объемная реконструкция 

микроструктуры

Как видно из рис. 5, в жидком расплаве, в значи-
тельной степени легированном бором, в равновесии 
находятся как карбобориды железа, так и гемиборид 
железа, а также τ-фаза, представляющая собой смесь 
карбоборидов железа, моно- и гемиборида железа 
[12]. По мере охлаждения сплава моноборид железа 
распадается на гемиборид, так как данное соедине-
ние более устойчиво. В частности, как показано на 
рис. 5, б, при температуре 900 ºС, которая наиболее 
часто выбирается как оптимальная температура про-
цесса диффузионного борирования, при значительном 
легировании углеродом наиболее вероятно существо-
вание карбоборидов, легированных бором в различной 
степени, по сравнению с чистым цементитом. Кроме 
того, присутствие значительного количества углерода 
в насыщаемом сплаве сдвигает термодинамическое 
равновесие реакций взаимодействия железа с бо-
ром в сторону образования гемиборида железа  Fe2B.
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а

б
Рис. 5. Диаграммы состояния Fe-C-B: 

а – поверхность ликвидус; б – изотермический 
разрез части системы при 900 ºС  [12]

Однако в поверхностных слоях боридного слоя си-
туация складывается уже несколько иначе: посту-
пающий с поверхности атомарный бор начинает 
полностью вытеснять углерод вглубь материала,
в результате чего на поверхности происходит обра-
зование моноборида железа. Процесс образования 
моноборида начинается в местах поверхности, обла-
дающих поверхностной энергией, достаточной для 
захвата и удержания атомов бора, постепенно распро-
страняясь вширь и вглубь материала. Таким образом, 
в уже образовавшихся иглах из гемиборида железа 
начинают расти иглы моноборида железа. Такой про-
цесс возможен при значительном времени процесса 
насыщения, а также при борировании сталей, со-
держащих повышенное количество углерода (более 
0,45 %) [12, 13]. Косвенно это также подтверждается 
диаграммами железо–бор и бор–углерод, приведен-
ными на рис. 6, а и 6, б соответственно. Из диаграмм 
видно, что для начала образования моноборида же-
леза необходима в два раза большая концентрация 
бора, чем для образования гемиборида.

а 

б
Рис. 6. Диаграммы состояния двойных систем 

на основе бора [13]

Вывод

При одновременном комплексном насыщении 
поверхности сталей бором совместно с хромом со-
вместная диффузия имеет сложный характер. При-
чем возможность, скорость и механизмы совместной 
диффузии будут определяться не только природой 
насыщаемого материала, но и природой диффунди-
рующих элементов и степенью их химического срод-
ства. 
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Интенсивно развивающиеся отрасли промышлен-
ности, такие как автомобиле-, авиа- и ракетостроение, 
нуждаются в разработке материалов с высокой удель-
ной прочностью. В связи с этим определенные надеж-
ды связывают с углеродными нанотрубками (УНТ). Эта 
аллотропная модификация углерода с бездефектной 
структурой и размерами, лежащими в нанометровой 
области, обеспечивает модуль упругости на уровне 3 
ТПа и предел прочности ~ 150 ГПа [1]. Такой комплекс 
механических свойств в совокупности с плотностью 
около 2 г/см3 позволяет рассматривать углеродные на-
нотрубки как перспективный упрочняющий компонент 
в композиционных материалах с полимерной, керами-
ческой и металлической матрицей [2]. 

Алюминиевые сплавы представляют собой рас-
пространенный класс конструкционных материалов. 
Актуальной практической задачей является повы-
шение комплекса механических свойств материалов 
этого типа. При выполнении работы была поставле-
на задача, связанная с изучением возможности по-
вышения механических свойств алюминия углерод-
ными нанотрубками. Одним из важнейших условий 
создания качественных, наполненных углеродными 
нанотрубками композиционных материалов является 
равномерное распределение упрочняющей фазы. Экс-
____________________
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Аккумулированная прокатка с последующим спеканием была применена для изготовления композиционного алю-
миниевого материала с многослойными углеродными нанотрубками в качестве упрочняющей фазы. Зафиксировано 
увеличение предела прочности по сравнению с чистым алюминием, обработанным по идентичной технологии. Опти-
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онного материала при добавлении 0,5 и 1 % углеродных нанотрубок.
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периментальные данные свидетельствуют о том, что 
предел прочности алюминиевых композиционных 
материалов, содержащих крупные конгломераты на-
ночастиц углерода, находится на уровне чистого алю-
миния [3, 4]. Эффективным и относительно простым 
методом введения нанотрубок является механическое 
смешивание в шаровых планетарных мельницах [1]. 

Важной технологической операцией, связанной с 
получением изделий из порошков, является компакти-
рование материала. На практике используется множе-
ство способов компактирования порошковых смесей: 
одноосное и изостатическое прессование, холодная и 
горячая экструзия, аккумулированная прокатка, ис-
кровое плазменное спекание и др. Аккумулированная 
прокатка обеспечивает высокие степени деформации 
материала с образованием прочных связей между за-
готовками [5]. В данной работе был использован ме-
тод аккумулированной прокатки пластин алюминия, 
содержащих в своем объеме многослойные углерод-
ные нанотрубки, с последующим спеканием получен-
ного композиционного материала в вакууме. 

Целью данной работы являлось изучение струк-
туры и механических свойств алюминиевых ком-
позиционных материалов с различным массовым 
содержанием УНТ (0,005; 0,01; 0,05; 0,1; 0,5 и 1), а 
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также сравнение полученных результатов с чистым 
алюминием, обработанным по идентичной техноло-
гии. На рис. 1 представлены основные этапы получе-
ния композиционного материала «алюминий – угле-
родные нанотрубки».

В качестве матричного материала использовали 
порошок технически чистого алюминия с размером 
частиц 90…250 мкм, полученного методом распы-
ления расплава (рис. 2, а). Углеродные нанотрубки 
были получены в Институте неорганической химии 
СО РАН методом химического осаждения из газовой 
фазы с использованием Fe-катализатора. Длина нано-
трубок составляла 5…20 мкм, наружный диаметр – 
20…150 нм (рис. 2, б). 

Большая поверхностная энергия нанотрубок спо-
собствует образованию их устойчивых конгломератов. 
Перед смешиванием с порошком алюминия нанотруб-
ки в течение 15 мин подвергали ультразвуковой обра-
ботке в дистиллированной воде. Водная суспензия на-
нотрубок пульверизатором наносилась на тонкий слой 
порошка алюминия и высушивалась при 100 °С в ва-
куумном сушильном шкафу. Порошки алюминия с раз-
личным содержанием нанотрубок помещали в 250 мл 
стакан из закаленной стали, содержащий 50 мелющих 
стальных шаров диаметром 10 мм (соотношение «мас-
са порошка – масса шаров» 1:3). Смешивание прово-
дили в течение 1 ч в планетарной шаровой мельнице 
Pulverisette 6 при скорости 400 об/мин.

Компактирование порошковой смеси, находя-
щейся в медных трубках диаметром 10 мм, осущест-
вляли горячей прокаткой при 400 °С. Полученные 
порошковые компакты извлекали из медной оболоч-
ки. Поверхность сформированных пластин зачищали 
абразивным инструментом и обезжиривали. Пласти-
ны собирали в пакет из 8 штук и прокатывали в горя-

чем состоянии. Общая степень деформа-
ции составила 90 %. Спекание материала 
происходило в вакууме в течение 5 ч при 
температуре 550 °С. Образцы компози-
ционного материала представляли собой 
пластины толщиной 1 мм. Испытание на 
одноосное статическое растяжение про-
водили на универсальной машине растя-
жения Instron 3369. На рис. 3 представле-
ны результаты испытаний.

 
а                                                      б

Рис. 3. Предел прочности (а) и относительное удлинение 
(б) композиционного материала «алюминий – углеродные 

нанотрубки»

Анализ полученных результатов свидетельствует 
о том, что наибольшим пределом прочности обладают 
образцы, содержащие 0,01…0,1 % вес. нанотрубок. 
При введении 1 % наночастиц углерода наблюдает-
ся падение прочности композита. Введение углерод-
ных нанотрубок существенно влияет на пластические 
свойства алюминия. Относительное удлинение образ-
цов, содержащих 0,01…0,1 % вес. УНТ, на 60…70 % 
меньше по сравнению с чистым алюминием. Пласти-
ческого удлинения образцов, содержащих 0,5 и 1 % 
углеродных нанотрубок, практически не происходит.

Измерение микротвердости производили по ме-
тоду Виккерса. Нагрузка при индентировании со-
ставляла 0,098 Н. Экспериментально установлено, 
что значения микротвердости для всех образцов на-
ходятся на одном уровне и составляют ~ 450 МПа.

Металлографические исследования проводили 
на микроскопе AxioObserver A1m. На снимках алю-
миния, подвергнутого аккумулированной прокатке, 
можно наблюдать слои исходных пластин (рис. 4, а). 
Нарушения сплошности в виде трещин, расслаива-
ния не обнаружено.

 
а                                                      б

Рис. 4. Поперечное сечение образца алюминия без 
нанотрубок (а) и алюминия, содержащего 1 % нанотрубок 

по массе (б)

Рис. 1. Схема получения алюминиевого композиционного материала 
с использованием аккумулированной прокатки

 
а                                                      б
Рис. 2. Исходные материалы: 

а – порошок алюминия; б – многослойные углеродные нанотрубки
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Образование трещин и пор (темные участки) в 
образце с 1 % нанотрубок по массе (рис. 4, б) обу-
словлено неравномерным распределением упрочня-
ющей фазы в объеме нанокомпозита. При использо-
вании данной технологии однородное распределение 
углеродных нанотрубок в количестве, превышающем 
1 % вес., становится затруднительным.

Поверхности разрушения композиционных мате-
риалов исследовали на растровом электронном ми-
кроскопе Carl Zeiss EVO 50. Результаты проведенных 
исследований согласуются с данными прочностных 
испытаний. Излом алюминия имеет вязкий, чашеч-
ный характер разрушения (рис. 5, а, в). Отдельных 
слоев по сечению образца не выделяется. Это позво-
ляет говорить об образовании прочных металличе-
ских связей в процессе аккумулированной прокатки 
и последующего спекания. В образце, содержащем 
1 % углеродных нанотрубок, можно наблюдать мно-
жественные включения (рис. 5, б). Тонкий анализ от-
дельного включения при повышенных увеличениях 
свидетельствует о том, что оно представляет собой 
компактное скопление наночастиц (рис. 5, г).

 
а                                                      б

 
в                                                      г

Рис. 5. Морфология поверхности разрушения чистого 
алюминия (а, в) и алюминия, содержащего 1 % углеродных 

нанотрубок (б, г)

Выводы

Метод аккумулированной прокатки приме-
нен для формирования алюминиевого компози-
ционного материала, упрочненного углеродны-
ми нанотрубками. Установлено, что содержание 
наночастиц углерода в количестве 0,01…0,1 % 
вес. обеспечивает прирост предела прочности по 
сравнению с чистым алюминием на 50…60 %. 
Методами оптической металлографии и растро-
вой электронной микроскопии выявлено наличие 
конгломератов углеродных нанотрубок в образцах 
с содержанием наночастиц углерода 0,5 и 1 % вес. 
Присутствие скоплений углеродных нанотрубок 
является причиной существенного снижения пре-
дела прочности образцов. Дальнейшее улучшение 
механических характеристик композиционных ма-
териалов на основе алюминия и углеродных нано-
трубок возможно при использовании иных, более 
эффективных методов распределения наночастиц 
в объеме матричного материала.
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Aluminum composite material with nanoscale reinforce phase fabricated 
by accumulative roll-bonding

A.Y. Ognev, I.S. Laptev, V.V. Bazarkina, I.A. Bataev, V.A. Bataev

Aluminum matrix composites with multiwall carbon nanotubes as reinforcements were fabricated by accumulative roll-
bonding with following sintering. Increasing of ultimate strength in comparison with identical treated pure aluminum was 
determinated. Optimal carbon nanotubes content is 0,01-0,1 wt. %. Disruption of composite material solidity with 0,5 and 
1 % addition of nanotubes was observed.

Key words: aluminium, carbon nanotubes, metallic composite material.
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Введение
В настоящее время многие области современного 

машиностроения занимаются вопросами примене-
ния антифрикционных комбинированных самосма-
зывающихся подшипниковых материалов. Возмож-
ность комбинирования в подшипнике различных 
свойств, требуемых при его эксплуатации, позволяет 
изготавливать  материалы со специальными управ-
ляемыми свойствами. 

Большой шаг в разработке самосмазывающихся 
материалов сделан при создании на стальной подлож-
ке металлокерамического пористого бронзового слоя 
с последующей пропиткой полимерами (например, 
ПТФЭ) [1–2]. В таких материалах сочетается жест-
кость стальной основы, теплопроводность бронзово-
го слоя и антифрикционные качества наполненного 
фторопласта. Самым известным и востребованным 
является материал DU (pV1000 ч = 0,8 МПа м/с) фирмы 
«Glacier co. ltd». Материал получают в виде стальной 
ленты бесконечной длины с припеченным толщи-
ной 0,3 мм пористым слоем из сферической бронзы, 
поры которого заполняются смесью ПТФЭ с мелкоди-
сперсным свинцом. Отечественным аналогом являет-
ся материал, разработанный в ИМАШ, у которого по 
аналогии с материалом DU пористый слой формиру-
ется из сферической бронзы, а поры заполняются сме-
сью ПТФЭ с дисульфидом молибдена DU (pV1000 ч= 
= 0,2 МПа м/с) [2]. Материалы способны работать без 
смазки, в широком диапазоне температур (от –200 до 
+280 °С) при высоких удельных нагрузках (>100 МПа). 
Однако долговечность подшипников из промышлен-
ных листовых металлофторопластовых материалов 
(ЛМФМ) значительно снижается при повышении ско-

рости скольжения из-за развивающейся высокой тем-
пературы в зоне трения. Промышленным аналогам 
присущ и неравномерный коэффициент трения, резко 
возрастающий по мере износа рабочего слоя. Устране-
ние этих недостатков стало целью исследования.

Методика проведения исследования

Трибоиспытания проводились по схеме вращаю-
щийся вал – неподвижный частичный вкладыш на 
машине трения СМТ-1 (Р = 20 кг, s = 2 см2). Время не-
прерывной работы машины – 7…8 ч. В качестве контр-
тела использовалась диффузионно-борированная 
втулка из стали 45, dвн:dн = 22:38 мм, b = 35 мм, 
Rа ≈ 0,63 мкм, толщина диффузионного слоя ≈ 250 мкм, 
HV = 14,5…15,5 ГПа. Температуру образца измеряли 
с обратной стороны вкладыша хромель-копелевой 
термопарой. Линейный износ Δh определяли микро-
метром МТ как разность толщин вкладыша до и после 
испытания каждые 7…8 ч. Графические зависимости 
температуры и износа строили по среднеарифметиче-
ским значениям этих характеристик, полученным при 
испытаниях трех образцов ЛМФМ. В качестве аналога 
был выбран материал марки DU (Glacier Metal Co Ltd, 
Великобритания). Пористость металлокерамического 
каркаса определяли стандартным методом развертки 
поперечных и продольных шлифов.

ИК-спектры продуктов износа получали мето-
дом НПВО на ИК Фурье-спектрометре Excalibur HE 
3100 фирмы Varian Inc (США). Дифференциально-
сканирующая калориметрия проведена на синхрон-
ном термоанализаторе STA 449 C Jupiter, фирмы 
NETZSCH (Германия).
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Результаты исследования и их обсуждение

Причиной неудовлетворительной работы про-
мышленных аналогов при трении без смазки с высо-
кими скоростями скольжения является большое со-
держание бронзы в рабочем слое, которое составляет 
до 75 об.%. Исследования [3–5] триботехнических 
свойств ЛМФМ показывают, что наилучший период 
износостойкости проявляется в период трения, ког-
да площадь пятен бронзового каркаса не превыша-
ет 10…15 % от общей площади контакта трущейся 
пары. Затем наступает период более интенсивного 
износа, причем с повышением скорости скольже-
ния временная зависимость износа приобретает не-
линейный характер, т. е. длительную работу ЛМФМ 
при трении без смазочного материала с высокими 
скоростями скольжения можно обеспечить только 
при наличии высокой объемной доли ПТФЭ. Пра-
вило Шарпи для ЛМФМ в полной мере соблюдается 
тогда, когда содержание твердых включений на по-
верхности трения (в данном случае бронзового кар-
каса) на порядок меньше содержания более мягкой 
и податливой окружающей их ПТФЭ композиции. 
Однако существующие методы не позволяют регули-
ровать в больших пределах объем свободного про-
странства пористого слоя, получаемого спеканием 
свободно насыпанного слоя сферической бронзы. 

Нами ведется работа получения ЛМФМ кассетным 
методом [6…8]. От промышленных методов он отли-
чается тем, что изготовление листов идет не в виде 
непрерывной ленты, а пластинами заданного разме-
ра, кратными будущим деталям. Производительность 
процесса обеспечивается изготовлением материалов 
пакетами, содержащими несколько десятков  пластин 
одновременно. Универсальность метода позволяет по-
лучать на стальной основе антифрикционные покры-
тия любой толщины, состава и конструкции. 

Для создания самосмазывающегося материала 
изначально было предложено припекать к стальной 
основе бронзолатунную сетку, выпускаемую для бу-
магоделательной промышленности [6]. Это решило 
проблему получения равномерного по толщине слоя 
с сообщающейся лабиринтной системой пористого 
пространства большого объема. Впоследствии уста-
новлено, что припекание сетки через промежуточ-
ный слой бронзы позволяет обеспечить прочность 
сцепления бронзового каркаса со стальной основой 
до 200…250 МПа, улучшить условия теплоотвода за 
счет увеличения площади контакта бронзового карка-
са с подложкой, получить бронзовый каркас с требуе-
мым содержанием легирующих элементов, например 
оловом, а большое свободное пространство сетчатого 
каркаса удается заполнять сухими порошковыми ком-
позициями на основе ПТФЭ методом прямого прес-
сования [8…9].  Существенным положительным от-
личием кассетного метода также является спекание 

фторопластовой композиции под давлением, создава-
емым предварительным сжатием пакета и расширени-
ем ПТФЭ при спекании. Известно, что при спекании 
ПТФЭ под давлением получают более компактную 
полимерную матрицу, обладающую лучшими физико-
механическими свойствами. Кроме того, при спекании 
ПТФЭ под давлением, имея ограничения в переме-
щении при термическом расширении кроме незапол-
ненных при прессовании пор, можно ожидать более 
прочной связи ПТФЭ композиции с металлическим 
пористым каркасом за счет механической связи. 

Рис. 1. Поперечный шлиф ЛМФМ:
1 – стальная основа; 2 – промежуточный слой 
бронзы; 3 – каркас из бронзолатунной сетки; 

4 – фторопластовая композиция 

Как показали исследования [9] по выбору на-
полнителя во фторопластовую композицию, наи-
лучшими результатами по преодолению допустимых 
скоростей скольжения обладают свинецсодержащие 
композиции. Установлено, что при использовании 
в качестве наполнителя порошкового свинца более 
50 мас. %, при спекании ПТФЭ-композиции под 
давлением происходит его диспергация полимерной 
матрицей, образуется каркасная свинцовистая струк-
тура внутри матрицы полимерного связующего. 
Спекание ПТФЭ под давлением определило также 
пороговую концентрацию свинца в ПТФЭ, которое 
составляет не более 63…64 мас.%. Выше этой кон-
центрации плавящийся при спекании свинец частич-
но вытесняется из объема рабочего слоя [9].

Сравнительные трибоиспытания показали, что 
ресурс ЛМФМ с бронзовым каркасом из сетки пре-
вышает ресурс материала DU с каркасом из сфериче-
ской бронзы, но они имеют общий недостаток — рост 
коэффициента трения с течением времени. По мере 
изнашивания площадь, занимаемая бронзовым карка-
сом в рабочем слое материала, изменяется. На рис. 2 
представлена графическая зависимость отношения 
площади, занимаемой бронзой для промышленного 
аналога, выпускаемого ООО «Фторопласт», г. Бугуль-
ма (кривая 1) [10] и для ЛМФМ с пористым слоем из 
сетки, припеченной через слой порошковой бронзы 
(кривая 2). Пунктирной линией 3 показан идеальный 
вариант, когда площадь, занимаемая бронзой, по мере 
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износа остается постоянной и не превышает установ-
ленный предел. Увеличение содержания бронзы в об-
ласти контакта со стальной подложкой ЛМФМ может 
быть предусмотрено для предотвращения схватыва-
ния подшипника с поверхностью вала (контртела) при 
полном износе рабочего слоя ЛМФМ. В этом случае 
по росту температуры узла трения можно своевремен-
но определить необходимость замены подшипника на 
новый без существенного повреждения валов.

Рис 2. Относительная площадь, зани- 
маемая бронзой в рабочем слоя ЛМФМ

Как видно из рис. 2, для промышленного анало-
га площадь бронзы по продольному сечению рабочего 
слоя значительно отличается от предлагаемого варианта. 
За счет большой объемной составляющей бронзового 
каркаса площадь бронзы по мере износа рабочего слоя 
резко возрастает и к середине слоя может составлять до 
85…90 %. При этом содержание ПТФЭ в поверхност-
ном слое уменьшается, что приводит к появлению кон-
такта бронзового каркаса с металлом контртела, соответ-
ствующему росту температуры, коэффициента трения и 
интенсификации изнашивания как каркаса, так и за счет 
сублимации фторорганической смазки [5]. 

При получении пористого слоя из сетки поведе-
ние кривой относительной площади бронзолатунно-
го каркаса лучше удовлетворяет условиям кривой 3, 
но по мере износа также не остается неизменной, что 
и приводит к нелинейной зависимости триботехни-
ческих характеристик. 

В соответствии с кривой 3 (рис. 2) для сохранения 
смазочной способности пористого слоя необходимо 
технологическое решение получения пористого слоя 
со столбчатой структурой. Создание такого рельефа 
прокаткой спеченной полосы на рифленых вальцах 
неизбежно приведет к закрытию пор и ухудшению 
связи ПТФЭ композиции с металлокерамическим 
каркасом. Придание рельефа пористому бронзовому 
слою во время припекания порошка к ленте пока не 
рассматривалось ни в одной доступной нам работе, 
возможно, из-за неосуществимости процесса. 

Очевидно, что при кассетном способе получе-
ния ЛМФМ, в котором припекание бронзового слоя 
осуществляется в плотно сжатом пакете на сталь-
ной подложке, можно получить любой оттиск не-
посредственно в процессе припекания пористого 
слоя. В результате исследовательских работ получен 

ЛМФМ, имеющий столбчатую структуру пористого 
слоя (рис. 3). В зависимости от шага рифленой по-
верхности, при помощи которого создается рисунок 
пористого слоя, можно регулировать нагрузочную 
способность пористого слоя, его теплопроводность и 
объем свободного пространства.

а

б
Рис. 3. ЛМФМ, имеющие столбчатую 
структуру припеченного бронзового слоя:
1 – стальная основа; 2 – шип припеченного слоя 

бронзы;  3 – фторопластовая композиция

Для образца ЛМФМ, представленного на рис. 3, б, 
объемная составляющая бронзы практически полно-
стью соответствует кривой 3 (рис. 2) и на глубину 
рабочего слоя в 0,22…0,25 мм изменяется от 10–15 
до 15–20 %. Появляется возможность притирать под-
шипники с такой структурой пористого слоя по ме-
сту посадки изделия. 

Большое содержание ПТФЭ в рабочем слое придает 
рабочему слою ЛМФМ прекрасную самосмазывающу-
юся способность, а содержание свинца позволяет экс-
плуатировать материал при скоростях скольжения более 
3 м/с. Как показывают сравнительные трибоиспытания 
[5], разработанные материалы в несколько раз превос-
ходят лучший мировой аналог по ресурсу при повышен-
ных скоростях скольжения при трении без смазки. 

Рис. 4. Сравнительные трибоиспытания ЛМФМ: 
1 – материал DU (V = 2 м/с); 2 – ЛМФМ с пористым каркасом 
из сетки (V = 3 м/с); 3 – ЛМФМ со столбчатой структурой 
пористого слоя (V = 3 м/с). р = 2 МПа, контртело – диффузионно-

борированная Ст 45
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Рис. 5. ИК-спектр ПТФЭ (1) и продуктов трибоде-
струкции (2), переносимых на контртело при тре-

нии разработанных ЛМФМ

В результате трения разработанных ЛМФМ меж-
ду сопряженными деталями обильно образовывается 
«третье тело» желтого цвета, отсутствующее у изна-
чального образца. ДСК и ИК исследования продуктов 
износа, перенесенных на контртело, свидетельствуют 
об образовании низкомолекулярных продуктов трибо-
деструкции ПТФЭ, имеющих меньшую температуру 
начала деструкции, чем ПТФЭ. Основные пики ИК-
спектров содержат наиболее интенсивные полосы, от-
носящиеся к валентным колебаниям групп CF2 (1208 и 
1152 см–1).  Тем не менее  спектр  имеет существенное 
отличие от исходного полимера, что дает основание 
полагать, что при трении происходят изменения на 
молекулярном уровне. Слабые пики на  ИК-спектрах,  
относящиеся к фторидам и оксидам металлов, могут 
говорить об их незначительном количестве, и главным 
фактором длительного устойчивого трения является 
фторорганическая смазка, образование которой может 
носить достаточно сложный характер. Более полная 
расшифровка данных дифференциально-сканирующей 
калориметрии и ИК-спектров продуктов износа ЛМФМ 
ставятся в задачи дальнейшего исследования.

Разработанный метод получения ЛиАМ по про-
изводительности уступает автоматическим линиям 
производства ленточных материалов, но не требует 
специального оборудования и может быть внедрен 
на любом ремонтном предприятии (например, для 
обеспечения собственных нужд). В настоящее время 
на лабораторном оборудовании отработан опытный 
образец шириной 0,1, длиной 0,24 м, позволяющий 

изготовить подшипник скольжения с рабочим диаме-
тром 70…75 мм.

Выводы
Результатом НИОКР стал метод получения листо-

вых металлофторопластовых материалов на стальной 
подложке (ЛМФМ), который от промышленных мето-
дов отличается возможностью получения антифрикци-
онных материалов с заданными физико-механическими 
и триботехническими свойствами. Триботехнические 
сравнительные испытания показывают, что разрабо-
танные ЛМФМ за счет создания на стальной подложке 
бронзовых слоев с заданной структурой значительно 
превосходят лучшие отечественные и зарубежные про-
мышленные аналоги при трении без смазки в условиях 
повышения скорости скольжения.
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A sheet metal-tefl on material with given working characteristic

V.N. Kornopoltsev, A.M. Guriev 

A possibility of management physico-mechanical and tribo- technical feature of  a sheet metal-tefl on material (SMTM) 
worker layer to account of the creation on steel substrate porous bronze cermet coating with given by structure and controlled 
volume free space is considered. 

Key words: metal-tefl on material, porous layer of bronze, resource, velocity of the slide.
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Представлены результаты исследования процессов формования и спекания нанопорошков вольфрама и молибдена 
с добавками нанопорошка никеля, определены плотность, усадка, модуль упругости и микротвердость спеченных об-
разцов. Установлено положительное влияние добавки нанопорошка никеля на процесс уплотнения прессовок при спе-
кании, которое приводит к повышению механических свойств спеченных тугоплавких металлов. 

Ключевые слова: тугоплавкие металлы, вольфрам, молибден, спекание, индентирование.

Введение

Тугоплавкие металлы и сплавы благодаря высо-
кой жаропрочности находят широкое применение во 
многих отраслях промышленности: в космической 
технике, авиастроении, металлургии, энергетике 
и т. д. Так, вольфрамовые электроды используются в 
технологии сварки суперсплавов, из молибдена из-
готавливают стержни и вставки, применяемые при 
литье сталей и цветных металлов под давлением, а 
также инструмент для горячей обработки давлением. 
Сплавы на основе тугоплавких металлов прогнози-
руются в качестве альтернативных суперсплавам [1]. 
В технологии получения нанопорошков путем пере-
конденсации в плазменных аппаратах используются 
вольфрамовые и молибденовые тигли, которые на-
гревают тепловым излучением наружного радиаци-
онного элемента или электронным пучком [2]. 

Заготовки и изделия из тугоплавких металлов и 
сплавов производят практически только методами 
порошковой металлургии. Широко распростране-
на технология, включающая получение порошков 
вольфрама и молибдена путем восстановления соот-
ветствующих ангидридов, формование порошков в 
штабики, и последующее двухстадийное спекание [3]. 
Предварительное спекание вольфрамовых штаби-
ков ведут при 1150…1300 °С, а молибденовых – при 
1100…1200 °С в муфельных электропечах в среде 

водорода. После выдержки в течение 30…120 мин по-
лучают заметно упрочненные штабики, которые затем 
подвергают высокотемпературному спеканию. Для это-
го требуется нагрев вольфрамового штабика примерно 
до 2900…3000 °С, молибденового – до 2200…2400 °С. 
Такую высокую температуру получают путем непосред-
ственного пропускания электрического тока через шта-
бик. Окончательно плотность вольфрамовых штабиков 
достигает 17,5…18,5 г/см3 (пористость 10…15 %), по-
ристость молибденовых штабиков равна 6…10 %. Су-
щественным недостатком такой технологии спекания 
является ее двухстадийность, длительность и высокая 
энергоемкость. В связи с этим исследование активиро-
вания спекания тугоплавких металлов с целью повыше-
ния технологичности процесса, увеличения плотности 
спеченных изделий, получения более мелкозернистой 
структуры и улучшения их эксплуатационных характе-
ристик является весьма важной задачей. 

В [4] показано, что эффективным методом акти-
вирования процесса спекания является применение 
нанодисперсных порошков (НП). При уменьшении 
линейных размеров частиц порошков менее 300 нм 
качественно изменяются их свойства: устойчивым 
становится иной тип кристаллической структуры, 
снижается температура плавления и температура 
фазовых переходов, повышается теплоемкость и др. 
НП обладают повышенной диффузионной и хими-
ческой активностью, обусловленной значительной 

____________________
* Работа выполнена в рамках реализации ФЦП «Научные и научно-педагогические кадры инновационной России» 

на 2009 – 2013 годы, проект НК – 616П(8), ГК № П-920.
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долей атомов, расположенных в поверхностном слое 
наночастиц [5, 6]. В связи с этим поведение НП при 
формовании и спекании существенно отличается от 
поведения их крупнодисперсных аналогов. Так, в [7] 
показано, что размер частиц железа и никеля, при 
котором они становятся бездислокационными, равен 
соответственно 23 и 140 нм. Отсюда следует, что при 
прессовании НП отсутствует пластическая деформа-
ция частиц, и соответственно прессовки будут иметь 
пониженную плотность.

Цель работы – исследование процессов формо-
вания и спекания нанопорошков вольфрама и мо-
либдена с добавками нанопорошка никеля и оценка 
свойств спеченных материалов.

Методика проведения исследований 

Для исследований использовали электровзрыв-
ные НП W, Mo и Ni с диаметром частиц до 100 нм 
[8]. НП отжигали в вакуумной печи при температуре 
750 °С в течение двух часов. Порошковые шихты по-
лучали мокрым смешиванием НП W и Mo с добавкой 
1 мас. % НП Ni в этиловом спирте и пластификацией 
смесей каучуком. Подготовленные шихты формова-
ли методом одноосного прессования, давление прес-
сования составляло 300 МПа. Прессовки спекали в 
вакууме (∼ 10-4 мм рт. ст.) и в аммиачной плазме тле-
ющего разряда при температуре 1174, 1314, 1450 °С. 
Стабильность поддержания температуры во время 
изотермической выдержки при спекании в вакуум-
ной печи составляла ± 2 °С, при спекании в тлеющем 
разряде ± 10 °С. Такие значения обусловлены харак-
теристиками первичного датчика температуры ТВР 
и программного регулятора «Протар». Для определе-
ния температуры при спекании в тлеющем разряде 
использовали пирометр «Проминь». Время изотер-
мической выдержки составляло 1 ч. 

Использовали следующие методики исследова-
ния: измерение плотности прессовок и спеченных об-
разцов с помощью гидростатического взвешивания, 
изучение микроструктуры, остаточной пористости 
(металлографический микроскоп «Альтами – М»). 
Индентирование осуществляли с помощью прибора 
Nano Indenter G 200. В качестве индентора использо-
вали пирамиду Берковича, нагрузка составляла 500 мН 
(50 г). Конструкция прибора позволяет выводить диа-
грамму внедрения индентора на монитор в режиме ре-
ального времени. Первичные данные – нагрузка и глу-
бина внедрения пирамиды. По диаграмме внедрения 
прибор автоматически рассчитывал модуль упругости 
EIT и микротвердость HIT в соответствии со стандар-
том ISO 14577. Вдавливание индентора в материал 
вызывает локальную упругую и пластическую дефор-
мацию и приводит к образованию соответствующего 
отпечатка на определенной глубине h. После снятия 
нагрузки упругая деформация восстанавливается, что 
позволяет определить упругие свойства материала.

Экспериментальная первичная кривая «нагруз-
ка – внедрение» (диаграмма внедрения), непрерывно 
получаемая в процессе индентирования, показана на 
рис. 1. По диаграмме определяются следующие вели-
чины: пиковая нагрузка и глубина внедрения инденто-
ра Pmax и hmax, остаточная глубина после разгрузки hf , 
и наклон начальной части кривой разгрузки S = dР/dh, 
который характеризует упругую жесткость контакта. 
При использовании в качестве индентора трехгранной 
пирамиды Берковича твердость исследуемой поверх-
ности H определяется по следующей формуле: 

= = 2
max/ 0,00387 /H P A P h ,

где Р – нагрузка, прилагаемая к испытуемой поверх-
ности, Н; A – площадь отпечатка под нагрузкой, мм2; 
hmax – глубина внедрения индентора, мм.

Рис. 1. Кривая «нагрузка – внедрение», 
получаемая в процессе индентирования

Модуль упругости исследуемого образца E опре-
деляется из приведенного модуля Er, который рас-
считывается по формуле

( )

2
r

S

A
E

π

β
= .

Здесь β является константой, которая зависит от 
геометрии индентора. Для осесимметричного инден-
тора β = 1, для индентора с квадратным сечением 
(пирамида Виккерса) β = 1,012, для индентора с тре-
угольным сечением (пирамида Берковича) β = 1,034. 
Окончательно модуль упругости исследуемого мате-
риала E рассчитывается с помощью выражения

− ν − ν
= +

2 21 (1 ) (1 )i

r iE E E
,

где ν – коэффициент Пуассона исследуемого матери-
ала, Еi и νi – модуль упругости и коэффициент Пуас-
сона материала индентора. Для алмаза Ei = 1141 ГПа 
и νi = 0,07.

Результаты исследования

В табл. 1 приведены экспериментальные зна-
чения плотности прессовок ρп и их относительной 
плотности θп. Было получено по три прессовки 
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каждого состава при одинаковом давлении прес-
сования. Рассчитанные значения плотностей затем 
усреднялись. 

                                   Т а б л и ц а  1
Плотность прессовок

№ п/п Состав ρп, г/см
3 θп, %

1
Mo – Ni

6,81 66
2 6,63 64
3 6,70 65
4

Mo
6,67 65

5 6,64 65
6 6,63 65
7

W
11,57 60

8 11,57 60
9 11,64 60
10

W – Ni
12,42 64

11 11,75 61
12 11,74 61

На рис. 2 и в табл. 2 приведены результаты измере-
ния плотности ρсп, θсп и усадки У спеченных прессо-
вок, а также данные испытаний на индентирование. 

Рис. 2. Зависимость относительной 
плотности образцов от температуры 

спекания

Температура спекания 1175 °С соответствовала 
гомологической Тсп/Тпл = 0,4 для W и 0,5 для Mo, 
1313 °С – 0,45 и 0,55, 1450 °С – 0,5 и 0,6 соответ-
ственно.

Т а б л и ц а  2
Свойства образцов, спеченных в вакуумной печи

№ 
п/п Состав tсп, °С

ρсп, 
г/см3

θсп, 
% У, % EIT, 

ГПа
HIT, 
МПа

1
Mo–Ni

1450 9,39 92 11,2 264,4 3178
2 1313 8,25 86 8,2 – –
3 1175 7,65 75 5,2 – –
4

Mo
1450 8,17 80 7,3 203,2 2315

5 1313 7,67 74 5,4 – –
6 1175 7,12 69 2,8 – –
7

W
1450 11,53 60 0,2 – –

8 1313 11,56 60 0,3 – –
9 1175 11,62 60 0,4 – –
10

W–Ni
1450 16,98 88 10,5 322,1 3426

11 1313 15,64 80 8,4 – –
12 1175 14,47 74 7,0 – –

В табл. 3 приведены результаты измерения плот-
ности и усадки прессовок, спеченных в аммиачной 
плазме тлеющего разряда, их модуль упругости и 
микротвердость. 

Т а б л и ц а  3 

Свойства образцов, спеченных в плазме тлеющего 
разряда

№ 
п/п Состав tсп, °С

ρсп, 
г/см3 θсп, % У, % EIT, 

ГПа
HIT, 
МПа

1 Mo–Ni

1450

7,86 77 5,3 257,4 3063
2 Mo 6,83 66 0 172,7 1769
3 W 11,87 61 0 – –
4 W–Ni 16,33 84 10,4 394,1 4131

На рис. 3. изображены диаграммы внедрения, по-
лученные на спеченных образцах. По наклону кривой 
разгрузки можно видеть, что наиболее жесткими яв-
ляются образцы, содержащие добавку никеля. Отпе-
чатки с минимальной глубиной внедрения индентора, 
которая определяет площадь контакта и твердость 
материала, также получены на образцах, содержащих 
никель. Результаты испытаний образцов из вольфра-
ма, не содержащих добавку никеля, не указаны, по-
скольку данные образцы имели высокую пористость 
после спекания при температуре 1450 °С.

Рис. 3. Диаграммы внедрения образцов: 
1 – W – Ni, спекание в плазме; 2 – W – Ni, вакуумное 
спекание; 3 – Mo – Ni, спекание в плазме; 4 – Mo, 

спекание в плазме

Обсуждение результатов 
При спекании в вакуумной печи и в аммиачной 

плазме тлеющего разряда образцы вольфрама, не со-
держащие добавку никеля, практически не уплотни-
лись. Очевидно, что температура 1450 °С (0,5 Тпл) не-
достаточна для твердофазного спекания нанопорошка 
вольфрама. Молибденовые прессовки спекались при 
указанных выше температурах, однако имели значи-
тельную пористость. Добавление 1 мас. % Ni в виде НП 
в исходную шихту существенно активировало процесс 
спекания. Это обусловлено появлением при темпера-
туре 1450 °С жидкой фазы – расплава никеля, которая 
растворяет наночастицы вольфрама в приграничном 
слое. При изотермической выдержке происходит исчез-
новение жидкой фазы за счет диффузионных процес-
сов и растворения вольфрама в никеле. Жидкофазное 
спекание, реализуемое по подобному механизму, резко 
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активирует процесс уплотнения вследствие сближения 
центров спекаемых наночастиц вольфрама. 

Для объяснения активированного спекания НП ав-
торами работ [9, 10] была предложена флуктуационная 
модель спекания, суть которой заключается в том,  что 
начальная стадия спекания определяется флуктуаци-
онным плавлением наночастиц, термодинамические 
параметры которых подвержены флуктуациям. В [11] 
было показано, что данная модель хорошо описывает 
начальную стадию спекания при условии, что флук-
туационно расплавившаяся частица объединяется с 
одной соседней частицей максимального объема. 

Таким образом, активированное спекание НП 
W и Mo в присутствии малых добавок НП Ni может 
быть описано в рамках флуктуационной модели: рас-
плавляющиеся наночастицы никеля объединяются с 
наночастицами вольфрама и молибдена, протекают 
диффузионные процессы, происходит растворение 
вольфрама и молибдена в никеле в приграничном 
слое наночастиц с исчезновением жидкой фазы. 

Сравнение результатов спекания прессовок из 
НП W – Ni в вакууме и в аммиачной плазме тлею-
щего разряда показало, что во втором случае образ-
цы примерно при одинаковой плотности имели бо-
лее высокие значения модуля упругости и особенно 
микротвердости. Модуль упругости спеченного ле-
гированного никелем вольфрама близок к таблично-
му (398 ГПа) [12]. Этот эффект объясняется тем, что 
спекание порошковых прессовок в плазме тлеющего 
разряда в значительной мере активируется прохож-
дением через спекаемый объект электрического тока 
и бомбардировкой его поверхности ионами плазмы, 
что было показано в работах [13, 14].

Выводы
Исследованы процессы формования и спекания 

нанопорошков вольфрама и молибдена с добавками 
нанопорошка никеля, определены плотность, усадка, 
модуль упругости и микротвердость спеченных образ-
цов. Установлено положительное влияние добавки на-
нопорошка никеля на процесс уплотнения прессовок 
при спекании, которое приводит к повышению меха-
нических свойств спеченных тугоплавких металлов. 

Показано, что образцы, полученные прессованием 
нанопорошка вольфрама с добавкой нанопорошка ни-
келя и спеканием в плазме тлеющего разряда, имеют 

более высокие значения модуля упругости и твердости 
(394,1 ГПа и 4131 МПа) по сравнению с образцами, спе-
ченными в вакуумной печи (322,1 ГПа и 3426 МПа).
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Research of processes of pressing and sintering nanopowders of tungsten and molybdenum

S.V. Matrenin,  B.B. Ovechkin,  D.D.  Sadilov, O.S. Lyakhova

The results of doped with nickel nanopowder tungsten and molybdenum nanopowders forming and sintering processes 
are presented, density, shrink, modulus of elasticity and microhadness of sintered samples are tested. The positive infl uence 
of nickel nanopowder addition on pressed samples consolidation process when sintering is established raising mechanical 
properties of refractory metals is installed.

Key words: refractory metals, tungsten, molybdenum, nanopowder, sintering, indentation.
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Введение

Разработка технологии дуговой наплавки порош-
ковыми проволоками износостойких покрытий рабо-
чих органов почвообрабатывающих машин и других 
деталей, работающих в сложных условиях трения, с 
использованием новых сварочных материалов – одна 
из самых актуальных задач в современном сельскохо-
зяйственном и машиностроительном производстве.

Одним из перспективных методов получения по-
рошков композиционных материалов в настоящее 
время является проведение реакций самораспростра-
няющегося высокотемпературного синтеза (СВС) в 
металлических матрицах [1].

Наличие в структуре наплавленного слоя карби-
дов тугоплавких металлов (TiC, NbC, VC, WC, MoC) 
повышает твердость и износостойкость металла, ра-
ботающего в условиях абразивного изнашивания. 

Легирование тугоплавкими карбидными соеди-
нениями позволяет значительно упростить регулиро-
вание структуры матрицы сплава, так как при этом 
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перераспределение легирующих элементов между 
упрочняющей фазой и матрицей замедляется.

Карбид титана обладает наиболее высокой тем-
пературой плавления, а также твердостью из всех 
широко применяемых для легирования карбидов ту-
гоплавких металлов [2]. Структура наплавленного ме-
талла при комплексном способе легирования готовым 
соединением карбида титана обеспечивает высокую 
износостойкость и твердость сплава по сравнению с 
раздельным способом введения карбида титана [3]. 

Цель работы – изучение тонкой структуры, фазо-
вого состава и свойств покрытий, полученных дуго-
вой наплавкой из порошков механоактивированных 
СВС-композитов состава TiC+Х % Ме (Р6М5, ПР-
Н70Х17С4Р4-3).

Методика проведения исследований

Дуговая наплавка в три прохода осуществлялась 
на подложку из  стали 45 трубчатым порошковым 
электродом, содержащим: 1) ТiC+Р6М5 (Х % масс.) – 

____________________
* Работа выполнена в рамках реализации ФЦП «Научные и научно-педагогические кадры инновационной 

России» на 2009–2013 гг. (Гос. контракт № 14.740.12.0858).
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СВС-механокомпозит; 2) ТiC+ПР-Н70Х17С4Р4-3 
(Х % масс.) – СВС-механокомпозит. Степень разбав-
ления металлом матрицы составляла от 80 до 20 % с 
шагом 10 %.

Электрод для наплавки представлял собой сталь-
ную трубку наружным диаметром 7 мм с толщиной 
стенки 1 мм, заполненную экспериментальным по-
рошковым составом. На наружную поверхность по-
рошкового электрода с помощью жидкого стекла на-
носили покрытие рутилового типа.

При проведении исследований использованы ме-
тоды металлографического (Carl Zeiss AxioObserver 
A1m), электронно-оптического и спектрального 
анализа фазового состава (Carl Zeiss EVO 50 XVP 
с микроанализатором EDS X-Act «OXFORD»). При 
исследовании общей структуры покрытий применя-
лось химическое травление 3 %-м раствором азот-
ной кислоты в этиловом спирте, а при исследовании 
тонкой структуры покрытий применяли химическое 
травление в течение 5 мин водным раствором 20 %-й 
красной кровяной соли К3[Fe(CN)6] и 20 %-м КОН. 
Для определения общего характера внутреннего 
строения матрицы СВС-механокомпозитов микро-
шлифы подвергались электрохимическому травле-
нию раствором 15 %-й хлорной кислоты в уксусной 
кислоте «ледянке» (время травления 30 с; источник 
постоянного тока, напряжение 3 В).

Свойства наплавленного металла оценивали по 
твердости и весовому износу покрытий в резуль-
тате взаимодействия трущихся поверхностей по 
ГОСТ 17367-71. Для измерения твердости исполь-
зовался микротвердомер для проведения испыта-
ний по Виккерсу 402MVD.

Исследования по определению весового износа 
покрытий проводились на гладких цилиндрических 
образцах диаметром 10 и высотой 15 мм. Для сни-
жения шероховатости поверхностей, полученных 
наплавкой, и достижения пятна контакта, равного 
площади образцов, выполнялась их предварительная 
притирка до значения Ra = 1,25 мкм. Перед каждым 
циклом испытаний образцы промывали и просуши-
вали для удаления пыли и продуктов износа.

В качестве испытательного оборудования исполь-
зовалась машина трения, предназначенная для испы-
таний различных фрикционных и смазочных мате-
риалов на трение и износ с максимальным моментом 
трения 40 Н·м и максимальной частотой вращения 
шпинделя 3000 мин–1. Для определения весового из-
носа использовались аналитические весы ВЛР-200 
второго класса с точностью измерения до 0,05 мг.

При испытаниях задавались следующие пара-
метры: 1) длина пути для каждого образца – 49 м; 
2) нагрузка, создаваемая на образце, 2 кг; 3) скорость 
вращения диска с абразивной шкуркой – 120 об/мин; 
4) время одного испытания образца – 60 с.

Диск диаметром 200 мм применялся с исполь-
зованием абразивной листовой шкурки марки 
Л2Э620×50С115А25-ВМА ГОСТ 6456-82. В каче-
стве абразивного материала был использован элек-
трокорунд нормальный А15 зернистостью 25 по 
ГОСТ 3647-71.

Результаты исследований и их обсуждение

Распределение карбидной фазы и микрострук-
туру наплавленного покрытия изучали снача-
ла на образцах, полученных из порошков СВС-
механокомпозитов состава TiC+80 % Ме (Р6М5, 
ПР-Н70Х17С4Р4-3). Установлено, что химический 
состав металла матрицы сильно влияет на размеры, 
форму и количество карбидной фазы [4].

В наплавленном металле покрытий из порошков 
типа ТiC+Р6М5 (80 % масс.) были обнаружены оди-
ночные мелкие карбиды титана кубической формы и 
их цепочки по границам зерен (рис.  1, а). Значения 
микротвердости в покрытиях превышают показатели 
в основном металле в 1,5–2 раза, пиковые значения 
составляют в пределах 600 НV.

  
а                                                     б

Рис. 1. Микроструктура наплавленного металла 
из порошков СВС-механокомпозитов состава 

TiC+80 % Ме: а – Р6М5; б – ТiC+ПР-Н70Х17С4Р4-3

Проведение металлографических исследований 
на образцах с матрицей типа ТiC+ПР-Н70Х17С4Р4-3 
(80 % масс.) показало, что в наплавленном металле 
выделяются карбидные частицы различной формы. 
Вместе со строчками карбидов и их единичными 
включениями кубической формы в структуре покры-
тия преимущественно присутствуют карбиды боль-
ших размеров неправильной формы, не имеющие 
ориентировки (рис. 1, б). Имеет место более неодно-
родное состояние наплавленного металла, так как 
крупные карбидные частицы располагаются непо-
средственно в теле зерна. Пиковые значения микро-
твердости в покрытии составляют от 500 до 800 НV.

Установлено, что по мере уменьшения степени 
разбавления СВС-механокомпозита состава TiC+Х % 
Ме (Р6М5, ПР-Н70Х17С4Р4-3) металлом матрицы 
значительно возрастает количество крупных кар-
бидных частиц различной формы, выделяющихся 
внутри зерна (рис. 2). При этом использование при 
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наплавке матрицы типа TiC+Р6М5 (Х % масс.) при-
водит к тому, что мелкие карбиды выпадают преиму-
щественно  по границам в виде сетки.

 
а                                                     б

Рис. 2. Микроструктура наплавленного металла 
из порошков СВС-механокомпозитов состава 

ТiC+Р6М5 (Х % масс.): а – 60; б – 20

Для детального рассмотрения морфологии ти-
таносодержащих включений были проведены 
электронно-оптический и спектральный анализы фа-
зового состава, подтвердившие наличие нескольких 
видов карбида титана в наплавленном металле.

На рис. 3 отчетливо видна общая доля карбид-
ных частиц титана. Это одиночные крупные карбиды 
кубической и неправильной формы, а также мелкие 
карбиды и их цепочки.

 
а                                                     б

Рис. 3. Распределение карбида титана в наплавленном 
металле из порошков СВС-механокомпозитов состава 

TiC+80 % Ме: а – Р6М5; б – ПР-Н70Х7С4Р4-3

В процессе наплавки металлическая матрица 
СВС-механокомпозитов, в первую очередь, подвер-
гается плавлению под воздействием высоких тем-
ператур сварочной дуги, предохраняя тем самым 
карбид титана от диссоциации. Термодинамически 
устойчивые соединения карбида титана крупных 
размеров попадают в расплавленную ванну жидкого 
металла холодными, являясь дополнительными цен-
трами кристаллизации, что приводит к измельчению 
зерен наплавленного металла.

Установлено, что в структуре наплавленных образ-
цов, полученных из порошков СВС-механокомпозитов 
на основе смеси ТiC+ПР-Н70Х17С4Р4-3 (80 % масс.), 
преобладают именно карбидные включения титана 
неправильной формы по сравнению с кубической 
(рис. 3, б).

Для определения химического состава и размеров 
карбидных частиц титана различной формы, образо-

вавшихся в наплавленных покрытиях, были проведе-
ны дополнительные исследования тонкой структуры. 
Результаты растровой электронной микроскопии с 
энергодисперсионным анализом в микроточке пред-
ставлены на рис. 4 и в табл. 1.

Полученные экспериментальные данные по ми-
кроанализу (табл. 1) свидетельствуют о том, что в на-
плавленном металле зерно карбида титана претерпе-
вает существенные изменения и представляет собой 
нестехиометрический карбид TiC с возможностью 
образования упорядоченных фаз типа: Ti2C, Ti3C2 и 
Ti6C5 с кубической и ромбической симметрией.

 
а                                                     б

Рис. 4. Микроструктура и морфология частиц 
механокомпозитов в покрытиях состава TiC+80 % Ме: 

а – Р6М5; б – ТiC+ПР-Н70Х17С4Р4-3

Т а б л и ц а  1

Весовое распределение химических элементов 
в частицах механокомпозитов покрытий 
TiC+80 % Ме (Р6М5, ПР-Н70Х17С4Р4-3)

Химический 
элемент

Весовой %

ТiC+Р6М5 ТiC+ПР-
Н70Х17С4Р4-3

спектр 1 спектр 2 спектр 3 спектр 4

C 10,16 5,89 18,17 22,06

Ti 72,75 41,98 72,17 54,34

Fe 16,36 24,62 7,83 20,12

Таким образом, использование для дуговой на-
плавки порошков СВС-механокомпозитов состава 
TiC+ПР-Н70Х17С4Р4-3 (Х % масс.) дает возможность 
получать в структуре металла покрытия, наряду с мел-
кими карбидами титана, преимущественно крупные 
кубической и неправильной формы и в больших коли-
чествах, чем при наплавке порошков типа TiC+Р6М5 
(Х % масс.). Причем наличие большого количества 
крупных карбидов титана, выделяющихся в теле зе-
рен и значительно измельчающих структуру, объясня-
ется более интенсивным переходом титана и углерода 
из порошкового электрода в наплавленный металл 
покрытия. Следовательно, полученная структура на-
плавленного металла должна обеспечивать высокую 
износостойкость и твердость покрытия.
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Исследования по определению весового износа 
покрытий в зависимости от степени разбавления ме-
таллом матрицы проводились на наплавленных по-
крытиях из порошков механоактивированных СВС-
композитов состава ТiC+ПР-Н70Х17С4Р4-3 (Х % 
масс.). Результаты приведены в табл. 2.

Т а б л и ц а  2

Весовой износ наплавленных покрытий 
из порошков СВС-механокомпозитов 
ТiC+ПР-Н70Х17С4Р4-3 (Х % масс.)

Номер серии 
испытания

Степень разбавления металлом 
матрицы, % масс.

80 70 60 50

Весовой износ, г

1 0,618 0,281 0,233 0,184

2 0,416 0,237 0,222 0,206

3 0,448 0,372 0,269 0,165

4 0,385 0,279 0,241 0,229

5 – 0,295 0,219 0,158

Установлено, что наплавленные покрытия из по-
рошков СВС-механокомпозитов состава ТiC+Х %  
ПР-Н70Х17С4Р4-3 с 80 %-й степенью разбавления ме-
таллом матрицы имеют меньшую сопротивляемость 
изнашиванию, что можно объяснить более высоким 
содержанием металла матрицы. При снижении степе-
ни разбавления металлом матрицы композита повы-
шается интенсивность перехода карбидообразующих 
элементов из порошков СВС-механокомпозитов в на-
плавленный металл, что обеспечивает повышение из-
носостойкости и твердости покрытия.

Следовательно, химический состав металли-
ческой матрицы порошков механоактивированных 
СВС-композитов напрямую влияет на размер, форму 

и характер распределения карбида титана в структу-
ре наплавленного металла, что определяет износо-
стойкость и твердость покрытия в целом.

Выводы

1. В результате механоактивационной обработки 
компонентов порошка TiC+X % Ме, проведения ре-
акции СВС и дуговой наплавки в структуре покрытия 
формируются карбидные частицы различной стехио-
метрии TiC в объеме металлической матрицы (Р6М5, 
ПР-Н70Х17С4Р4-3), что свидетельствует о возмож-
ности управления структурой изменением вида и со-
держания металла матрицы.

2. Наибольшая износостойкость достигается при 
наплавке покрытия из порошков механоактивирован-
ных СВС-композитов состава ТiC+ПР-Н70Х17С4Р4-3 
(Х % масс.) с меньшей степенью разбавления металлом 
матрицы.
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Методами оптической металлографии исследована зеренная структура сплава Ni3Fe, полученного при разных ре-
жимах рекристаллизационных отжигов. Установлено, что принципиальная схема строения поликристалла Ni3Fe в со-
стоянии с ближним порядком не зависит от режима отжигов. Поликристалл состоит из зерен, ограниченных границами 
общего типа и содержащих внутри специальные границы. Выделены наиболее типичные схемы расположения специ-
альных границ в зернах, ограниченных границами общего типа. Проанализированы особенности зеренной структуры 
в образцах со средним размером зерен 10 мкм. В интервале значений размеров зерен 10…215 мкм определена зависи-
мость среднего числа специальных границ в зернах, ограниченных границами общего типа, от среднего размера зерна. 
Построены спектры границ общего и специального типов в зависимости от относительной энергии. Установлено, что 
средние значения относительной энергии границ специального типа и доля когерентных двойников в интервале значе-
ний среднего размера зерна 10…215 мкм постоянны.

Ключевые слова: поликристалл, средний размер зерна, специальные границы, границы общего типа, энергия спе-
циальных границ.
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Введение

Известно, что путем вариации температуры и 
длительности отжига можно изменять средний раз-
мер зерен. В частности, для сплава Ni3Fe такие режи-
мы подобраны экспериментально в [1]. К настояще-
му времени известно, что в процессе собирательной 
рекристаллизации происходят миграция и расщепле-
ние границ [2]. Средний размер зерен определяется 
скоростью их роста. В твердых растворах скорость 
роста значительно снижается из-за уменьшения ско-
рости миграции границ зерен [2]. 

Авторы [3] предполагают, что механизмы рекри-
сталлизации зависят от величины энергии дефекта 
упаковки. Так, в чистых металлах с низкой энерги-

ей дефекта упаковки (менее 20 мДж/м2) происходит 
множественное двойникование с образованием двой-
никовых границ n-го порядка. 

В [4] обнаружено двойникование путем расще-
пления границ также и в металлах с высокой энергией 
дефекта упаковки. Полагают [5], что средний размер 
зерна влияет на параметры зернограничного ансам-
бля: так, с увеличением температуры и длительности 
отжига возрастает доля двойниковых границ. 

Поэтому представляет интерес исследовать зер-
нограничные ансамбли в одном и том же сплаве, 
полученные при разных режимах отжига и, следова-
тельно, имеющие различный средний размер зерна, 
и выяснить, влияет ли средний размер зерна на пара-
метры зеренной структуры.
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Методика проведения исследований

В качестве материала исследования был выбран 
сплав Ni3Fe в состоянии с ближним порядком с раз-
ным средним размером зерна: 10, 40, 127 и 215 мкм. 
Под средним размером зерна здесь понимается сред-
нее расстояние между ближайшими границами лю-
бого типа. Подготовка образцов включала следую-
щие этапы после плавки: гомогенизирующий отжиг, 
прокатка и два отжига при различных режимах [1]. 
Исследование проводилось методом оптической 
металлографии. Предварительно электролитически 
отполированные в пересыщенном растворе хромо-
вого ангидрида в ортофосфорной кислоте образ-
цы подвергались электролитическому травлению в 
«царской водке». Идентификация границ зерен про-
водилась с использованием результатов электронно-
микроскопического и оптического исследований гра-
ниц зерен в сплаве Ni3Fe со средним размером зерен 
40 мкм [6]. Было установлено [6], что близкими к спе-
циальным границам (СГ) являются прямолинейные 
и фасетированные границы; границами общего типа 
могут быть как прямолинейные, так и криволинейные 
границы. При травлении в «царской водке» было об-
наружено, что границы разного типа имеют разную 
степень растравленности: наиболее растравленными 
являются границы общего типа. Это также использо-
валось при идентификации типов границ зерен. Гра-
ницы общего типа, как правило, имеют замкнутый 
контур и образуются в процессе рекристаллизации, 
имеющей место при гомогенизирующем отжиге [2]. 
Учитывая это, зерна, ограниченные границами общего 
типа, были названы материнскими зернами (МЗ) [7]. 
Часть этих зерен содержит специальные границы. Ме-
тодом секущей [8] измерялись расстояния (D) между 
границами общего типа, образующими замкнутый 
контур, и расстояния (d) между ближайшими граница-
ми зерен. Строились распределения δ−D для МЗ и δ−d 
для расстояний между ближайшими границами.

Среднее число специальных границ в МЗ опреде-
лялось по формуле

 1

,
N

i i
i

n n
=

= δ∑  (1)

где ni − число границ специального типа в МЗ, равное 
1, 2…N; δi – доля МЗ, содержащих ni число границ 
специального типа. Для оценки энергии границ зерен 
был выполнен анализ тройных стыков, состоящих из 
двух границ общего типа и одной специальной. Эти 
стыки были использованы для оценки энергии гра-
ниц в соответствии с соотношением [9]

 31 2

1 2 3sin sin sin
γγ γ

= =
α α α

, (2)

где γ1, γ2, γ3 – удельные энергии границ в тройном 
стыке; α1, α2, α3 − противолежащие углы в стыке. 
Для оценки абсолютного значения энергии границы 
с использованием (2) необходимо знать абсолютное 
значение энергии одной из границ в тройном стыке. 
Применить (2) можно для оценки энергии границ от-
носительно максимальной энергии границ общего 
типа:

 
max

sin ,x
x

γ
= α

γ
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где γx − энергия границы; γmax − максимальная энер-
гия границ общего типа; αx − соответствующий про-
тиволежащий угол в тройном стыке.

Результаты исследований и их обсуждение

Проведенные исследования показали, что схемы 
зеренных структур в исследуемых образцах подоб-
ны. Поликристалл состоит из зерен, ограниченных 
криволинейными границами, часть которых содер-
жит фасетированные границы или пластинчатые 
двойники. Границы общего типа образуют замкну-
тые поверхности, окружая МЗ [7]. В свою очередь, 
МЗ встречаются двух типов: содержащие границы 
специального типа и не содержащие их. На рис. 1, а 
в качестве примера представлена фотография зерен-
ной структуры сплава Ni3Fe с ⎯d, равным 10 мкм. Как 
видно из рис. 1, а, МЗ отличаются взаимным распо-
ложением границ специального типа.

 
Рис. 1. Зеренная структура сплава Ni3Fe с ⎯d, равным 

10 мкм (а), и ее схема (б)

Выделим основные типы МЗ, которые характер-
ны для сплава Ni3Fe с любым ⎯d: 1) без специальных 
границ; 2) с фасетированными границами, которые 
простираются через все МЗ; 3) с двойниками; 4) с 
фасетированными границами, которые начинаются 
и заканчиваются на одном участке границы общего 
типа; 5) с пластинчатыми двойниками; 6) с замкну-
тым двойником, залегающим внутри МЗ. МЗ раз-
мером меньше среднего в исследованных образцах, 
как правило, вовсе не содержат специальных гра-
ниц. Крупные МЗ чаще всего имеют несколько спе-
циальных границ. В образцах с ⎯d, равным 10 мкм, 
также наблюдаются и более сложные схемы распо-
ложения границ (рис. 1, а, б). Характерной особен-
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ностью их расположения является наличие трой-
ных стыков, в которых одна граница общего типа и 
две специальные (указано стрелками на рис. 1, а). 
В таких случаях затруднительно выделить МЗ. Как 
правило, контур из границ общего типа, ограничи-
вающий МЗ, является замкнутым. При наблюдении 
тройных стыков, в которых встречаются одна гра-
ница общего типа и две специальные, контур из гра-
ниц общего типа замкнут специальной. Доля таких 
МЗ равна 0,3. Также отличительной деталью поли-
кристалла сплава Ni3Fe со средним размером зерен 
10 мкм является присутствие расщепленных границ 
специального типа, т. е. тройных стыков из специ-
альных границ.

Анализ распределений МЗ в зависимости от их 
размера показал, что все распределения имеют ло-
гарифмически нормальный характер. Это означа-
ет случайное расположение МЗ как содержащих 
специальные границы, так и не содержащих их в 
объеме поликристалла. Данные статистического 
анализа зернограничных ансамблей приведены в 
табл. 1, в которой даны средние размеры МЗ (Dср), 
содержащих и не содержащих специальные границы, 
их дисперсии (σ), относительные дисперсии (σ/Dср) и 
доли МЗ (δ). Из табл. 1 видно, что в мелкозернистом 
образце сплава Ni3Fe (10 мкм) доля МЗ, содержащих 
специальные границы, значительно выше, чем в 
образцах с большим ⎯d. Наименьшее значение доли 
МЗ со специальными границами наблюдается в 
образцах с ⎯d, равным 40 мкм. По мере возрастания⎯d 
доля МЗ со специальными границами начинает 
увеличиваться, а относительная дисперсия при этом 
уменьшается. Значения относительных дисперсий 
для МЗ без специальных границ с ростом⎯d ведут 
себя аналогично. Оценка среднего числа специальных 
границ в МЗ с использованием формулы (1) показала, 
что в мелкозернистом образце сплава Ni3Fe (10 мкм) 
наблюдается максимальное значение этого параметра 
(рис. 2). При⎯d, равном 40 мкм, наблюдается резкое 
снижение⎯n. Дальнейший рост⎯d приводит к 
плавному увеличению среднего числа специальных 
границ в МЗ.

Анализ распределений расстояний между бли-
жайшими границами разного типа подтвердил четко 

Т а б л и ц а  1

Параметры ансамблей МЗ в исследуемых образцах сплава Ni3Fe

Типы МЗ и их характеристики

⎯d, мкм
все МЗ МЗ с СГ МЗ без СГ

Dср, мкм σ, мкм σ/Dср δ Dср, мкм σ, км σ/Dср δ Dср, мкм σ, мкм σ/Dср

10 23,8 15,5 0,65 0,75 28,0 15,4 0,55 0,25 11,1 5,5 0,50
40 81,1 60,3 0,74 0,54 96,5 69,7 0,62 0,46 63,7 40,0 0,63
127 290,9 152,6 0,63 0,58 325,5 162,7 0,50 0,42 211,4 85,3 0,50
215 408,4 220,0 0,54 0,60 475,6 227,2 0,48 0,40 325,3 189,0 0,58

выраженную структуру МЗ, являющихся основой 
формирования поликристаллов сплава Ni3Fe. Рас-
пределение между границами общего типа близко к 
логарифмически нормальному. Это означает доста-
точно случайное расположение границ общего типа 
в объеме поликристалла. Распределение границ спе-
циального типа имеет экспоненциальный характер. 
Следовательно, образование границ специального 
типа детерминировано. Формирование границ спе-
циального типа является особым рекристаллизаци-
онным процессом, снижающим уровень внутренних 
напряжений в поликристаллах и создающим текстуру 
материала. Распределение между границами общего 
и специального типа также носит экспоненциальный 
характер.

Распределения границ в тройных стыках, содер-
жащих две границы общего типа и одну специаль-
ную, в зависимости от относительной энергии для 
образцов со средним размером зерен 10 и 127 мкм 
представлены на рис. 3. Видно, что распределе-
ния δ−γ/γmax практически не отличаются, особенно 
спектры границ общего типа. Распределения границ 
специального типа имеют ярко выраженный одно-
модальный характер. Значения относительной энер-
гии границ зерен в исследуемых стыках приведены в 
табл. 2. Из данных табл. 2 видно, что значения сред-
ней относительной энергии специальных границ в 
исследуемых образцах одинаковы. Следовательно, 
энергия специальных границ не зависит от⎯d. В иссле-
дуемых образцах часть специальных границ имеют 

Рис. 2. Зависимость среднего числа 
специальных границ в МЗ от среднего 

размера зерна
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относительную энергию в интервале 0,02…0,1, и 
следовательно, являются когерентными двойнико-
выми границами с параметрами Σ3 60° [111] [4, 6]. 
Доля этих границ от среднего размера зерна также не 
зависит. Следовательно, склонность к термическо-
му двойникованию в Ni3Fe в состоянии с ближним 
атомным порядком и с разным⎯d одинакова. Во всех 
исследованных образцах наблюдается перекрывание 
спектров границ общего и специального типов в ин-
тервале значений относительной энергии 0,2…0,8. 
В сплаве Ni3Fe со средним размером зерна 10 мкм на-
блюдаются границы специального типа со значением 
относительной энергии в интервале 0,8…1. Доля та-
ких границ составляет 0,05.

Т а б л и ц а  2

Средние значения относительной энергии границ 
зерен  γ γmax( / )  в тройных стыках, содержащих две 
границы общего типа и одну специальную, их средне-
квадратичные отклонения σ( )  и доля низкоэнергети-

ческих специальных границ Σδ 3( )

⎯d, мкм Тип границ ⎯γ/γmax σ δΣ3

10 ОТ и СТ 0,63 0,39
0,26ОТ 0,86 0,12

СТ 0,10 0,21
40 ОТ и СТ 0,64 0,40

0,26ОТ 0,92 0,09
СТ 0,10 0,12

127 ОТ и СТ 0,60 0,37
0,26ОТ 0,80 0,21

СТ 0,10 0,16
215 ОТ и СТ 0.61 0.41

0,26ОТ 0.88 0.13
СТ 0.10 0.19

Полагают [10], что для магнитных ма-
териалов в процессах кристаллизации и ре-
кристаллизации магнитная энергия играет 
важную роль. Сплав Ni3Fe в состоянии с 
ближним порядком является сильным фер-
ромагнетиком [10]. Экспериментально было 
показано [10], что вблизи границ зерен раз-
меры магнитных доменов значительно мень-
ше, чем в теле зерна. Причем с уменьшением 
среднего размера зерна этот эффект усилива-
ется. Вероятно, наблюдаемые особенности в 
зеренной структуре сплава Ni3Fe со средним 
размером зерен 10 мкм обусловлены специ-
фикой магнитной доменной структуры при 
данном размере зерна.

Выводы

1. Принципиальные схемы поликристаллов 
сплава Ni3Fe с разным средним размером зерна ка-
чественно подобны: поликристалл состоит из МЗ, 
ограниченных границами общего типа и содержа-
щих внутри специальные границы.

2. Выделены основные типы МЗ: 1) без специаль-
ных границ; 2) с фасетированными границами, кото-
рые простираются через все МЗ; 3) с двойниками; 
4) с фасетированными границами, которые начина-
ются и заканчиваются на одном участке границы 
общего типа; 5) с пластинчатыми двойниками; 6) с 
замкнутым двойником, залегающим внутри МЗ.

3. В мелкозернистых образцах (10 мкм) наблюда-
ются тройные стыки двух типов: 1) тройные стыки, 
в которых одна граница общего типа и две границы 
специального; 2) тройные стыки из границ специаль-
ного типа.

4. С увеличением среднего размера зерна от 40 
до 215 мкм наблюдается возрастание среднего числа 
специальных границ в МЗ.

5. Мелкозернистым образцам (10 мкм) соответ-
ствует наибольшее значение среднего числа границ 
специального типа в МЗ, что свидетельствует о спец-
ифике строения зернограничного ансамбля при мел-
ком зерне и влиянии структуры магнитных доменов.

6. Энергетические спектры границ общего типа 
не зависят от среднего размера зерна в интервале его 
значений 10…215 мкм. В образцах со средним раз-
мером зерна больше 40 мкм энергетические спектры 
специальных границ оказываются подобными.

7. Средние значения относительной энергии гра-
ниц специального типа и доля когерентных двойни-
ков в интервале значений среднего размера зерна 
10…215 мкм постоянны.

Рис. 3. Распределение границ зерен в зависимости от 
относительной энергии в тройных стыках, содержащих две 
границы общего типа и одну специальную в Ni3Fe ⎯d = 10 
мкм (а, б, в) и ⎯d = 127 мкм (г, д, е): а, г – всех границ; б, 

д – границ общего типа; в, е – специальных границ
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Effect of the average grain size on the grain boundary parameters of an ensemble in ni3fe alloy  
with the short-range order

E.V. Konovalova, A.I. Smirnov, S.V. Veselov, A.A. Nikulina 

Investigation of the grain structure of Ni3Fe alloys is carried out by optical metallography. It was established that the 
common scheme of the structure of the polycrystal with a short-range order parameter does not depend on the annealing 
regimes. Polycrystals consist of grains, which are limited by the boundaries of the random types and the special boundaries 
inside them. The typical location schemes of the special boundaries in the grains limited by the boundaries of the random 
types are defi ned. The features of the grain structure are considered in samples with an average grain size of 10 microns. The 
average number of special boundaries in the grains with boundaries of the random type is determined by the dependence of 
average grain size in the interval of 10–215 micron grain size. Spectra constructed boundaries of random and special types 
according to the relative energy. It was established that the average relative energy of the boundaries of a special type of 
coherent twins and share in the range of average grain size 10–215 microns are constant.

Key words: polycrystal, average grain size, special boundaries, random boundaries, energy of special boundaries.
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Представлены результаты исследования элементного состава, микроструктуры и механических свойств поверх-
ностных слоев титана ВТ1-0 в различных структурных состояниях со средним размером зерна: 0,08; 1,4; 15 и 38 мкм 
до и после имплантации ионами алюминия на источнике «Диана-2» с дозой облучения 5⋅1017 ион/см2 при ускоряющем 
напряжении 60 кВ. Анализируется зависимость глубины проникновения имплантируемых атомов алюминия в титане от 
размера зерна исходных образцов мишени. Сделано заключение о влиянии зеренного состояния исходного материала и 
ионной имплантации на структурно-фазовое состояние поверхностных слоев титана.

Ключевые слова: ионная имплантация, наноструктурный титан, микроструктура.
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Введение
Титан и его сплавы находят широкое применение в 

качестве конструкционных материалов в различных об-
ластях современной промышленности [1]. Поиск путей 
повышения физико-механических свойств поверхност-
ных слоев титана и его сплавов, в частности, с исполь-
зованием ионной имплантации, представляет большой 
интерес. Исследования ионного модифицирования ти-
тана преимущественно выполнены для крупнозерни-
стого состояния [1]. Изучены процессы, происходящие 
в ионно-имплантируемом поверхностном слое мате-
риалов, толщина которого не превышает десятой доли 
микрометра при имплантации ионов средних энергий. 
Имеющиеся теоретические модели и эксперименталь-
ные данные позволяют во многом предсказывать и про-
гнозировать изменения, которые происходят в мишени 
при ионной имплантации. Однако данные, полученные 
в разных экспериментальных условиях, не позволяют 
систематизировать результаты в зависимости от пара-
метров  ионного воздействия, состава ионов и исходно-
го структурного состояния титановой мишени. 

Уменьшение размеров зерна и соответственно уве-
личение плотности границ зерен и тройных стыков мо-
жет приводить к резкому ускорению процессов  леги-
рования, перемешивания, образования вторичных фаз 

и дефектов, а также появлению новых недиаграммных 
фаз. Особую значимость имеют исследования для тита-
на и его сплавов в мелкозернистом и наноструктурном 
состояниях в связи с перспективами их широкого при-
менения, в частности, в медицинских целях. Микро-
процессы, которые протекают при ионной импланта-
ции титана, находящегося в различных структурных 
состояниях, особенно в наноструктурном, мало ис-
следованы. Наиболее интересным представляется мо-
дифицирование поверхностных слоев титана ионами 
алюминия в условиях ионного облучения. Это обуслов-
лено тем, что фазы на основе титана ВТ1-0 и алюминия 
имеют высокую механическую прочность, твердость, 
износостойкость и коррозионную устойчивость, и они, 
как правило, являются тугоплавкими. 

Целью настоящей работы являлось исследо-
вание влияния имплантации ионов алюминия на 
структурно-фазовое состояние и механические свой-
ства титана ВТ1-0 в зависимости от исходного струк-
турного состояния мишени.

Объекты и методы исследования
В качестве объектов для имплантации были ис-

пользованы титановые образцы с различным разме-
ром зерна исходной мишени. В работе используется 
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классификация поликристаллов по размерам зерен, 
представленная в работах [2, 3]. Для получения на-
ноструктурного состояния заготовки титана ВТ1-0 в 
(мезо)поликристаллическом состоянии (средний раз-
мер зерна – 38 мкм) подвергались одноосному много-
кратному прессованию со сменой оси деформацией 
(abc-прессование) с последующей дополнительной 
прокаткой [4]. Полученные заготовки титана в виде 
прутков отжигали сначала при температуре 573 К 
(отжиг 1), а затем проводили отжиги в интервале 
температур 773…1123 К (отжиг 2) в течение одного 
часа. Первый отжиг позволял повысить пластичность 
титана без изменения размера элементов зеренно-
субзеренной структуры, а второй отжиг переводил 
титан в различные структурные состояния с разме-
ром элементов структуры или зерна в интервале от 
0,2 до 25 мкм. Исследования эволюции микрострук-
туры титана в различных структурных состояниях от 
наноструктурного до (мезо)поликристаллического в 
зависимости от температуры отжига представлены в 
работе [3]. Для проведения экспериментов по ионной 
имплантации были выбраны следующие образцы 
титановой мишени: исходное (мезо)поликристалли-
ческое состояние – сплав ВТ1-0;  наноструктурное 
(отжиг 1, 573 К) и образцы, отожженные при темпе-
ратуре 773 и 1073 К (отжиг 2). 

Ионное облучение проводили  на вакуумном ду-
говом ускорителе «Диана-2»  в  частотно-импульсном  
режиме  с  дозой  облучения 5⋅1017 ион/см2 при уско-
ряющем напряжении 60 кВ. Плотность тока в им-
пульсе равнялась 1 мA/см2, длительность импульса – 
2·10-4 с, частота следования импульсов – 50 Гц. Вре-
мя облучения для набора дозы составляло 80 мин. 
Температура образцов в процессе ионной обработки 
не превышала 423 К. Зарядовое состояние для ионов 

алюминия было следующее: Al1+ – 38 %,   Al2+ – 51 %, 
Al3+– 11 %, а среднее зарядовое состояние – Al+1,7. 
Таким образом, ускоренные ионы в пучке имели со-
ответствующие энергии 60, 120 и 180 кэВ.

Исследование элементного состава и структурно-
фазового состояния титана до и после ионной им-
плантации выполнено с помощью электронной Ожэ-
спектроскопии (ЭОС), просвечивающей электронной 
микроскопии (ПЭМ) на микроскопе FEI Tecnai 20 
при ускоряющем напряжении 200 кВ и растровой 
электронной микроскопии (РЭМ) на приборе Carl 
Zeiss EVO50. Микротвердость образцов исследована 
на измерительной установке «Nano Hardness Tester 
NHT-S-AX-000X» швейцарской фирмы «CSEM». 
В методике использован наноиндентор Виккерса. 
Нагрузка на индентор варьировалась в диапазоне 
15…280 мН.

Результаты и их обсуждение
РЭМ и ПЭМ изображения структуры образцов ти-

тана до ионной имплантации представлены на рис. 1. 
Здесь же приведены гистограммы распределений эле-
ментов структуры (зерна, субзерна, фрагменты). После 
отжига 1 при 573 К характерный размер структурных 
элементов в титане (зерна, субзерна, фрагменты) соста-
вил 0,08 мкм (рис. 1, а, б). С повышением температу-
ры отжига изменяются структура границ зерен и соот-
ветственно средний размер зерен. Так, после отжига 2 
при температуре 773 К средний размер зерен составил 
1,4 мкм (рис. 1, в, г). Согласно структурной классифи-
кации [2, 3] полученный материал можно отнести к 
мелкозернистому состоянию. После отжига при 1073 К 
титан имеет (мезо)поликристаллическую структуру со 
средним размером зерна 15 мкм (рис. 1,  д, е) [2, 3].

       

       

Рис. 1. ПЭМ, РЭМ изображения (а, в, д, ж) структуры титана и гистограммы распределения (б, г, е, з) по размерам зерен 
и субзерен титана: а, б – наноструктурное состояние (отжиг 1, 573 К); в, г – мелкозернистое состояние (отжиг 2, 773 К); 
д, е – (мезо)поликристаллическое состояние (отжиг 2, 1073 К); ж, з – (мезо)поликристаллическое  состояние (сплав ВТ1-0).
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На рис. 2 представлены концентрационные профи-
ли алюминия, формирующиеся при ионной имплан-
тации в образцах титана с различным размером зерна. 
При имплантации в (мезо)поликристаллические мате-
риалы (dср равно 15 и 38 мкм) толщина имплантиро-
ванного слоя составляет 90…100 нм, что согласуется 
с теоретическим расчетам [5]. Средний проективный 
пробег алюминия в (мезо)поликристаллическом тита-
не при ускоряющем напряжении 60 кВ и средним заря-
дом Al ионов 1,7 составляет 80…90 нм. Существенное 
изменение толщины имплантированного слоя наблюда-
ется для наноструктурного и мелкозернистого состоя-
ний. Так, для мелкозернистого материала (dср = 1,4 мкм) 
толщина имплантированного слоя составляет 150 нм, 
а для наноструктурного состояния – 220 нм. 

Согласно данным Ожэ-спектроскопии макси-
мальная концентрация алюминия равна 28…33 ат. %, 
и ее значение практически не зависит от зеренного 
состояния мишени (рис. 3). Однако с увеличением 
размера зерна титана происходит смещение макси-
мума концентрации алюминия от облученной по-
верхности на большие глубины (рис. 2, 3). Для мате-
риалов с размером зерна/элементов структуры 0,08 и 
1,4 мкм максимум расположен на глубине 90…80 нм 
от облученной поверхности. Для образцов титана в 
(мезо)поликристаллическом  состоянии (15 и 38 мкм) 
максимум на значительно меньшей глубине – 40 нм. 
При этом профиль внедренного алюминия приобре-
тает более размытый вид по глубине материала при 
увеличении среднего размера зерна мишени. Зависи-
мость глубины локализации максимума имплантиро-
ванной примеси от размера зерна повторяет зависи-
мость толщины имплантированного слоя (рис. 3).

Наблюдаемые зависимости связаны со значи-
тельным вкладом диффузионных процессов. Кро-
ме того, ряд физических процессов, таких как рас-
пыление ионным пучком, ионное перемешивание, 

   

  
Рис. 2. Концентрационные профили распределения 
Ti, Al, O и C по глубине (y) ионно-легированного 
слоя от облученной поверхности. Средний размер 
зерен мишени, мкм: а – 0,08; б – 1,4; в – 15; г – 38

Рис. 3. Зависимость глубины локализации 
максимальной концентрации примесей от об-
лученной поверхности (1), толщины имплан-
тированного слоя (2) и максимальной концен-
трации внедренного алюминия (3) от среднего 
размера зерна исходной титановой мишени

радиационно-стимулированная диффузия и терми-
ческая диффузия, диффузия вдоль мигрирующих и 
статических протяженных структурных дефектов, 
могут оказывать влияние на концентрационные про-
фили ионно-легирующих элементов. 

Теоретический анализ перечисленных особен-
ностей массопереноса приведен в работах [6, 7]. При 
интерпретации наблюдаемых закономерностей учи-
тывается энергетически неоднородный дискретный 
состав пучка, представленного тремя компонентами, 
и распыление ионами поверхностного слоя мишени. 
Путем моделирования установлено, что распределе-
ние по глубине поверхностного слоя имплантируе-
мых ионов алюминия в титане происходит преимуще-
ственно по двум механизмам. Первоначально, когда 
доза внедренных ионов еще мала (≤ 1016 ион/см2), а 
концентрация генерируемых дефектов относитель-
но низка, примесь распределяется преимущественно 
статистически, т.е. формирование состава мишени 
определяется статистикой упругих и неупругих атом-
ных соударений. Профиль в этом случае аппроксими-
руется функцией распределения Пирсона 4-го типа с 
учетом полиэнергетического характера пучка. С уве-
личением дозы облучения и концентрации генерируе-
мых ионным пучком дефектов структуры начинают 
сказываться  диффузионные процессы. Сформирован-
ный статистически на первоначальном этапе концен-
трационный профиль выступает в качестве начальной 
функции в диффузионных уравнениях массопереноса. 
В образцах с относительно малыми размерами зерен 
(средний размер 0,08 и 1,4 мкм) существенный вклад 
в перераспределение внедряемых ионов по объему 
мишени дает радиационно-стимулированная диффу-
зия, в том числе и зернограничная. В (мезо)поликри-
сталлических образцах (средний размер 15 и 38 мкм) 
основной вклад дает объемная диффузия и диффузия 
по мигрирующим протяженным дефектам, форми-
рующимся и перестраивающимся в процессе ионной 
имплантации. Широкие максимумы в концентрацион-
ных профилях алюминия, удаленные от поверхности, 
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обусловлены только статистическим распределением 
имплантируемых полиэнергетическим пучком ионов.

Анализ концентрационных профилей имплантиро-
ванных образцов показал, что наряду с внедренными 
ионами алюминия в поверхностном слое  присутству-
ют примеси кислорода и углерода, адсорбированные 
на поверхности из остаточной атмосферы вакуумной 
системы и перемешанные ионным пучком с атомами 
мишени (рис. 2). Максимальная концентрация кисло-
рода (50 ат. %) наблюдается на самой поверхности ма-
териалов и в поверхностном слое толщиной не более 
50 нм. Как и в случае концентрационных профилей 
алюминия, в титане с уменьшением размера зерна 
происходит размытие профилей внедренной приме-
си кислорода. Концентрация углерода не превышает 
10 ат. % на глубине 30 нм от облученной поверхности.

Наличие в поверхностном слое титана атомов алю-
миния, кислорода и углерода приводит к модификации 
структурно-фазового состояния имплантированных 
материалов. На рис. 4 и 5 представлены ПЭМ изо-
бражения титановых материалов после имплантации. 
Для всех титановых материалов наблюдается  при-
сутствие твердого раствора алюминия до 15 ат. % Al 
с параметрами решетки а = 0,2914 нм; с = 0,4658 нм и 
небольшого количества включений оксидов титана и 
алюминия в теле зерна подложки. После имплантации 
также наблюдается (рис. 4, 5) формирование и выде-
ление вторичных фаз оксидов и карбидов алюминия 
и титана в областях, прилежащих к границам зерен 
(рис. 4). С ростом размера зерна наблюдается увели-
чение доли оксидов, формирующихся в объеме зерна 
титановой матрицы на дислокациях. 

На рис. 6 представлены результаты исследования 
микротвердости титана с различным размером зерна 
до и после ионной имплантации. Для титана в нано-
структурном состоянии наблюдается существенное 

увеличение микротвердости (в два раза) в сравнении 
с другими образцами титана. Титановые материа-
лы с мелкозернистом состоянии и в (мезо)поликри-
сталлическом состояниях имеют близкие значения 
микротвердости. Известно, что повышение предела 
текучести и прочности металлических материалов 
основано на соотношении Холла–Петча [8, 9]. Для 
титана до ионной имплантации соотношение Холла–
Петча выполняется. По экспериментальным данным 
был определен коэффициент Холла–Петча, составив-
ший 0,4 МПа⋅м1/2  [3]. Значение коэффициента оказа-
лось несколько выше по сравнению с имеющимися 
в литературе данными, что обусловлено более суще-
ственной зависимостью микротвердости от размера 
зерна для изученных материалов.

После имплантации ионами алюминия наблю-
дается увеличение микротвердости во всем интер-

Рис. 4. ПЭМ изображения микроструктуры поверхностных 
ионно-легированных алюминием слоев титана в ультра-
мелкозернистом (dср = 1,4 мкм) состоянии: а и в – светлополь-
ные изображения; б и г – микродифракционные картины

Рис. 5. ПЭМ изображения микроструктуры поверхностных 
ионно-легированных алюминием слоев титана в крупно-
кристаллическом (dср = 15 мкм) состоянии: а и в – светлополь-

ные изображения; б и г микродифракционные картины

Рис. 6. Микротвердость титановых материалов: 
а – Ti, dср = 0,08 мкм; б – Ti, dср= 1,4 мкм; в – Ti, dср= 15 мкм; г – Ti, 
dср= 38 мкм по глубине поверхностного слоя (y).  – исходный 
титан;  – титан, имплантированный ионами алюминия с дозой 

облучения 5⋅1017 ион/см2
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вале размеров зерен. Сформированные на источнике 
«Диана-2» с дозой облучения 5⋅1017 ион/см2 модифи-
цированные слои характеризуются повышенной ми-
кротвердостью относительно неимплантированных 
материалов по всей глубине имплантированных слоев 
(рис. 6). Для наноструктурного титана максимальная 
микротвердость (12 ГПа) наблюдается на глубину 
100 нм от облученной поверхности. Как было отме-
чено выше, в условиях имплантации формируются 
твердый раствор алюминия в титане и оксидные фазы 
в объеме матричных зерен. Улучшение механических 
свойств титана после имплантации связано с твердо-
растворным и дисперсионным упрочнением. 

Таким образом, в результате  имплантации ионов 
алюминия в титан были получены новые материалы, 
характеризующиеся повышенными механическими 
свойствами за счет модифицирования структуры и 
фазового состава поверхностных слоев. Титановые 
образцы с ионно-легированными слоями могут быть 
перспективными конструкционными материалами 
нового поколения, способными заменить крупнокри-
сталлические титановые материалы.

Заключение
Исследованы элементный состав, структурно-

фазовое состояние и механические свойства титана до 
и после ионной имплантации алюминия на ускорите-
ле «Диана-2» с дозой облучения 5⋅1017 ион/см2 в зави-
симости от размера зерна исходной мишени (0,08; 1,4; 
15 и 38 мкм). Обнаружено увеличение толщины мо-
дифицированных слоев с уменьшением размера зерен 
исследуемых материалов. Показано, что в образцах с 
мелким размером зерна (0,08 и 1,4 мкм) в формиро-
вание профилей внедряемых ионов по глубине суще-
ственный вклад дает радиационно-стимулированная 
диффузия (в том числе и зернограничная), а в (мезо)
поликристаллических образцах (средний размер 15 и 
38 мкм) – диффузия по мигрирующим протяженным 
дефектам, формирующимся и перестраивающимся в 
процессе ионной имплантации. Установлено, что до-
полнительное формирование вторичных оксидных 
фаз в матрице твердого раствора алюминия в титане в 
условиях ионного облучения приводит к упрочнению 
поверхностных слоев титановых образцов. Сфор-
мированные модифицированные слои характеризу-

ются повышенной микротвердостью относительно 
неимплантированных материалов. Улучшение физико-
механических свойств связано с твердорастворным и 
дисперсным упрочнением. Стабилизация структуры 
мелкозернистых и наноструктурных материалов про-
исходит путем закрепления границ зерен и их стыков 
частицами вторичных фаз. Сделано заключение о пер-
спективности промышленного внедрения полученных 
новых титановых материалов с модифицированными 
ионно-легированными слоями.
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Structural state and phase composition of titanium surface layers implanted by aluminium

I.A. Kurzina, I.A. Bozhko, G.A. Vershinin, A.I. Smirnov, 
V.A. Bataev, Yu.P. Sharkeev

The results of the microstructure, phase composition and mechanical properties investigations of titanium in different 
structural state (grain sizes 0,1 μm; 1,4 μm; 15 and 38 μm) after the Al ions implantation using Diana-2 source at dose of 
irradiation 5·1017 ion/cm2  and an accelerating voltage 60 keV are presented. A dependence of depth penetration implanted 
aluminum ions in polycrystalline titanium from the grain size initial samples is analyzed. Infl uence of the graine sizes and ion 
implantation regimes on structural state and phase composition and mechanical properties was observed.

Key words: ion implantation, nanostructural titanium, microstructure.
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Изучена кинетика изменений структуры и фазового состава на поверхности и в приповерхностном слое при цикли-
ческом спекании системы ZrO2 – MgO с разным содержанием MgO. Показано, что на поверхности раньше чем в припо-
верхностном слое устанавливается термодинамическое равновесие, при этом она в отличие от приповерхностного слоя 
обеднена по MgO.
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Введение

Большинство оксидов металлов относится к классу 
тугоплавких соединений. Для спекания порошковых 
заготовок этих материалов необходимы температуры 
около 2000 оС и выше. Альтернативой высокотемпе-
ратурному спеканию может служить спекание при 
меньшей температуре, но с большей продолжительно-
стью изотермической выдержки. Выбор оптимальной 
продолжительности спекания в таком случае должен 
основываться на результатах исследований кинетики 
структурно-фазовых изменений в спекаемых систе-
мах. Одним из подходов, позволяющих проследить за 
влиянием длительности изотермической выдержки на 
фазовый состав и структуру материалов, является ци-
клическое спекание, исследования в этом случае про-
водятся на одной партии образцов.

В данной работе изучено влияние суммарной 
длительности изотермической выдержки при ци-
клическом спекании на фазовый состав и структуру 
материалов системы ZrO2 – MgO с различным соот-
ношением компонентов.

Материалы и методики исследований
В качестве исходного материала в работе исполь-

зовались порошки системы ZrO2 – MgO, полученные 
термическим разложением водных растворов сме-

сей азотнокислых солей циркония и магния в низ-
котемпературной плазме. Соотношение компонен-
тов в порошках соответствовало доэвтектоидному 
(8.6 мольн. % MgO), эвтектоидному (13.8 мольн. % 
MgO) и заэвтектоидному (25.4, 35, 43.3 мольн. % 
MgO) составам. Порошки формовались в стальной 
пресс-форме и спекались на воздухе в электропечи с 
нагревателями из хромита лантана. Спекание образ-
цов осуществлялось в режиме циклических изотер-
мических выдержек в течение часа при температуре 
1650 оС. Нагрев производился со скоростью 300 оС/ч, 
охлаждение от температуры спекания до 1000 оС со 
скоростью 160 оС/ч и далее до комнатной темпера-
туры со скоростью 50 оС/ч. После каждого цикла 
проводились рентгенофазовые и структурные иссле-
дования поверхности и приповерхностного слоя об-
разцов. Для этой цели часть образцов всех составов 
перед структурными и фазовыми исследованиями 
подвергалась шлифовке и полированию со снятием 
слоя толщиной не менее 200 мкм. Анализируемая 
поверхность другой части образцов не подвергалась 
механическим обработкам.

Структура керамики исследовалась посредством 
оптической и растровой электронной микроскопии. 
Фазовый состав образцов анализировался по рентге-
новским дифрактограммам, полученным при CuKα 
излучении. Количественное содержание фаз диокси-
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да циркония рассчитывалось по соотношению инте-
гральных интенсивностей линий кубической, тетра-
гональной и моноклинной фаз [1]. Размер областей 
когерентного рассеяния (ОКР) и микродисторсии 
кристаллической решетки в образцах рассчитывался 
из дифракционных максимумов на малых и больших 
углах дифракции соответственно [2].

Результаты и их обсуждение

Согласно диаграмме состояния в системе ZrO2 – 
MgO имеет место ограниченная растворимость оксида 
магния в оксиде циркония, приводящая к образованию 
низкотемпературного моноклинного и высокотем-
пературных тетрагонального и кубического твёрдых 
растворов [3]. По данным рентгенофазовых исследо-
ваний, после одного часа изотермической выдержки 
на поверхности образцов доэвтектоидного состава и в 
приповерхностном слое присутствовали кубическая, 
тетрагональная и моноклинная модификации диок-
сида циркония и цирконат магния Mg2Zr5O12, именуе-
мый в литературе δ-фазой [4]. Несмотря на отсутствие 
качественных отличий в фазовом составе этих образ-
цов на поверхности и в приповерхностном слое, име-
лась разница в объёмной доле высокотемпературной 
кубической модификации диоксида циркония, на по-
верхности её содержание составляло более 70 %, а в 
приповерхностном слое около 50 %.

Поверхность и приповерхностный слой образцов 
эвтектоидного состава после одного цикла спекания 
не отличались по фазовому составу и количественно-
му соотношению фаз. На рентгенограммах присут-
ствовали дифракционные максимумы кубической и 
моноклинной модификаций ZrO2. Доля кубической 
модификации составляла в среднем 95 %.

В образцах системы ZrO2 – MgO заэвтектоидно-
го состава после одного цикла спекания поверхность 
и приповерхностный слой не отличались по фазо-
вому составу. На рентгенограммах присутствовали 
дифракционные максимумы, соответствующие ку-
бической и моноклинной модификациям ZrO2, MgO 
и δ-фазы. При этом соотношение объёмных долей 
высокотемпературной и низкотемпературной моди-
фикаций диоксида циркония на поверхности и в при-
поверхностном слое было одинаковым, но имелась 
разница в количестве MgO. Измерения отношения 
суммарной интегральной интенсивности рефлексов 
MgO к интегральной интенсивности рефлексов ZrO2 
показало, что в приповерхностном слое объёмное со-
держание оксида магния значительно превосходит 
его объёмное содержание на поверхности.

На рис. 1 представлены зависимости содержания 
кубической модификаций ZrO2 от суммарной длитель-
ности изотермической выдержки на поверхности об-
разцов и в приповерхностном слое. По мере увеличе-
ния числа циклов спекания в образцах доэвтектоидного 
и заэвтектоидного составов как на поверхности, так и в 
приповерхностном слое происходили изменения в фа-
зовом составе. Увеличение продолжительности спека-
ния образцов доэвтектоидного состава системы ZrO2 – 
MgO привело к исчезновению высокотемпературных 
модификаций ZrO2 на поверхности образцов. После 
20 ч суммарной изотермической выдержки на рентге-
новских дифрактограммах, снятых с поверхности, при-
сутствовали дифракционные максимумы моноклинной 
модификации ZrO2 и δ-фазы. В приповерхностном 
слое образцов доэвтектоидного состава, напротив, с 
увеличением числа циклов спекания доля кубической 
модификации ZrO2 возрастала, и после 20 циклов её ко-
личество составило более 95 %. Дифракционные мак-
симумы тетрагональной модификация ZrO2 на рентге-

нограммах, снятых с приповерхностного 
слоя образцов доэвтектоидного состава, 
слабо различались на уровне фоновой ин-
тенсивности уже после второго часа изо-
термической выдержки. 

Увеличение длительности спекания 
не оказало влияния на фазовый состав 
образцов эвтектоидного состава систе-
мы ZrO2 – MgO. На поверхности и в 
приповерхностном слое этих образцов 
присутствовали кубическая и моноклин-
ная модификации ZrO2, количественное 
соотношение которых сохранялось не-
изменным на протяжении всего экспе-
римента по циклическому спеканию.

В образцах заэвтектоидного соста-
ва увеличение суммарной продолжи-
тельности изотермической выдержки 

    
а                                                                          б

Рис. 1. Зависимость количества кубической фазы ZrO2 от суммарной дли-
тельности изотермической выдержки при циклическом спекании на поверх-

ности (а) и в приповерхностном слое образцов (б) для составов: 
1 ● – ZrO2(8,6 мольн. % MgO); 2 ▲ – ZrO2 (13,9 мольн. % MgO); 

3 ■ – ZrO2(25,4 мольн.% MgO); 4 ∆ – ZrO2(35 мольн. % MgO); 
5 ○ – ZrO2 (43,3 мольн. % MgO).
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сопровождалось увеличением доли кубической мо-
дификации и соответственно уменьшением доли 
моноклинной модификации диоксида циркония как 
на поверхности, так и в приповерхностном слое. 
Максимальное количество кубической модификации 
ZrO2 при увеличении продолжительности спекания 
на поверхности и в приповерхностном слое соста-
вило около 95 %. Однако на поверхности образцов 
максимальное количество высокотемпературной мо-
дификации диоксида циркония было уже после пяти 
циклов спекания, а в приповерхностном слое только 
после 30 циклов.

На рис. 2 показаны зависимости отношения сум-
марной интегральной интенсивности рентгеновских 
дифракционных максимумов MgO и ZrO2 на по-
верхности и в приповерхностном слое образцов за-
эвтектоидного состава системы ZrO2 – MgO. Видно, 
что количество оксида магния для всех образцов в 
приповерхностном слое значительно превышало 
его количество на поверхности. С увеличением про-
должительности спекания его содержание уменьша-
лось и на поверхности, и в приповерхностном слое 
образцов. Однако на рентгеновских дифрактограм-
мах, снятых с поверхности образцов, дифракци-
онные максимумы MgO не различались на уровне 
фона для составов с оксидом магния 25,4 мольн.% и 
35 мольн. % после 30 циклов спекания и после 50 ци-
клов спекания для состава с 43,3 мольн. %. В припо-
верхностном слое образцов уменьшение количества 
оксида магния наблюдалось до 15 циклов спекания, 
и в дальнейшем при увеличении длительности спе-
кания его количество исходя из соотношения инте-
гральных интенсивностей ZrO2 и MgO сохранялось 
неизменным.

Фазовый состав в подобных керамиках при 
циклическом спекании, включающем нагрев, изо-

термическую выдержку и охлажде-
ние, контролируется обратимыми 
диффузионным и бездиффузионным 
фазовыми переходами высокотем-
пературных и низкотемпературной 
полиморфных модификаций диокси-
да циркония и диффузией катионов 
магния. Вследствие высокого пар-
циального давления паров MgO в 
формировании фазового состава на 
поверхности керамик существенный 
вклад вносит его испарение (давление 
паров при температуре 1500 оС ZrO2 – 
1·10–7 Па, MgO – 1·10–2 Па). Для об-
разцов доэвтектоидного состава изо-
термические выдержки согласно 
диаграмме состояния производились 
в области смеси тетрагонального 
и кубического твёрдых растворов. 

С увеличением времени изотермической выдерж-
ки на поверхности постепенно уменьшалась кон-
центрация MgO и возрастала доля тетрагонального 
твёрдого раствора. Медленное охлаждение после 
изотермической выдержки образцов, особенно в 
области ниже 1000 оС, привело к переходу тетраго-
нального твёрдого раствора в моноклинный твёр-
дый раствор. Таким образом, имеющая место раз-
ница в фазовом составе на поверхности и в объёме 
образцов доэвтектоидных составов обусловлена, 
главным образом, испарением оксида магния с по-
верхности, что согласуется с [5].

Pезультаты расчётов размеров областей когерент-
ного рассеяния рентгеновских лучей (ОКР) кубической 
модификации ZrO2 на поверхности и в приповерхност-
ном слое образцов после спекания показали, что на по-
верхности образцов доэвтектоидного состава величина 
ОКР уменьшалась с увеличением суммарной длитель-
ности изотермической выдержки в среднем от 40 нм в 
образцах после одного часа спекания до 20 нм к момен-
ту исчезновения кубической фазы. В приповерхност-
ном слое образцов доэвтектоидного состава размер 
ОКР с увеличением числа циклов спекания оставался 
без изменений и составлял около 25 нм. В образцах эв-
тектоидного состава размер ОКР с увеличением числа 
циклов спекания уменьшался как на поверхности, так и 
в приповерхностном слое. В образцах заэвтектоидного 
состава размер ОКР кубической модификации ZrO2 с 
увеличением длительности изотермических выдержек, 
напротив, только возрастал как на поверхности, так и в 
приповерхностном слое.

Полученные зависимости изменения микроди-
сторсии кубической фазы ZrO2 от суммарной дли-
тельности изотермической выдержки при цикличе-
ском спекании позволяют сделать заключение, что 
на поверхности и в приповерхностном слое образцов 

   
а                                                                          б

Рис. 2. Зависимость отношения интегральной интенсивности 
рентгеновских отражений ZrO2 и MgO от суммарной длительности 
изотермической выдержки при циклическом спекании на поверхности 

образцов (а) и в приповерхностном слое (б) для составов: 

1  – ZrO2(25,4 мольн.% MgO); 2  – ZrO2(35 мольн. % MgO); 
3)  – ZrO2 (43,3 мольн. % MgO)
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доэвтектоидного состава микродисторсия кубической 
решётки с увеличением числа циклов спекания только 
уменьшалась. В образцах эвтектоидного состава, на-
против, микродисторсия возрастала и на поверхности, 
и в приповерхностном слое. На поверхности образцов 
заэвтектоидного состава величина деформации кри-
сталлической решётки при увеличении длительности 
спекания оставалась без изменений, в приповерхност-
ном слое увеличение числа циклов спекания сопро-
вождалось уменьшением величины микродисторсии 
кристаллической решётки кубической фазы ZrO2.

Наибольший размер зёрен кубического твёрдого 
раствора ZrO2 в исходном состоянии керамик наблю-
дался в образцах доэвтектоидных и эвтектоидных 
составов, рис. 3. Увеличение числа циклов спека-
ния привело к монотонному росту среднего размера 

Рис. 3. Зависимость среднего размера зёрен 
кубического твёрдого раствора ZrO2 от сум-
марной длительности изотермической вы-

держки при циклическом спекании: 
1  – ZrO2(8,6 мольн.% MgO); 2  – ZrO2 
(13,9 мольн. % MgO); 3  – ZrO2(25,4 
мольн.% MgO); 4  – ZrO2(35 мольн. % MgO); 

5  – ZrO2 (43,3 мольн. % MgO)

мя как в доэвтектоидных составах после 50 циклов 
средний размер зёрен кубического твёрдого раствора 
ZrO2 составил 26 мкм. В керамиках заэвтектоидных 
составов средний размер зёрен кубического твёрдо-
го раствора ZrO2 в исходном состоянии находился 
в пределах 3…5 мкм. После 50 часов спекания наи-
меньший средний размер зёрен обнаружен в керами-
ках ZrO2 (43,3 мольн. % MgO) и составил 8 мкм. Для 
керамик ZrO2(25,4 мольн. % MgO) и ZrO2(35 мольн. 
% MgO) после 50 часов спекания максимум в рас-
пределениях зёрен по размерам кубического твёрдо-
го раствора ZrO2 сформирован зёрнами, размер кото-
рых не превышал 23 и 20 мкм соответственно.

Таким образом, приведённые выше результаты 
исследований показали, что система ZrO2 – MgO 
эвтектоидного состава при спекании быстрее доэв-
тектоидного и заэвтектоидного составов приходит в 
термодинамическое равновесие. В доэвтектоидных и 
заэвтектоидных составах термодинамическое равно-
весие при спекании быстрее устанавливается на по-
верхности и гораздо медленнее в приповерхностных 
слоях материалов. В процессе спекания доэвтекто-
идного состава системы ZrO2 – MgO на поверхности 
образцов доля высокотемпературной кубической мо-
дификации уменьшается до полного исчезновения, а 
в приповерхностных слоях возрастает. Независимо 
от соотношения компонентов в системе ZrO2 – MgO 
поверхность в отличие от приповерхностного слоя 
обеднена по количеству MgO.
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Кinetics of structural-phase changes in cyclic sintering powder system ZrO2 – MgO

Promakhov V.V., Buyakova S.P., Sameischeva T.S., Ruktuev A.A., Kulkov S.N.

The kinetics of changes in the structure and phase composition on the surface and subsurface layer under cyclic sintering 
of ZrO2 – MgO with different contents of MgO were studed. It is shown that on the surface earlier than in the surface layer of 
the thermodynamic equilibrium is established.

Key words: sintering, phase structure, structure, solid solution.

зёрен кубического твёрдого раствора ZrO2. Причём 
для образцов эвтектоидного состава после 30 циклов 
спекания наблюдается более интенсивный рост зё-
рен в отличие от доэвтектоидного. Так, после 50 ча-
сов спекания в распределениях зёрен по размерам 
для эвтектоидного состава максимум сформирован 
зёрнами, размер которых составил 38 мкм, в то вре-



ОБРАБОТКА  МЕТАЛЛОВ

№ 3 (52) 2011 69

МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЕ

УДК 621.793.18

ОСОБЕННОСТИ ВЛИЯНИЯ ЭЛЕКТРОННО-ПУЧКОВОЙ ОБРАБОТКИ
 НА ПОВЕРХНОСТЬ СТАЛИ 45 

ПОСЛЕ ЭЛЕКТРОВЗРЫВНОГО БОРОМЕДНЕНИЯ*
Е. С. ВАЩУК, аспирантка,
Е. А. БУДОВСКИХ, доктор техн. наук, доцент,
В. Е. ГРОМОВ, доктор физ.-мат. наук, профессор
(СибГИУ, г. Новокузнецк),
Ю. Ф. ИВАНОВ, доктор физ.-мат. наук, вед. науч. сотр.
(ИСЭ СО РАН, г. Томск),
А.М. ТЕПЛЫХ, аспирант,
Е. А. ДРОБЯЗ, кандидат техн. наук
(НГТУ, г. Новосибирск)

Статья поступила 30 августа 2011 года

Ващук Е.С. – 654007, г. Новокузнецк, ул. Кирова, 42,
Сибирский государственный индустриальный университет, 

е-mail: vaschuk@bk.ru, budovskih_ea@physics.sibsiu.ru

Методами лазерной интерферометрии, сканирующей электронной микроскопии, рентгеноспектрального и рент-
геноструктурного анализа изучены особенности рельефа поверхности, элементный и фазовый состав зоны электро-
взрывного боромеднения и последующей электронно-пучковой обработки стали 45. Показано, что обработка приводит 
к уменьшению шероховатости поверхности, залечиванию микротрещин, изменению параметров дендритной кристал-
лизации и стабилизации фазового состава зоны легирования. 

Ключевые слова: электровзрывное легирование, боромеднение, электронно-пучковая обработка, рельеф поверх-
ности, дендритная кристаллизация, микротрещины, фазовый состав. 

____________________
* Работа выполнена в рамках реализации ФЦП «Научные и научно-педагогические кадры инновационной Рос-

сии» на 2009–2013 гг. (Гос. контракты №№ 14.740.11.0693, 14.740.12.0858). 

Введение 

В последние годы получили развитие методы упроч-
нения поверхности металлов и сплавов с использова-
нием концентрированных потоков энергии, в том числе 
электронно-лучевые и плазменные [1–4]. В отличие от 
традиционных способов химико-термической обработ-
ки [5] они характеризуются кратковременным и локаль-
ным высокоэнергетическим воздействием на поверх-
ность, которое позволяет повышать ее функциональные 
свойства, такие как износо-, жаро- и коррозионную 
стойкость, в несколько раз. Основным их достоинством 
является возможность осуществления поверхностного 
легирования, при котором резко сокращается расход ле-
гирующих элементов, а эффект повышения свойств по-
верхности оказывается значительным. 

Упрочнение поверхности с использованием кон-
центрированных потоков энергии может проводиться 
при сочетании нескольких методов обработки, напри-
мер, электровзрывного легирования (ЭВЛ) и последу-
ющей электронно-пучковой обработки (ЭПО) [6, 7]. 

В работе [8] изучены особенности структурно-
фазовых состояний и свойств поверхностных слоев 
стали 45 после электровзрывного боромеднения. По-
казано, что обработка приводит к формированию ре-
льефа, обусловленного конденсацией на поверхности 
облучения частиц продуктов взрыва медной фольги и 
порошка бора. Микротвердость поверхности увели-
чивается по сравнению с основой в 5–7 раз. При этом 
глубина упрочнения достигает 30 мкм. Повышение 
микротвердости происходит вследствие формирова-
ния градиентной мелкодисперсной структуры, вклю-
чающей бориды FeB, Fe2B, Fe23(C, B)6, В4С и Cu. В 
работе [9] показано, что последующая ЭПО приводит 
к понижению микротвердости на поверхности леги-
рования до четырех раз по сравнению с микротвер-
достью поверхности после электровзрывного боро-
меднения, но увеличивает глубину упрочнения до 200 
мкм. Целью данной работы явилось изучение рельефа, 
элементного и фазового состава поверхностных слоев 
стали 45 после электровзрывного боромеднения и по-
следующей электронно-пучковой обработки.
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Материалы и методы исследования

Обработке подвергали образцы стали 45 в отож-
женном состоянии цилиндрической формы, диаме-
тром 20 и высотой 5 мм. Технологические особенно-
сти ЭВЛ рассмотрены в работе [10]. Плазменная струя 
продуктов взрыва служит как для нагрева поверхно-
сти, так и для легирования образующегося расплава. 
Особенностями струи, которые определяют результа-
ты обработки, являются ее многофазный состав, вклю-
чающий конденсированные частицы продуктов взры-
ва фольги и порошковой навески, вводимой в область 
взрыва, а также неоднородное строение, обусловлен-
ное тем, что конденсированные частицы отстают от 
плазменного компонента и располагаются преиму-
щественно в тылу струи. ЭВЛ позволяет сконцентри-
ровать за короткий промежуток времени (100 мкс) 
высокую плотность мощности (~ 1 ГВт/м2) в тонких 
(~ 10 мкм) поверхностных слоях материалов и дает 
возможность провести и оплавление, и легирование 
без выплеска расплава, развивающегося вследствие 
неоднородного давления (~ 10 МПа) плазменной 
струи на облучаемую поверхность. ЭВЛ и ЭПО хо-
рошо сочетаются друг с другом. Они имеют сопоста-
вимые значения поглощаемой плотности мощности и 
времени импульса, диаметра и глубины зоны воздей-
ствия. Вместе с тем ЭПО не оказывает такого большо-
го давления на поверхность, как импульсная плазмен-
ная струя продуктов, сформированная из продуктов 
электрического взрыва проводника. 

ЭВЛ проводили в режиме, который обеспечивает 
поглощаемую плотность мощности, равную 8,6 ГВт/м2. 
Взрываемая медная фольга имела толщину 20 мкм и мас-
су 35 мг. В области взрыва размещали порошок аморф-
ного бора массой 20 мг. При этом отношение атомных 
концентраций бора и меди в струе составляло 3,5. 

Последующую ЭПО поверхности легирова-
ния осуществляли на установке «Соло» Института 
сильноточной электроники СО РАН при следую-
щих основных параметрах облучения: поглощаемая 
плотность мощности пучка электронов qe = 2,0, 2,5 и 
3,0 ГВт/м2, длительность импульсов τ = 100 мкс; 
частота их следования f = 0,3 Гц; число импульсов 
N = 10. Обработку осуществляли в среде аргона при 
давлении 0,02 Па. 

Рельеф поверхности образцов после ЭВЛ изуча-
ли с помощью оптического интерферометра Zygo 
NewViewTM 7300 и сканирующего электронного ми-
кроскопа Carl Zeiss EVO50. Рентгеноспектральный 
анализ зоны обработки определяли, используя энер-
годисперсионный рентгеновский микроанализатор 
EDS X-Act, являющийся приставкой сканирующего 
электронного микроскопа Carl Zeiss EVO50. Рентге-
ноструктурный анализ выполняли на дифрактометре 
ARL X’TRA в медном Kα-излучении. 

Результаты и обсуждение

Рентгеноспектральный микроанализ поверхности 
после комбинированной обработки показал (рис. 1), 
что она содержит следующие элементы: Fe, Cu, Mn, 
C, Cr и Si. В таблице представлено относительное со-
держание этих элементов в анализируемом объеме. 
Видно, что содержание меди на поверхности превы-
шает 6 %, что соответствует результатам анализа, при-
веденным в работе [6]. 

Рис. 1. Рентгеновский спектр поверхности стали 45, 
подвергнутой электровзрывному боромеднению 
и последующей электронно-пучковой обработке 

при qe = 2,0 ГВт/м2, τ = 100 мкс и N = 10 имп.

Относительное содержание Fe, Cu, Mn, C, 
Cr, Si в анализируемом объеме

Элемент Весовой % Атомный % 
C K 0.40 1.7
Si K 0.45 0.82
Cr K 0.29 0.28
Mn K 0.53 0.45
Fe K 92.07 91.71
Cu K 6.26 5.04
Итого 100.00 100

Сканирующая электронная микроскопия показала, 
что ЭВЛ сопровождается формированием на поверхно-
сти структуры, характеризующейся наличием пор, ми-
кротрещин, закристаллизовавшихся капель взрываемой 
фольги и их конгломератов с частицами бора, напыляе-
мых на поверхность из тыла струи (рис. 2, а). При всех 
выбранных режимах ЭПО сопровождается повсемест-
ным плавлением поверхности и объединением покры-
тия с нижележащей зоной легирования (рис. 2, б). 

Релаксация термических напряжений, возникаю-
щих в поверхностном слое в результате импульсного 
характера обработки, приводит к формированию на по-
верхности системы микротрещин, которые разбивают 
ее на фрагменты с размерами от 30 до 60 мкм (рис. 2, б). 
Можно предположить, что трещины развиваются либо 
по границам ячеек кристаллизации, либо вдоль границ 
зерен. В некоторых местах поверхности наблюдает-
ся залечивание микротрещин, образовавшихся после 
предыдущего импульса обработки (рис. 2, в, г). 

Исследования шероховатости поверхности показа-
ли (рис. 3), что после ЭПО поверхность электровзрыв-
ного боромеднения значительно выглаживается. 
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После ЭВЛ параметр шероховатости Ra = 5,2 мкм, а 
после ЭПО в центре образца он равен 2,9; 1,7 и 2,9 
при qe, равной 2,0, 2,5 и 3,0 ГВт/м2 соответственно. 

Исследования при большом увеличении обнару-
жили (рис. 4), что высокоскоростная кристаллиза-
ция расплава после ЭПО приводит к формированию 
дендритной структуры зоны легирования. Дендриты 
имеют оси первого и второго порядка. Обращает на 
себя внимание то, что в близко расположенных друг 
от друга областях дендриты имеют различные на-
правления роста и разные междендритные параме-
тры. Увеличение qе сопровождается ростом средних 
значений междендритных параметров. Они состав-
ляют 0,50; 0,66 и 1,00 мкм при значениях qе, равных 
2,0; 2,5 и 3,0 ГВт/м2 соответственно. 

Эти значения позволяют оценить скорость охлаж-
дения υ по формуле 

A
dn =−υ , где d – дендритный па-

раметр, мкм, n и A – постоянные коэффициенты. По-
скольку для сталей характерные значения A  = 2,3⋅102, 
n  = 0,45 [11], для υ  получаются следующие значе-
ния: (1,6, 0,9 и 0,4)·105 К/с соответственно. Они согла-

суются с известными данными, согласно которым па-
раметры дендритной структуры определяются 
скоростью охлаждения расплава и оси второго поряд-
ка не образуются уже при скорости охлаждения, пре-
вышающей ~106 К/с [12]. Сопоставляя их, можно от-
метить, что, с одной стороны, при увеличении qе 
наблюдается уменьшение υ, однако, с другой стороны, 
при увеличении qе увеличивается градиент температу-
ры по глубине, и, следовательно, υ должна возрастать. 
Это противоречие можно объяснить тем, что, как из-
вестно [13], на параметры дендритов влияет не только 
скорость охлаждения, но и химический состав сплава. 
По-видимому, в данном случае заметно отличающие-
ся в соседних областях значения междендритных па-
раметров обусловлены химической неоднородностью 
зоны легирования, которая возникает в результате рас-
творения при ЭПО покрытия, формирующегося на 
поверхности сразу после ЭВЛ (рис. 2, а).

Идентификация рентгенограмм стали 45 после ком-
бинированной обработки в различных режимах пока-
зывает наличие на поверхности следующих фаз: α-Fe, 
Cu, Fe23(C, B)6, FeB. Интенсивность пика (110), соот-
ветствующего α-Fe, принимает максимальное значение 
при qе = 2,0 ГВт/м2 и qе = 3,0 ГВт/м2, а при qе = 2,5 ГВт/м2 
она незначительно уменьшается. Полуширина пиков 
(110)α при разных значениях поглощаемой плотности 
мощности также изменяется немонотонно. Известно 
[14], что медь и γ-Fe имеют ГЦК-решетку с близкими 
межплоскостными параметрами. Ранее в работах [6, 7] 
показано наличие в зоне ЭПО остаточного аустенита. 
Интенсивность пика (200), соответствующего меди и 
(или) остаточному аустениту, принимает максималь-
ное значение при qe = 2,5 ГВт/м2, а при qе = 3,0 ГВт/м2 

наблюдается исчезновение пика (311) 
этих фаз. Сопоставляя рентгенограммы 
поверхности стали 45 сразу после элек-
тровзрывного боромеднения [8] и после 
ЭПО (рис. 5, б, в, г), можно отметить, что 
пики, соответствующие боридам Fe2B и 
В4С исчезают, а интенсивность пиков, со-
ответствующих Fe23(C, B)6, уменьшается. 
Таким образом, влияние ЭПО на фазовый 
состав сводится к растворению боридов 
Fe2B и В4С в слое, уменьшению содер-
жания аустенита, перераспределению 
меди и увеличению содержания α-Fe. 

Рис. 4. Дендритная структура поверхностных слоёв стали 45, выявляемая 
сканирующей электронной микроскопии после электровзрывного боромедне-

ния и последующей электронно-пучковой обработки при qе, ГВт/м
2: 

а – 2,0; б – 2,5; в – 3,0 

Рис. 3. Профилограммы поверхности стали 45 после 
электровзрывного боромеднения (a) и последующей ЭПО 

(б) при qe = 2,0 ГВт/м2

Рис. 2. Рельеф поверхности стали 45 после электровзрыв-
ного боромеднения (a) и последующей ЭПО при qe, ГВт/м

2:
б – 3,0, в – 2,0;  г – 3,0  (Прямоугольником (в) выделена область 
рентгеноспектрального микроанализа; стрелками  (в и г) показа-

ны залеченные микротрещины)
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Это коррелирует с данными, представленными в ста-
тье [9], согласно которым микротвердость поверхности 
электровзрывного боромеднения после ЭПО уменьша-
ется, а в глубине зоны обработки растет.

Рис. 5. Фрагменты дифрактограмм ста-
ли 45 после электровзрывного боромед-
нения (а) и последующей электронно-
пучковой обработки при qе, ГВт/м

2: 
б – 2,0; в – 2,5, г – 3,0

Выводы
Электронно-пучковая обработка поверхности 

стали 45 после электровзрывного боромеднения при-
водит к уменьшению шероховатости поверхности, 
залечиванию микротрещин, изменению параметров 
дендритной кристаллизации и стабилизации фазово-
го состава зоны легирования. 
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The infl uence of electron beam treatment on a surface of steel 45 after electroexplosive borocoppering

E.S. Vaschuk, E.A. Budovskikh, V.E. Gromov, Yu.F. Ivanov, A.M. Teplykh, E.A. Drobyaz

Methods by laser interferometry, scanning electronic microscopy, X-ray microanalysis and X-ray analysis features of a 
surface relief, element and phase structure of a zone electroexplosive borocoppering after subsequent electron beam treatment 
of steel 45 are investigated. It is shown, that treatment leads to reduction of a roughness of a surface, healing of microcracks, 
change of parameters dendritic crystallization and stabilization of phase structure of a zone alloying. 

Key words: electroexplosive alloying, borocoppering, electron beam treatment, surface relief, dendritic crystallization, 
microcracks, phase constitution. 
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Исследована микроструктура покрытий на основе диоксида титана, содержащих частицы серебра. Покрытия сфор-
мированы на медных субстратах детонационным напылением композиционных порошков TiO2-2.5об.%Ag. Управление 
температурой и скоростью напыляемых частиц возможно путем изменения степени заполнения ствола детонационной 
пушки взрывчатой газовой смесью. В зависимости от условий напыления частицы, формирующие покрытия, оказыва-
ются частично или полностью расплавленными. При реализации холодных режимов напыления плавления диоксида 
титана не достигается, а частицы серебра оказываются расплавленными. Капли расплава серебра претерпевают коалес-
ценцию, в результате которой в покрытиях наблюдаются агломераты серебра размером несколько микрон. При увели-
чении температуры и скорости напыляемых композиционных частиц капли расплава серебра диспергируются на более 
мелкие, что приводит к образованию субмикронных и наночастиц серебра в напыленном покрытии.
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Введение

Диоксид титана привлекает большое внимание 
исследователей  благодаря широкому спектру инте-
ресных свойств, проявляя себя как катализатор [1], 
антибактериальный компонент, биосовместимый ма-
териал [2] и материал с варьируемой электрической 
проводимостью [3]. При поглощении ультрафиолето-
вого излучения диоксид титана образует электронно-
дырочные пары и становится активным в процессах 
фотокатализа. С использованием фотокаталитических 
реакций создаются технологии очистки воздуха и во-
дных сред от токсичных загрязнителей и болезнетвор-
ных бактерий. Свойства диоксида титана зависят от 
кристаллической структуры его модификации и могут 
быть изменены допированием – введением в решетку 
диоксида титана ионов других металлов, а также до-
бавлением частиц других фаз. Для таких применений 

диоксида титана, как антибактериальные поверхности 
и катализ, целесообразно наносить его на подложки 
или носитель. Для поверхностей теплообменников 
кондиционеров актуален вопрос о возможности фор-
мирования слоев из TiO2 на поверхности медных суб-
стратов. В качестве добавок к диоксиду титана в ряде 
работ предложено использовать частицы серебра, обе-
спечивающие «сток» электронов и повышающие тем 
самым потенциал диоксида титана как фотокатали-
затора [4]. Частицы серебра могут играть роль непо-
средственно антибактериального компонента [5].

Отсутствие у диоксида титана пластичности 
указывает на целесообразность выбора высокотем-
пературных методов для нанесения покрытий на 
его основе [6]. Детонационное напыление является 
перспективным методом нанесения покрытий с хо-
рошей адгезией [7]. Микроструктура и свойства по-
верхности покрытий, сформированных при высоких 
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температурах, определяются несколькими факторами: 
температурой частиц, их скоростью и протеканием 
химических реакций и фазовых превращений. Для 
практического применения поверхностная пористость 
покрытий из диоксида титана может обеспечить бо-
лее благоприятные условия для активного действия 
частиц-включений серебра как антибактериального 
компонента. Для того чтобы обеспечить эффективное 
антибактериальное действие серебра, предпочтитель-
но иметь его в покрытиях в виде наночастиц. В дан-
ной работе исследовалась микроструктура покрытий, 
полученных в различных режимах детонационного 
напыления порошков TiO2-2.5об. % Ag для определе-
ния условий диспергирования частиц серебра, претер-
певающих плавление в процессе напыления.

Экспериментальная часть
Композиционные порошки TiO2-2.5об. % Ag го-

товили механической обработкой смесей порошков 
диоксида титана (в модификации рутила) и серебра 
в мельнице АГО-2 при ускорении шаров 200 м·с-2 в 
течение 5 мин. Поскольку композиционная смесь со-
держала значительную долю частиц размером менее 
5 мкм, которые непригодны для детонационного на-
пыления, использовали дополнительную операцию 
агломерации порошка с раствором поливинилового 
спирта с последующей сушкой и рассевом на сите. По-
лученный в результате агломерации порошок содержал 
композиционные частицы размером 10…60 мкм. 

Эксперименты по получению покрытий проводи-
лись на установке детонационного напыления CCDS 
2000 [7], разработанной в ИГиЛ СО РАН. При дето-
национном напылении ствол установки длиной 850 
и диаметром 20 мм заполняется взрывчатой газовой 
смесью C2H2+1.05O2, продукты детонации которой 
создают восстановительную атмосферу напыления. 
Через отверстие диаметром 2 мм в боковой стенке с 
помощью штатного дозатора вбрасывается порция 
порошка, затем с помощью электрического разряда 
инициируется детонация. Продукты детонации, рас-
ширяясь, разгоняют частицы порошка и нагревают их. 
Компьютерное управление детонационным процессом 
позволяет точно заполнять ствол взрывчатой газовой 
смесью и тем самым варьировать энергетическое воз-
действие на частицы напыляемого материала. В дан-
ной работе производилось напыление серии образцов 
при различном заполнении ствола установки газовой 
смесью. Для теоретического расчета параметров на-
пыляемых частиц использовалась математическая 
модель [8]. Результаты расчетов согласно этой модели 
хорошо согласуются с экспериментально измеренны-
ми температурами и скоростями частиц. 

Для проведения электронно-микроскопических ис-
следований был использован сканирующий электрон-
ный микроскоп Carl Zeiss EVO50 с приставкой EDS 
X-Act (Oxford Instruments). Для исследования микро-
структуры покрытий использовали их поверхность и 

подвергнутые операциям шлифования и полирования 
поперечные срезы. Съемку микрофотографий прово-
дили в режиме обратно рассеянных электронов.

Результаты и обсуждение

Проведенные ранее исследования показали, что 
при напылении порошков TiO2-2.5об. % Ag с заполне-
нием ствола 30 % (холодный режим) фазовый состав 
покрытия близок к составу исходного композиционно-
го порошка. С увеличением степени заполнения ство-
ла диоксид титана восстанавливается до TiO2-x. При 
напылении в горячем режиме (степень заполнения 
ствола 60 %) диоксид титана частично восстанавли-
вается до субоксида Ti3O5. Все покрытия, нанесенные 
при степени заполнения ствола 30… 60 %, содержат 
фазу серебра, определяемую на рентгенограммах.

На рис. 1 представлены микрофотографии порош-
кового композита, полученного механической обра-
боткой в мельнице порошков диоксида титана и сере-
бра. В процессе механической обработки происходит 
смешение и диспергирование частиц, при этом части-
цы серебра оказываются агломерированными. Размер 
агломератов серебра составляет 1…2 мкм. Расчетные 
температуры и скорости напыляемых частиц при раз-
личных степенях заполнения ствола детонационной 
пушки представлены в таблице. Расчеты проведены 
для условия однородности температуры по объему 
частицы. Поскольку скорость и температура напыляе-
мых частиц зависят от их размера, расчеты были про-
ведены для трех диаметров частиц. При напылении 
частиц при заполнении ствола на 30 % малый расход 
газовой смеси не обеспечивает теплоты, необходимой 
для нагрева диоксида титана до температуры плавле-
ния. Температура композиционных частиц размером 
40 мкм оказывается достаточной, для того чтобы сере-
бро находилось в них в расплавленном состоянии. 

Из микрофотографий поверхности покрытий 
(рис. 2, а) видно, что расплавленные частицы серебра 
коалесцируют и образуют крупные агломераты сере-
бра в напыленных покрытиях. Химический состав 
светлых областей на микрофотографиях подтвержда-
ют результаты микроанализа (рис. 2, б). При заполне-
нии ствола на 40 % серебро оказывается перегретым 
выше температуры плавления во всех напыляемых 

Рис.1. Микрофотография частиц 
композиционного порошка TiO2-2.5об.%Ag
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частицах. Скорости частиц при ударе о подложку в 
данном режиме выше, чем в режиме с заполнением 
ствола на 30 %. Коалесценция капель расплава се-
ребра происходит в меньшей степени, в результате 
чего размер агломератов в покрытии уменьшается. 
При этом более значительными становятся процессы 
диспергирования капель расплава серебра (рис. 2, в). 
При напылении частиц с заполнением ствола детона-
ционной пушки на 60 % частицы-включения серебра 
оказываются значительно перегретыми в композици-
онных агломератах размером 40…60 мкм, а в агломе-
ратах размером 20 мкм они достигают температуры 

кипения. Диоксид титана нагрет до темпе-
ратуры, близкой к температуре плавления, 
в частицах размером 60 мкм, и находится 
в расплавленном состоянии в частицах 
размером 20…40 мкм. В покрытиях, по-
лученных в этом режиме, содержатся не-
агломерированные субмикронные и нано-
частицы серебра, крупные же агломераты 
серебра не характерны (рис. 2, г–д). 

Сферическая форма частиц серебра в 
покрытиях свидетельствует об их образо-
вании путем разбрызгивания капель рас-
плава. Из рис. 3 можно заключить, что в 
покрытиях, нанесенных при заполнении 
ствола на 60 %, субмикронные и наноча-
стицы серебра распределены равномерно 
по всей толщине покрытия.

Особенности диспергирования рас-
плавленных или частично расплавленных 
композиционных частиц при столкнове-
нии с подложкой определяются физико-
химическими свойствами составляющих их 

фаз. Диспергирование может заключаться в дроблении 
напыляемых частиц как целого [9], если частицы полно-
стью расплавлены или содержат значительное количе-
ство жидкой фазы. В некоторых системах происходит 
диспергирование одного из компонентов многофазного 
сплава вследствие расслоения жидкой фазы при бы-
стром охлаждении напыленной на подложку частицы. 
Так, диспергирование включений олова наблюдали при 
термическом напылении сплавов Al–Sn–Si [10]. Для дис-
пергирования олова в сплаве необходимо иметь частицы 

Расчетные значения скоростей и температур частиц 
при детонационном напылении композиционных порошков 

TiO2-2.5об.%Ag

Степень 
заполнения 
ствола, %

Размер 
частиц, 
мкм

Ско-
рость, 
м  с–1

Темпера-
тура, К

Отноше-
ние* 

T/Tm TiO2

Отноше-
ние*

T/Tm Ag

30 20 554 782 0.37 0.63
40 431 1315 0.62 1.06
60 364 1124 0.53 0.91

40 20 614 1606 0.76 1.30
40 514 1703 0.80 1.38
60 430 1400 0.66 1.13

60 20 678 2646 1.25 Достигнута 
температура 
кипения 

40 534 2123 1.00 1.72
60 417 2039 0.96 1.65

* Температура плавления (Tm TiO2) диоксида титана составляет 2123 К; ем-
пературы плавления (Tm Ag) и кипения серебра составляют 1235  и 2435 К со-
ответственно. 

             
                              а                                                                                               б

                 
                               в                                                                           г                                                                          д
Рис. 2. Микрофотографии поверхности покрытий, полученных детонационным напылением  композиционного порошка 

TiO2-2.5об.%Ag, и результаты микрорентгеноспектрального анализа:
а – покрытие, нанесенное при степени заполнения ствола 30 %; б – результаты микрорентгеноспектрального анализа участка 
поверхности,  содержашего агломераты серебра, в – покрытие, нанесенное при степени заполнения ствола 40 %,  г, д – покрытие, 

нанесенное при степени заполнения ствола 60 % (разные увеличения)



ОБРАБОТКА  МЕТАЛЛОВ

№ 3 (52) 201176

МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЕ

полностью в расплавленном состоянии. В системе Al–Sn 
при быстром охлаждении происходит расслоение рас-
плава на две несмешивающиеся жидкости. Образующи-
еся при расслоении дисперсные капли олова не успевают 
укрупняться при быстром охлаждении при формирова-
нии напыленного слоя, поэтому в закристаллизованном 
покрытии обнаруживаются наночастицы олова. 

В системе TiO2–Ag расплавленное серебро нахо-
дится в равновесии с твердым диоксидом титана, а на-
чальный размер капель серебра определяется разме-
ром агломератов серебра в композиционном порошке. 
Поэтому, для того чтобы осуществить диспергирование 
расплавленных частиц серебра, не обязательно иметь 
полностью расплавленные композиционные частицы. 
Если напыляемые частицы имеют достаточно высокую 
скорость, то при ударе о подложку капли расплавленного 
серебра могут дробиться на более мелкие, несмотря на 
то что матрица из диоксида титана находится в твердом 
состоянии. Если скорость частиц при ударе о подложку 
невелика, то вследствие плохого смачивания в системе 
жидкое серебро–твердый диоксид титана капли распла-
ва серебра склонны к коалесценции. Плавление матрицы 
диоксида титана в горячем режиме напыления и разбрыз-
гивание композиционных капель как целого на более 
мелкие композиционные капли может дополнительно 
способствовать диспергированию капель расплава сере-
бра. Таким образом, при детонационном напылении по-
крытий на основе диоксида титана с добавками серебра 
оказывается возможным управлять микроструктурными 
параметрами покрытий и получать субмикронные и на-
ночастицы серебра непосредственно в процессе напыле-

ния. Полученные результаты могут быть использованы 
при создании и микроструктурном дизайне антибакте-
риальных покрытий.

Выводы
Методом детонационного напыления композици-

онных порошков TiO2 – 2.5 об. % Ag получены по-
крытия на основе диоксида титана с включениями 
серебра. Путем изменения параметров напыления 
оказывается возможным варьировать температурой и 
скоростью частиц, разгоняемых детонационной вол-
ной. В холодных режимах в напыляемых композици-
онных частицах образуются капли расплава серебра, 
склонные к коалесценции. При увеличении расхода 
газовой смеси напыляемые частицы разгоняются до 
более высоких скоростей, чем в холодных режимах, а 
серебро оказывается значительно перегретым выше 
температуры плавления. Высокие значения кинети-
ческой энергии напыляемых частиц, плавление диок-
сида титана и низкая вязкость расплава серебра спо-
собствуют диспергированию расплавленных капель 
с образованием при кристаллизации субмикронных 
и наночастиц серебра в напыленных покрытиях.
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Рис. 3. Поперечный срез покрытий, полу-
ченных при степени заполнения ствола 60 %

Formation of submicron and nanoparticles of silver during detonation spraying of TiO2-Ag powders

D.V.Dudina, S.B.Zlobin, V.Yu.Ulianitsky, O.I.Lomovsky, A.L.Bychkov, I.A.Bataev, V.A.Bataev

The microstructure of titanium dioxide-based coatings containing silver particulate inclusions was studied. The coatings 
were formed on copper substrates using detonation spraying of composite TiO2-2.5vol.%Ag powders. The temperatures of the 
sprayed particles and their velocities could be controlled by changing the degree of fi lling of the barrel of the detonation gun 
with an explosive gaseous mixture. Depending on the conditions of spraying, the sprayed particles can partially or fully melt. 
Under cold modes of spraying, titanium dioxide does not melt while silver particles experience melting. The molten droplets 
of silver coalesce, which results in the formation of agglomerates in the coatings several microns in size. When the sprayed 
particles are heated up to higher temperatures and impact on the substrate with higher velocities, molten silver droplets 
disperse into smaller ones leading to the formation of submicron and nanoparticles in the sprayed coatings.

Key words: detonation spraying, titanium dioxide, coatings.
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Рассматривается синтез нанокристаллических покрытий методом вакуумно-дугового плазменно-ассистированного 
осаждения на основе нитрида титана с добавками меди и кремния.  Показано значительное улучшение физико-
механических характеристик многокомпонентных покрытий Ti-Cu-N и Ti-Si-N по сравнению с бинарными покрытиями 
TiN и выявлены их структурно-фазовые особенности.
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сии» на 2009 – 2013 гг. (Гос. контракт № 14.740.12.0858) и РФФИ (проект № 11-08-00625-а).

В последние годы наряду с одноэлементными и 
двухэлементными (нитридные, оксидные, карбид-
ные и другие соединения, такие как TiN, TiC, TiO2, 
CrN, AlN, ZrN и другие) хорошо изученными по-
крытиями исследователи уделяют особое внимание 
многокомпонентным (трех- и более элементным) по-
крытиям, которые обладая сложной многофазной на-
нокристаллической или аморфной структурой, име-
ют уникальные свойства, такие как сверхтвердость 
(≥40 ГПа) [1,2], стойкость к окислению при высоких 
температурах (>1000 °С) [3,4], низкий коэффициент 
трения (≤ 0,1) [5]. Особое место занимают покрытия 
на основе традиционного износостойкого покрытия – 
нитрида титана благодаря выявлению эффекта пере-
хода подобных покрытий из микрокристаллического 
в нанокристаллическое состояние при добавлении в 
состав одного или нескольких допирующих элемен-
тов [6], таких как Si, Al, Cr, Cu и др.

Цель данной работы – проведение работ по фор-
мированию покрытий на основе нитрида титана с до-
бавками Cu и Si методом вакуумно-дугового осажде-
ния с плазменным ассистированием при испарении 

композиционных катодов, а также проведение ком-
плекса исследований структурно-фазового элемент-
ного состава и физико-механических свойств этих 
покрытий.

Для формирования многокомпонентных покры-
тий использовалась ионно-плазменная установка 
«ТРИО», основными узлами которой являются два 
электродуговых испарителя и плазменный источник с 
накаленным катодом «ПИНК» [7]. Покрытия форми-
ровались в смешанной плазме, генерируемой при ис-
парении композиционных катодов с низким содержа-
нием дополнительного элемента (<15%) и ионизации 
реакционного газа азота с помощью «ПИНК». В ка-
честве материала подложек выступал твердый сплав 
ВК-8. Непосредственно перед нанесением покрытий 
поверхность образцов очищали и активировали бом-
бардировкой ускоренными ионами аргона при отри-
цательном потенциале подложки ≈1 кВ, в ходе чего 
образцы нагревалась до температуры 300 ºС.

Синтез всех многокомпонентных покрытий 
осуществляли в интервале значений параметров: 
Uсм = –100…–300 В; γ = 50 %; р = 0,3…0,4 Па; Iд = 
= 50…100 А; Т = 300…400 °С. При таких параметрах 
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концентрация плазмы составляла n ~ 1012см-3, 
температура электронов Te ~ 1 эВ, плотность 
ионного тока на подложку j ~ 1 мА/см2. Тол-
щина покрытий составила 1…5 мкм, скорость 
осаждения –  1…3 мкм/ч. 

Исследования осажденных покрытий 
проводились следующими методами: опти-
ческая микроскопия, просвечивающая и 
растровая электронная микроскопия, рент-
геноструктурный анализ, микро- и наноин-
дентация, скретч-тест, трибометрия, метод 
Калотест. 

Исследования, проведенные методом на-
ноиндентации (см. таблицу), показали, что по-
крытия на основе нитрида титана с добавками 
меди и кремния имеют высокую твердость 
(≥ 40 ГПа) и их можно отнести к классу сверхтвердых 
покрытий. Также они обладают низкой степенью оста-
точной деформации (≤ 50 %), а модуль Юнга (E) на-
ходится для Ti-Cu-N покрытий в диапазоне от 350 до 
400 ГПа; для Ti-Si-N – от 500 до 1000 ГПа.

Методом скрэтч-тест по изменению сигнала аку-
стической эмиссии была определена величина кри-
тической нагрузки (см. таблицу), значения которой 
превышают в 2–3 раза значения критической нагрузки 
для обычного нитрида титана, что сви-
детельствует о хорошей адгезии много-
компонентных покрытий, по сравнению 
с традиционным TiN.

Измеренные значения коэффициен-
та трения показали, что при добавле-
нии меди коэффициент трения для TiN 
уменьшился в два раза, при добавлении 
кремния он не выше, чем у микрокри-
сталлического TiN покрытия.

Субструктуру покрытий анализиро-
вали методом сканирующей электрон-

Характеристики покрытий, формируемых вакуумно-дуговым 
методом при испарении катодов различного состава*

Покры-
тие

Параметр

n, 
ат. %

d, 
нм

HV, 
ГПа

Е, 
ГПа ε, % Lc, 

Н μ

TiN – 100 25 300…350 25 3,5 0,4…0,9

Ti-Cu-N 12 18 42 350…400 50 8,7 0,2

Ti-Si-N 2 10 55 500…1000 70 7,6 0,4

* n – концентрация легирующего элемента в покрытии; d – диаметр кри-
сталлитов; HV – твердость; Е – модуль Юнга; ε – степень упругого восста-

новления; Lc – критическая нагрузка в скретч-тесте

ной микроскопии. Исследования поперечных сколов 
столбчатую структуру в анализируемых покрытиях 
не выявили. Покрытия являются макросплошными 
без микропор и микротрещин. 

Методами просвечивающей дифракционной элек-
тронной микроскопии тонких фольг установлено, что 

Ti-Si-N и Ti-Cu-N покрытие сформиро-
вано кристаллитами δ-TiN (рис. 1, а, б). 
Средний размер кристаллитов для по-
крытия с добавкой меди составил d = 18,0 
нм (σ = 5,3 нм) (рис. 2, а), для покрытия с 
добавлением кремния – d = 10,1 нм (σ = 
4,0 нм) (рис. 2, б). Подобные значения 
получены и с помощью рентгенострук-
турного анализа.

Методами рентгеноструктурного 
анализа рефлексы фаз нитрида крем-
ния и меди не выявлены (рис. 3), что 
может свидетельствовать о малой объ-
емной доле данных фаз и о их малых 
размерах. Методами микродифракци-
онного электронно-микроскопического 
анализа обнаружено, что в покрытиях 
Ti-Si-N помимо кристаллитов нитри-

да титана наблюдаются рефлексы нитрида кремния 
фазы β-Si3N4. Выявить на микроэлектронограммах 
рефлексы других фаз кремния не удается ввиду ма-
лой концентрации кремния в покрытии (≤ 10 %); 

   
а                                                                       б

Рис. 2. Распределение кристаллитов покрытия Ti-Cu-N (а) 
и Ti-Si-N (б) по размерам

    
а                                                                       б

Рис. 1. Электронно-микроскопическое изображение структуры покрытия, 
синтезированного при распылении катода состава Ti-10 % Si:
а –  темное поле, полученное в суммарном рефлексе [111]δ-TiN 

и [210]β-Si3N4; б – микроэлектроннограмма
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они перекрываются более интенсивными рефлекса-
ми основной фазы.

В случае покрытия Ti-Cu-N на основании того, 
что сдвигов рефлексов основной фазы TiN в диф-
рактограммах не наблюдается, можно сделать вы-
вод о том, что атомы меди не образуют соединений 
с титаном или азотом и в равной мере не образуют 
собственной кристаллической фазы. Поскольку дан-
ные рентгенофлуоресцентного анализа (см. таблицу) 
подтверждают наличие меди в исследуемом покры-
тии в количестве, соответствующем ее содержанию 
в композитном катоде (Ti-12ат.%Cu), можно сделать 
заключение о том, что медь находится на границах 
кристаллитов в аморфном состоянии. Время, за кото-
рое атомы меди образуют вокруг растущего кристал-
лита TiN замкнутую оболочку, и определяет время 
роста кристаллита, а соответственно и его размер.

Заключение

В ходе работы было выявлено, что многоком-
понентные покрытия на основе нитрида титана с 
добавками меди и кремния, полученные методом 
вакуумно-дугового плазменно-ассистированного 
осаж-дения, обладают сверхтвердостью (≥40 ГПа), 

высокой степенью упругого восстановления (до 
70 %) и хорошей адгезией (Lc до 10,3 Н) к подложке, 
низким коэффициентом трения (до 0,2) по сравнению 
с нитридом титана без добавочных элементов.

Такое улучшение механических характеристик 
обосновано наличием нанокристаллической струк-
туры в покрытиях нитрида титана с добавками меди 
и кремния. Причем в обоих случаях  покрытия со-
стоят из нанокристаллитов без выделенной ориен-
тации основной фазы δ-TiN.  В случае Ti-Cu-N сред-
ний размер кристаллитов составил 18,0 нм, в случае 
Ti-Si-N – 10,1 нм. 

Торможение роста кристаллитов во время форми-
рования покрытий в покрытиях Ti-Cu-N объясняется 
наличием прослоек меди по границам кристаллитов 
нитрида титана; в покрытиях Ti-Si-N – наличием фаз 
нитрида кремния (β-Si3N4).
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Nanocrystalline coatings deposited by vacuum-arc method with plasma assistance: synthesis, structure, 
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Synthesis of nanocrystalline coatings based on titanium nitride with doping of copper or silicon by vacuum-arc plasma-
assisted deposition is considered. Signifi cant improvement of physical-mechanical characteristics of multicomponent Ti-
Cu-N and Ti-Si-N coatings is showed compared with binary TiN coatings, and their phase-structural features are revealed.
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В работе приведены результаты исследований покрытий из эвтектического хромованадиевого чугуна. Покрытия полу-
чены электронно-лучевой наплавкой порошковой смеси хромистого чугуна с железом и ванадием на подложках из мало-
углеродистой стали. Основной объем полученных покрытий имеет квазиэвтектическую структуру с аустенитной матри-
цей и карбидами (Cr,Fe,V)7C3 и V2C. Последующий высокотемпературный отжиг в диапазоне температур 1000…1100 °С 
приводит к интенсивному выделению вторичных ультрадисперсных карбидов М7С3 из метастабильной аустенитной 
матрицы покрытий. Матрица покрытий после отжига представлена α-фазой (90 %) и γ-фазой (10 %). В результате от-
жига образцов с покрытиями при 1000 и 1100 °С двукратно увеличивается абразивная износостойкость и повышается 
твердость покрытий.

Ключевые слова: электронно-лучевая наплавка, эвтектический хромованадиевый чугун, абразивная износостой-
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Разработка защитных покрытий, обеспечиваю-
щих значительное увеличение срока службы быстро 
изнашиваемых деталей машин и механизмов, являет-
ся актуальным направлением в современном маши-
ностроении. 

Одним из прогрессивных методов нанесения за-
щитных покрытий является электронно-лучевая на-
плавка (ЭЛН) порошковых материалов в вакууме [1]. 
Метод ЭЛН обладает рядом особенностей, которые 
выгодно отличают ее от других методов нанесения 
покрытий: рафинирование наплавляемого металла 
благодаря вакуумной среде; возможность плавной и 
точной регулировки мощности электронного луча, 
что способствует минимальному проплавлению 
основы и, следовательно, сохранению шихтового 
химического состава в покрытии. Всё это делает ме-
тод ЭЛН перспективным, позволяющим получать 
порошковые покрытия с различными функциональ-
ными характеристиками и значительной толщины до 
5 мм. Использование метода ЭЛН позволяет упроч-
нять рабочую поверхность новых деталей и восста-
навливать изношенные детали. 

Выбор состава наплавочного порошкового ма-
териала для электронно-лучевой наплавки был обу-
словлен необходимостью создания безникелевых 
(из-за его дороговизны) износостойких покрытий на 
железной основе. В качестве такого материала был 
выбран белый хромистый чугун, легированный ва-
надием и разбавленный железом для формирования 
покрытия, соответствующего по составу эвтектиче-
скому хромованадиевому чугуну. Зачастую лишь бе-
лые износостойкие чугуны в состоянии обеспечить 
надежную эксплуатацию самой разнообразной тех-
ники, работающей в жестких условиях интенсивного 
абразивного износа. Успех в применении защитных 
покрытий из таких чугунов определяется обоснован-
ностью выбора состава (заэвтектический, эвтекти-
ческий и доэвтектический), варианта последующей 
термической обработки и условий эксплуатации. 

Особенностями процесса электронно-лучевой 
наплавки являются значительный перегрев ванны 
расплава в зоне действия электронного луча, спо-
собствующий повышению однородности расплава, 
и высокая скорость охлаждения, способствующая 
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образованию структурно неустойчивого состояния 
матрицы при использовании высокоуглеродистых 
наплавочных материалов. Следует ожидать, что 
дальнейшей термообработкой наплавленных покры-
тий можно управлять как структурой матрицы, так 
и карбидной подсистемой за счет выделения вторич-
ных карбидов.

Целью настоящей работы является исследование 
структуры и свойств электронно-лучевых покрытий 
из эвтектического хромованадиевого чугуна и влия-
ния последующей термической обработки на свой-
ства полученных покрытий.

Материалы и методики исследований

Для нанесения покрытий использовали специ-
ально разработанную установку электронно-лучевой 
наплавки созданную на базе электронно-лучевой сва-
рочной установки ЭЛУ-5, дополнительно оборудо-
ванную системой подачи порошкового наплавочного 
материала и блоком сканирования луча, обеспечи-
вающего развертку в одну или две линии. В качестве 
источника электронов была применена электронная 
пушка с плазменным эмиттером на основе отража-
тельного разряда с полым катодом [2]. Применение 
данного источника электронов обусловлено его вы-
соким ресурсом работы в условиях технического ва-
куума, запыления катода парами наплавляемых ме-
таллов и частых разгерметизаций камеры. 

Процесс наплавки происходит путём подачи на-
плавочного материала в зону действия электронного 
луча, развернутого в линию поперек движения на-
плавляемой детали. За один проход обычно наплав-
ляется покрытие толщиной от 0,5 до 1 мм. Покры-
тия толщиной 2–3 мм были наплавлены за несколько 
проходов на подложках из малоуглеродистой стали 
размером 250×25×15. Для предотвращения поводок 
и коробления подложки закреплялись на массивной 
стальной основе. 

В качестве наплавочного материала была исполь-
зована механическая смесь (табл.1), состоящая из 
промышленных порошков хромистого чугуна марки 
ПГС-27, ванадия и железа с расчетом получения по-
крытия из хромованадиевого чугуна эвтектического 
состава. Расчет эвтектического состава выполнен на 
основании диаграммы состояния многокомпонентных 
систем на основе железа [3] и данных работы [4].

Т а б л и ц а  1

Химический состав наплавочного материала

Состав Cr V C Si Ni Mn Fe
Эвтектический 16 5 2,5 0,6 1 0,7 Основа
Заэвтектический* 25 5 4 1 1,5 1 Основа

∗ Для сравнения [7].

Термическую обработку образцов с покрытиями 
проводили в вакуумной печи при различных темпера-
турах 800, 900, 1000, 1100 °С с выдержкой один час. 

Микроструктуру покрытий исследовали с помо-
щью оптического микроскопа Carl Zeiss AxioObserver 
A1m. Структурно-фазовое состояние покрытий опре-
деляли с использованием микрорентгеноспектраль-
ного анализа на приборе Evo 50 и рентгенофазового 
анализа на установке ARL X’TRA. Микротвердость 
покрытий определяли на приборе 402MVD. Испы-
тания покрытий на ударную вязкость проводили на 
установке Metrocom. 

Результаты и обсуждение
Согласно данным рентгеноструктурного анали-

за матрица полученных покрытий из эвтектического 
хромованадиевого чугуна имеет аустенитную струк-
туру (γ-фаза). Карбидная подсистема представлена 
двумя карбидами: карбид типа M7C3 и карбид вана-
дия V2C (рис. 1, а). Образование карбида V2C в про-
цессе кристаллизации покрытия термодинамически 
более выгодно, чем VC [5, 6]. 

  
а

б
Рис. 1. Фрагменты рентгенограмм покрытий 
из эвтектического хромованадиевого чугуна: 
а – после наплавки; б – после наплавки и после-
дующей термической обработки при Т = 1100 °С

Сравнительный анализ микроструктуры покрытий 
из эвтектического хромованадиевого чугуна (рис. 2, а) 
и заэвтектического (рис. 2, б), исследованного в рабо-
те [7], показал, что в эвтектическом чугуне карбидная 
фаза имеет более мелкодисперсное строение, чем в 
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заэвтектическом. Основной объем покрытий из эв-
тектического чугуна характеризуется наличием про-
странственно разветвленного каркаса эвтектических 
карбидов и отсутствием грубых первичных карбидов, 
имеющих форму протяженных шестигранников.

Содержание элементов в карбидной фазе и в 
матрице по данным микрорентгеноспектрального 
анализа в точках (рис. 2, а) представлено в табл. 2. 
Ванадий находится в покрытиях как в составе карби-
дов, так и в составе матрицы. Содержание ванадия в 
матрице в среднем составляет около 1 % мас., а хро-
ма – 11,8 % мас. Доля ванадия в карбидах в среднем 
составляет 8,6% мас., а хрома – 43,8 % мас.

Процесс нанесения покрытий методом 
электронно-лучевой наплавки характеризуется ма-
лым временем существования ванны расплава и вы-
сокой скоростью охлаждения зоны формирования 
покрытий. Эти факторы приводят к образованию 
структурно неустойчивого состояния матрицы по-
крытий при использовании высокоуглеродистых 
наплавочных материалов. В связи с этим была про-
ведена последующая термическая обработка (высо-
котемпературный отжиг) образцов с покрытиями. 

Анализ металлографических исследований по-
крытий после термической обработки показал, что 
в покрытиях, отожженных при температурах 800 и 
900 °С, видимых изменений в структуре не наблюда-
ется. В отожженных при температурах 1000 и 1100 °С 

покрытиях наблюдается наличие значительного ко-
личества ультра- и нанодисперсных вторичных кар-
бидов, выделившихся из матрицы в пространстве 
между эвтектическими карбидами (рис. 3). 

Эвтектические карбиды при такой термической об-
работке не претерпели изменений, общее количество 
карбидов после отжига при 1000…1100 °С несколько 
выше, чем после наплавки вследствие выделения вто-
ричных карбидов из пересыщенной аустенитной ма-
трицы. Результаты стереометрического микроанализа 
покрытий показали, что объемная доля в покрытии 
вторичных карбидов составляет 10…12 %. Размеры 
карбидов варьируются в широких пределах от 80 нм 
до 3 мкм, причем основной объем вторичных карби-
дов (70…72 %) имеет размер до 400 нм (рис. 4). Объ-
емная доля наноразмерных карбидов (до 100 нм) сре-
ди вторичных карбидов составляет порядка 9…10 %. 

Согласно данным рентгеноструктурного анализа, 
вторичные карбиды представлены соединением M7C3. 
Матрица покрытий представлена мартенситом (90 %) 
и остаточным аустенитом (10 %) (см. рис. 1, б). Выяв-
ленные в наплавленных покрытиях рентгеноструктур-
ным анализом карбиды ванадия V2C, образовавшиеся 
при кристаллизации расплава, не идентифицируются 
в покрытиях после высокотемпературного отжига. 
Это обстоятельство, видимо, обусловлено растворени-
ем карбида ванадия в матрице покрытий при высоких 
температурах в процессе отжига. Как известно [8], на-

личие хрома повышает растворимость кар-
бида ванадия в аустените при температуре 
1000…1150 °С. Некоторое количество хро-
ма, растворяясь в карбидах типа МС, осла-
бляет межатомные связи в кристаллической 
решетке карбида-растворителя и облегчает 
диссоциацию карбидов в γ – твердом рас-
творе. 

Положительная роль ванадия заключа-
ется в том, что он, частично растворяясь в 
карбиде хрома, сообщает ему повышенную 
стойкость против коагуляции и усиливает 
эффект дисперсионного твердения [9]. По-
этому повышение твердости после отжига 

Т а б л и ц а  2

Данные микрорентгеноспектрального анализа покрытий из эв-
тектического хромованадиевого чугуна (к рис. 1, а)

Элементы

Содержание элементов 
в различных точках 
матрицы, % мас.

Содержание элементов 
в различных точках 
карбидов, % мас.

1 3 5 2 4 6
V 1,212 0,943 1,1 9,037 8,714 8,172
Cr 12,637 12,011 10,658 45,895 44,134 41,336
Fe 82,533 84,170 84,639 35,340 37,344 40,151
Общее
содержание∗

96,386 97,124 96,397 90,272 90,192 89,659

∗  Без учета элементов (С, Si, Mn, Ni), входящих в состав покрытия.

   
Рис. 2. Микроструктура покрытия из хромованадиевого 

чугуна:
а – эвтектический; б – заэвтектический

 
Рис. 3. Область между эвтектическими карбидами 

хромованадиевого чугуна (РЭМ, ×20000): 

а – микроструктура после наплавки; б – после наплавки 
и последующего отжига при 1100 °C
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обусловлено не только превращением аустенита в 
мартенсит при соответствующей скорости охлажде-
ния, но и эффектом вторичного твердения, где не-
маловажную роль играет ванадий, препятствующий 
коагуляции карбидов хрома в процессе отжига.

Динамику выделения вторичных карбидов в от-
ливках из износостойких сложнолегированных хро-
мистых чугунов изучал Маратрей [10]. Он показал, 
что с наибольшей скоростью пересыщенный литой 
аустенит хромомолибденовых чугунов выделяет 
карбиды при 950…1000 °С, и этот процесс занима-
ет около четырех часов. В наплавленных электрон-
ным лучом покрытиях из хромованадиевого чугуна 
для интенсивного выделения вторичных карбидов 
достаточно одного часа при температуре 1000 °С. 
Температура в 1100 °С уже не даёт существенного 
прироста твердости и износостойкости. Этот факт 
свидетельствует о значительной степени пересы-
щения γ- твердого раствора матрицы покрытий из 
хромованадиевого чугуна в результате электронно-
лучевой наплавки в вакууме. 

Проведенные испытания покрытий на абразив-
ную износостойкость показали, что отжиг при 800 
и 900 °С несущественно сказывается на уровне из-
носостойкости по сравнению с покрытием, не под-
вергавшимся термической обработке. Видимо, эта 
температура оказалась недостаточной для растворе-
ния в матрице V2C. В то же время отжиг при тем-
пературах 1000 и 1100 °С приводит к значительному 
повышению износостойкости покрытий (рис. 5, а) 
и твердости (рис. 5, б). Повышение твердости и из-
носостойкости покрытий вызвано как упрочняющим 
действием выделившихся ультрадисперсных и на-
норазмерных карбидов, так и γ→α- превращением. 
Поэтому диспергирование включений всегда обу-
словливает более однородное распределение напря-
жений в нагруженном материале и повышение его 
прочностных характеристик. Ультрадисперсные и 
наноразмерные карбиды в таких покрытиях в состо-
янии перераспределять напряжения, возникающие 
при воздействии абразивных частиц, передавая часть 
нагрузки в окружающую матрицу. 

Результаты сравнительных испытаний покрытий 
из заэвтектического и эвтектического хромованадие-
вого чугуна на ударную вязкость и абразивную из-

носостойкость показали, что 
ударная вязкость покрытий из 
эвтектического чугуна значи-
тельно превосходит ударную 
вязкость покрытий из заэвтек-
тического чугуна (рис. 6, а), но 
имеет более низкие значения 
абразивной износостойкости 
(рис. 6, б). Относительно высо-
кая ударная вязкость у покры-
тий из эвтектического чугуна по 
сравнению с заэвтектическим 
чугуном является следствием 
более низкого содержания кар-
бидной фазы, большего коли-
чества аустенитной матрицы и 

Рис. 4. Распределение вторичных 
карбидов по размерам в покрытиях 
после отжига при 1100 °С с вы-

держкой один час 

  
Рис.5. Зависимость коэффициента относительной абразивной 
износостойкости покрытий (а) и твердости (б) покрытий из 
эвтектического хромованадиевого чугуна от температуры отжига

  
Рис. 6. Ударная вязкость (а) и коэффициент относительной абразивной 
износостойкости (б) покрытий из заэвтектического и эвтектического 
хромованадиевого чугуна после наплавки и последующей термической 

обработки (Т = 1100 °С)
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относительно высокой дисперсности карбидов. По-
следующая термическая обработка покрытий несколь-
ко снижает ударную вязкость у обоих составов покры-
тий, но приводит к резкому повышению абразивной 
износостойкости. Снижение этого параметра в резуль-
тате последующей термической обработки вызвано 
γ→α- превращением в матрице. Материал покрытий в 
результате дисперсионного твердения и γ→α- превра-
щения в матрице становится более стойким к абразив-
ному истиранию, но при этом более хрупким. 

Выводы
1. Высокая скорость охлаждения при вакуумной 

электронно-лучевой наплавке эвтектического хромо-
ванадиевого чугуна приводит к образованию мета-
стабильной аустенитной структуры матрицы.

2. Ванадий в покрытиях входит как в состав 
комплексных карбидов (Cr,Fe,V)7C3, так и в состав 
аустенитной матрицы. Содержание ванадия в матри-
це в среднем составляет около 1 % мас., а хрома – 
11,8 % мас. Доля ванадия в карбидах в среднем со-
ставляет 8,6 % мас., а хрома– 43,8 % мас.

3. Высокотемпературный отжиг образцов с по-
крытиями из эвтектического хромованадиевого чугу-
на в диапазоне температур 1000…1100 °С в течение 
одного часа приводит к интенсивному выделению 
вторичных ультрадисперсных карбидов М7C3 из ме-
тастабильной аустенитной матрицы покрытий. Ма-
трица покрытий в результате отжига представлена 
мартенситом (90 %) и аустенитом (10 %).

4. Объемная доля в покрытии вторичных карбидов 
составляет 10…12 %. Основной объем вторичных кар-
бидов (70…72 %) имеет размер до 400 нм. Объемная 
доля наноразмерных карбидов (до 100 нм) составляет 
порядка 9…10 % среди вторичных карбидов.

5. В результате выделения ультрадисперсных кар-
бидов и γ→α- превращения в матрице значительно 
увеличивается абразивная износостойкость и повы-
шается твердость покрытий. Покрытия из эвтектиче-

ского хромованадиевого чугуна в 10 раз превосходят 
по абразивной износостойкости сталь 45 (эталон), 
но уступают в два раза покрытиям из заэвтектиче-
ского хромованадиевого чугуна. Ударная вязкость у 
покрытий из эвтектического значительно выше, чем 
у покрытий из заэвтектического хромованадиевого 
чугуна (51 и 29 кДж/м2 соответственно). Высокотем-
пературный отжиг покрытий приводит к снижению 
ударной вязкости покрытий как эвтектического, так 
и заэвтектического хромованадиевого чугуна (41 и 
27 кДж/м2 соответственно).
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Properties of protective coatings on the base of 
eutectic chrome-vanadium iron obtained by electron-beam hardfacing in vacuum

B.V. Dampilon, V.G. Durakov, L.V. Eremina
А.A. Losinskaya, N.S. Mochalina

The investigation results of eutectic chrome-vanadium iron coatings are presented in the given paper. The coatings were 
obtained on the low-carbon steel substrates by electron-beam hardfacing of powder composite. Powder composite consisted 
of chromium iron, vanadium and iron. The major volume of hardfaced coatings has quasieutectic structure. The coatings 
consist of austenitic matrix and (Cr,Fe,V)7C3, V2C carbides. Following high temperature annealing in the range 1000-11000C 
leads to intensive precipitation of secondary ultrafi ne carbides M7C3 from metastable austenitic matrix of coatings. The matrix 
after annealing consists of α –phase (90%) and γ –phase (10%). Wear resistance and hardness of the investigated coatings 
signifi cantly increased due to precipitation hardening and austenite-to-martensite transformation. 

Key words: electron-beam hardfacing, eutectic chrome-vanadium iron, wear resistance, secondary ultrafi ne carbides, 
high temperature annealing.
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Показано положительное влияние механоактивационного воздействия потока электролита на структуру и твердость 
никелевых и медных покрытий. Получены данные о режимах механоактивации для улучшения характеристик покры-
тий. Для никелевых покрытий была выявлена нецелесообразность применения при механоактивации воздушного воз-
действия.
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Введение

В гальванотехнике всегда существует задача по-
лучения  осадков с заданными функциональными 
свойствами, особенно в производстве электронной 
техники, предъявляющая комплекс требований к 
покрытиям и электролитам. Наряду с обычными 
требованиями, такими как декоративный внешний 
вид, хорошее сцепление с основой, равномерность 
толщины, появляются требования пластичности и 
малой напряженности, малой пористости при не-
больших толщинах осадков, высокой электрической 
проводимости и др. 

Возможность управления структурой и свойства-
ми осадков, включая шероховатость поверхности, 
размер зерен, твердость, а также интенсификации 
процессов осаждения, определяют интерес к при-
менению методов механоактивации при электро-
осаждении металлов. Механоактивация поверхности 
детали-катода позволяет формировать мелкозерни-
стые осадки с повышенными физико-механическими 
свойствами [1]. Кроме того, применение методов 
механоактивации по сравнению с традиционным 
нанесением гальванопокрытий характеризуется зна-

чительно большим количеством параметров, опреде-
ляющих процесс осаждения: помимо плотности тока, 
температуры, pH и состава электролита – гидродина-
мический режим, геометрия гальванической ванны, 
размещение электродов, давление на катод и др. 

Методика проведения исследований

Исследовались структура и твердость никеле-
вых и медных электрохимических покрытий, осаж-
даемых при гидравлическом и гидропневматическом 
воздействии потока электролита на поверхность ка-
тода. Покрытия из сульфатного электролита никели-
рования и пирофосфатного электролита меднения 
наносились на образцы диаметром 25 мм из стали 45 
(см. таблицу).

Режимы осаждения покрытий

Медь Никель
Плотность тока 1 А/дм2 8,6 А/дм2

Температура 50 °С 50 °С
рН 7,8…8,5 2,5…3,5
Время осаждения 90 мин 30 мин
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Нанесение покрытия производи-
лось в гальванической ванне при обе-
спечении гидравлического воздействия 
электролита на поверхность детали-
катода и возможности насыщения 
потока пузырьками воздуха (рис. 1). 
Для измерения динамического напо-
ра текущей жидкости использовалась 
трубка Пито. Гидропневматическое 
воздействие и насыщение потока элек-
тролита пузырьками газа обеспечива-
лось регулируемой подачей воздуха от 
компрессора.

Рис. 1. Схема нанесения покрытий:
1 – фиксирующая трубка; 2 – турбинная мешалка; 

3 – клапан; 4 – катод; 5 – анод

Металлографические исследования структуры 
поверхностного слоя проводились на оптическом 
микроскопе Carl Zeiss AxioObserver A1m., растро-
вом электронном микроскопе Carl Zeiss ULTRA 55, 
твердость покрытий оценивалась на приборе Wolp-
ert Group 402MVD (микротвердость по Виккерсу). 
Размер зерен структуры покрытий определялся по 
ГОСТ 5639–82.

Результаты исследований и обсуждения

В результате проведённых экспериментов 
были получены электрохимические никелевые и 
медные покрытия, осажденные при различном 
воздействии потока электролита на поверх-
ность катода (давление, доля воздуха в потоке) 
(рис. 2 и 3).

На первом этапе экспериментальных иссле-
дований была проведена оценка влияния насы-
щения механоактивационного потока электроли-
та пузырьками воздуха на структуру и твердость 
покрытий. На представленных графиках (рис. 4) 
продемонстрировано, что увеличение доли воз-
духа в потоке приводит первоначально к умень-
шению размера зерна и повышению твердости 

медных покрытий, что объясняется ингибированием 
кислородом и комплексообразованием в электроли-
те, т.е. изменением состава раствора [2]. Дальнейшее 
увеличения воздуха, а следовательно, и количества 
пузырьков в растворе приводит к перенасыщению 
его газом, вследствие чего затрудняется подвод но-
вых порций электролита к подложке, увеличению 
напряжения протекания процесса и ухудшению ха-
рактеристик покрытий.

При исследовании никелирования позитивного 
влияния насыщения потока электролита пузырьками 
воздуха выявлено не было (рис. 3). Как и при мед-
нении, с возрастанием доли воздуха характеристики 
никелевых покрытий снижались. Полученные дан-
ные определяют нецелесообразность применения 
воздушного потока при механоактивации катода в 
ваннах для никелирования.

Полученные результаты определили необхо-
димость проведения дополнительных экспери-
ментальных исследований с целью определения 
влияния давления потока электролита на харак-
теристики никелевых покрытий. Давление потока 
варьировались от 100 до 130 КПа. Анализ полу-
ченных зависимостей (рис. 5) показал, что в ре-
зультате гидравлического воздействия на катод и 
интенсивного подвода новых порций электролита 
к поверхности покрываемой детали процесс идет 
более интенсивно, позволяя получать более мелко-
зернистые покрытия.

 
а            б

Рис. 3. Структура медных покрытий 
при давлении потока 130 КПа:

а – доля воздуха 0; б – доля воздуха 0,4

    
а                                                                                б
Рис. 2. Структура никелевых покрытий:

а – давление потока 100 КПа;  б – давление потока 120 КПа
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а

б

в
Рис. 4. Зависимости характеристик электрохимических 

покрытий от доли воздуха в потоке электролита:
а – твердость покрытий; б – размер зерен медных покрытий; 

в – размер зерна никелевых покрытий

Заключение

Таким образом, методами оптической и электрон-
ной микроскопии, дюрометрических исследований 
была установлена возможность улучшения харак-
теристик электрохимических никелевых и медных 
покрытий механоактивацией поверхности детали-
катода потоком электролита. 

Экспериментально было доказано положитель-
ное влияние процесса механоактивации барботиро-

ванием на структуру и свойства медных покрытий. 
Получены данные о режимах нанесения для по-
лучения положительного эффекта. Для никелевых 
покрытий была выявлена нецелесообразность при-
менения при механоактивации воздушного воздей-
ствия. Для данного вида покрытий эффективно при-
менение гидравлического механоактивационного 
воздействия на катод.
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Рис. 5. Зависимости характеристик никелевых покрытий 
от давления потока электролита на катод:

а – твердость покрытий; б – размер зерен покрытий

Infl uence of modes mehanoactivation of the cathode on structure and property of electrochemical coatings

V.N. Belyaev, A.V. Lobunec, V.A. Bataev, A.S. Gontarenko

Positive infl uence mehanoactivated infl uences of a stream of electrolit on structure and hardness nickel and copper 
coatings is shown. The data about modes mehanoactivation for improvement of characteristics of coatings is obtained. For 
nickel coatings inexpediency of application has been revealed at mehanoactivation air infl uence.

Key words: electrochemical coatings, mehanoactivation, structure, mechanical properties.
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Изучено влияние количественного состава порошковой смеси карбида вольфрама и наноразмерной меди на резуль-
таты синтеза нанотрубок оксида вольфрама. Установлено влияние технологических режимов на морфологию получае-
мых нанотрубок. Наибольший выход годного продукта получается при нагреве до 1100 ºС порошковой смеси, содержа-
щей по массе 95 % крупнозернистого карбида вольфрама и 5 % предварительно окисленной наноразмерной меди.
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Введение

За последнее десятилетие опубликован ряд на-
учных работ, посвященных изучению оксида воль-
фрама на нанофазном уровне [1, 2].  Основным до-
стижением выполненных исследований является 
получение новой модификации соединения воль-
фрама с кислородом в форме нанотрубок. В боль-
шинстве опубликованных работ [3–5]  нанотрубки 
оксида вольфрама в основном синтезировали хими-
ческими методами. Общей характерной чертой по-
лучаемых нанотрубок являлось наличие поликри-
сталлической структуры.

Образование монокристаллических нанотрубок 
оксида вольфрама было обнаружено нами в процес-
се исследования взаимодействия частиц металлов с 
частицами карбида вольфрама [5]. Исследование эф-
фекта эпитаксиального роста нанотрубок при нагре-
ве порошковых смесей наноразмерных частиц меди 
и крупных частиц карбида вольфрама позволило нам 
вскрыть новую технологию получения нанотрубок 
оксида вольфрама, имеющих минимальное количе-
ство дефектов кристаллической структуры. 

Использование монокристаллических нанотру-
бок оксида вольфрама в качестве сырья для полу-
чения нанокристаллических частиц монокарбида 
вольфрама обеспечивает  последним уникальные 
свойства, определяемые, прежде всего, их структу-
рой. Одной из задач исследований является выясне-
ние роли состояния наноразмерных частиц меди на 
процесс синтеза нанотрубок карбида вольфрама и на 
их структуру.

Методика проведения исследований

Для проведения исследований была создана уста-
новка (рис. 1), состоящая из муфельной печи типа 
SNOL7.2/1300, форвакуумного насоса ВН-461М и 
герметичного контейнера. Рабочая часть контейнера 
располагалась в зоне нагрева, а другая часть, к ко-
торой присоединялся шланг от вакуумного насоса, 
охлаждалась водой. Установка позволяет варьиро-
вать температурно-временные режимы синтеза в ши-
роких пределах. 

Синтез нанотрубок оксида вольфрама проводил-
ся в соответствии с технологическими режимами, 
представленными в таблице. 

Рис. 1. Общий вид установки 
для получения нанотрубок оксида вольфрама
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В режимах 1 и 2 использовали наноразмерный 
порошок меди (nCu), который получен методом 
электрического взрыва медного проводника. На 
режимах 3 и 4 использовался наноразмерный по-
рошок меди (nCu), предварительно окисленный на 
воздухе в течение 24 часов при температуре 150 °С. 
Окисление приводило к получению наноразмерно-
го порошка оксида меди (nCuO). Средний размер 
частиц монокарбида вольфрама варьировался в 
диапазоне 8…13 мкм. Дисперсность нанопорошка 
меди и оксида меди составляла 90 нм. Исходные 
порошки перемешивались в планетарной моно-
мельнице Fritsch pulverisette 6 в течение шести ча-
сов. Морфология и результаты энергодисперсион-
ного микроанализа исходной порошковой смеси 
95 % WC + 5 % nCuO представлены на рис. 2 и 3. 
Капсулы с порошковой смесью помещались для 

синтеза в контейнер, в котором обеспечивался ва-
куум 10–2...10–3 Торр на протяжении всего периода. 
Контейнер и капсулы изготавливались из нержа-
веющей стали.

Результаты исследований

Синтезированные нанотрубки 
оксида вольфрама исследовались с 
помощью растровой электронной 
микроскопии Carl Zeiss EVO50 XVP. 
Морфология нанотрубок оксида воль-
фрама представлена на рис. 4–7. 

При нагреве порошковой смеси 
90 % WC + 10 % nCu в соответствии 

с первым режимом (см. таблицу), образовывались 
зародыши нанотрубок оксида вольфрама (рис. 4). 
Отсутствие роста зародышей нанотрубок объясня-
ется низкой температурой проведения синтеза. При 
повышении температуры до 1080 °С наблюдался 
рост зародышей нанотрубок (рис. 5), хотя их коли-
чество мало. 

Изменение химического состава исходной по-
рошковой смеси заменой наноразмерной меди на 
наноразмерный оксид меди приводит к образованию 
нанотрубок различной морфологии и высокой неод-
нородности по размерам (рис. 6). Средний размер се-
чения синтезированных нанотрубок составил 80 нм 
при длине до 3 мкм. 

Наибольший процентный выход нанотрубок ок-
сида вольфрама обеспечивался нагревом порошковой 
смеси 95 % WC + 5% nCuO до температуры 1100 ºС. 
Средний размер сечения нанотрубок составил 100 нм 
при длине до 2 мкм (рис. 7). Нанотрубки, синтези-

Технологические режимы получения нанотрубок

Номер 
опыта

Состав 
порошковой 

смеси, % по массе

Темпера-
тура, ºС

Время 
нагрева, 
мин

Время
 выдержки,

мин

Разряжение 
вакуума, 
Торр

1 90 WC + 10 nCu 1040 180 0 10-3

2 90 WC + 10 nCu 1080 180 0 10-3

2 95 WC + 5 nCuO 1080 180 0 10-3

3 95 WC + 5 nCuO 1100 180 0 10-3

Рис. 2. Морфология исходной порош-
ковой смеси 95 % WC + 5 % nCuO

Рис. 3. Энергодисперсионный микро-
анализ исходной порошковой смеси 95 % 

WC + 5 % nCuO

Рис. 4. Зародыши нанотрубок 
оксида вольфрама (режим № 1)

Рис. 5. Нанотрубки оксида вольфрама 
(режим № 2)
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рованные в соответствии с четвертым технологиче-
ским режимом, характеризовались высокой одно-
родностью по размерам. При температуре 1100 ºС 
нами наблюдалось некоторое оплавление кристаллов 
оксида вольфрама. Последнее обстоятельство свиде-
тельствует о недопустимости дальнейшего повыше-
ния температуры синтеза.

Выводы

1. Морфология нанотрубок оксида вольфрама на-
прямую зависит от температуры синтеза и химического 
состава исходной порошковой смеси. Количество кис-
лорода, содержащегося на поверхности наноразмерных 
частиц меди влияет на размеры синтезируемых нано-
трубок оксида вольфрама и на их количество.

2. Использование наноразмерного порошка ок-
сида меди вместо пассивированного наноразмерного 
порошка меди приводит к росту поперечного сече-
ния синтезируемых нанотрубок до 100 нм.

3. Высокая однородность по размерам и наиболь-
ший процентный выход нанотрубок оксида вольфрама 
обеспечивается нагревом исходной порошковой смеси 
95 % WC + 5 % nCuO до температуры 1100 ºС.
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Рис. 6. Нанотрубки оксида вольфрама 
(режим № 3)

Рис. 7. Нанотрубки оксида вольфрама 
(режим № 4)

The technology of nanopowder tungsten carbide

D. Terentiev

The effect of the quantitative composition of the powder mixture of tungsten carbide and copper on results of nanoscale 
nanotubes synthesis of tungsten oxide. The infl uence of technological conditions on morphology of nanotubes established. 
The highest yield of the product obtained by heating of powder mixture containing 95 wt. % of coarse-grained tungsten 
carbide and 5 wt. % of nanoscale pre-oxidized copper up to 1100 º C.

Key words: nanotubes, tungsten oxide.
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Исследованы особенности структуры и свойств поверхностных слоев на углеродистых сталях, модифицированных 
в процессе оплавления электронным лучом в присутствии порошкового аморфного бора. Вневакуумный электронно-
лучевой нагрев стальной поверхности с нанесенным на нее бором на режимах, приводящих к оплавлению поверхност-
ного слоя стали, позволяет с высокой технологической скоростью формировать структуру, содержащую  бориды типа 
FeB и Fe2B, а также эвтектику (α-Fe–Fe2B), на глубину до 900 мкм. Сформированные поверхностные слои, имеющие 
твердость до 16000 МПа, могут быть использованы в качестве барьерных слоев при наплавке твердосплавных покры-
тий, а также как самостоятельные упрочняющие покрытия.

Ключевые слова: электронно-лучевой нагрев, оплавление, углеродистая сталь,  бор аморфный, структура.

Введение

Наплавка износостойких слоев применяется 
при необходимости повышения срока службы из-
делий, эксплуатируемых в экстремальных услови-
ях. Примером таких условий является изнашива-
ние о свободный или закрепленный абразив, когда 
интенсивность изнашивающих нагрузок и высокие 
прочностные свойства контртела приводят к износу 
на величину от десятков микрометров до миллиме-
тров. Использование наплавленных слоев, имеющих 
высокое сопротивление износу, в сочетании с высо-
ким уровнем трещиностойкости углеродистых ста-
лей, на которые осуществляется наплавка, позволя-
ет обеспечить высокие эксплуатационные свойства 
и долговечность службы изделий с покрытиями в 
условиях абразивного и даже ударно-абразивного 
воздействия. Такими материалами могут служить 
покрытия, полученные наплавкой твердосплавных 
вольфрамокобальтовых порошковых смесей на угле-
родистые стали, поверхностные слои которых насы-
щены бором [1, 2]. Насыщение бором поверхност-
ного слоя стали позволяет не только сформировать 
покрытия, имеющие свойства металлокерамических 
твердых сплавов, но и обеспечить высокий уровень 
трещиностойкости сформированных композиций. 
Одной из технических проблем, ограничивающих 
возможность увеличивать толщину твердосплав-
ных покрытий и управлять структурой и свойствами 

сформированных композиций, является ограничение 
толщины слоя стали, насыщенного бором. Для со-
кращения длительности процесса насыщения стали 
бором и увеличения толщины формируемого  бори-
рованного слоя рационально использовать источник 
нагрева с высокой плотностью энергии, позволяю-
щей оплавить поверхностный слой стали, обеспечив 
химико-термическое взаимодействие бора и железа с 
высокими технологическими скоростями, не приво-
дящими к перегреву основного материала и к значи-
тельным изменениям его структуры [3]. Применение 
электронно-лучевой обработки исключает возникно-
вение эффекта «сдувания» порошковых материалов, 
используемых для насыщения поверхностных слоев. 
Исследование структуры и свойств поверхностных 
слоев углеродистых сталей после их насыщения бо-
ром на большую глубину в процессе оплавления под 
действием вневакуумного электронно-лучевого на-
грева имеет практическое значения для разработки 
новых технологий формирования износостойких по-
крытий методом наплавки.

Методика проведения исследований

Для проведения исследований использовали сле-
дующие материалы:

– основной материал – сталь 20 в отожженном 
состоянии содержала 0,18 % С, 0,50 Mn, 0,23 Si, 
0,035 % P и 0,04 % S;
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– порошок бора аморфного марки A (ТУ 212-001-
49534204-2003);

– порошок фторида магния MgF2.
Порошки фторида магния, играющего роль флю-

са, смешивали с порошком бора аморфного в соот-
ношении по массе 1 : 3 и насыпали толщиной 1 мм 
на поверхность образцов из стали, уплотняя до обе-
спечения плотности 0,2 г/см2. Предварительно шли-
фованные образцы толщиной 5 мм, шириной 50 мм 
и длиной 150 мм подвергались зачистке абразивной 
бумагой и обезжиривались перед нанесением смеси 
порошков бора и флюса.

Подготовленные образцы располагались на столе, 
дающем возможность осуществлять их перемещение 
со скоростью 10 мм/с под выходящим в атмосферу 
электронным лучом ускорителя электронов ЭЛВ-6, ко-
торый обеспечивал энергию электронов 1,4 МэВ при 
токе пучка 4 мА. Расстояние от окна, выпускающего 
пучок в атмосферу,  до обрабатываемой поверхности 
составляло 90 мм. Диаметр электронного пучка у по-
верхности образцов был равен 12 мм. Часть образцов 
после оплавления зачищалась, на них наносился но-
вый слой порошка бора, смешанного с флюсом, и про-
цесс наплавки повторялся. Затем подобная итерация 
проводилась с частью образцов, прошедших два этапа 
оплавления. В результате исследовалась структура и 
измерялась микротвердость поверхностных слоев по-
сле одно-, двух- и трехкратного оплавления.

Структурные исследования наплавленных слоев 
выполняли на фронтальных и поперечных шлифах, 

приготовленных с использованием операций шли-
фования и механического полирования. Металлогра-
фические исследования проводились на оптическом 
микроскопе  AxioObserver A1m.  Фазовый состав 
исследовался с использованием рентгеновского θ-θ 
дифрактометра ARL X'TRA. Сканирование осущест-
влялось с использованием Cu Kα излучения в поша-
говом режиме со временем накопления t = 3…10 с на 
одну точку и шагом Δ2θ = 0,05 и 0,02°. 

Микротвердость поверхностных слоев оценивали 
на поперечных шлифах вдавливанием четырехгран-
ной алмазной пирамиды при нагрузке 0,98 Н с исполь-
зованием твердомера Wolpert Group 402 MVD. Для ис-
следования характера разрушения сформированных 
электронно-лучевым оплавлением композиций образ-
цы подвергали ударному разрушению на маятниковом 
копре, после чего  с использованием растрового элек-
тронного микроскопа EVO50XVP изучались изломы.

Результаты исследований

Металлографические исследования структуры 
оплавленных композиций позволили сделать заклю-
чение о проплавлении поверхностного слоя стали на 
глубину до 0,6 мм. При этом поверхностный слой  
содержит эвтектику (α-Fe – Fe2B) и бориды типа FeB 
и Fe2B (рис. 1). В ходе металлографических иссле-
дований выявлена структурная неоднородность по-
верхностного слоя после однократного оплавления. 
Наблюдаются зоны с повышенным содержанием бо-

ридов и зоны, в которых они прак-
тически отсутствуют (рис. 1, в). 
Микротвердость зон с повышен-
ным содержанием боридов со-
ставляет до  14000 МПа при мак-
симальной глубине их залегания 
0,4 мм.

Повышение структурной рав-
номерности поверхностного слоя 
и распределения боридов дости-
гается повторением процесса на-
плавки.

После второй и третьей на-
плавки неравномерность распре-
деления боридов устраняется.  В 
то же время наблюдается переход-
ная зона, в которой  уменьшается 
количество боридов и увеличива-
ется доля эвтектики (α-Fe – Fe2B). 
В зоне первичной кристаллиза-
ции непосредственно около зоны 
основного металла избыточных 
крупных кристаллов боридов не 
зафиксировано. Зона основного 

а                                                                             б

а                                                                             б
Рис. 1. Микроструктуры, полученные электронно-лучевой наплавкой амор-
фного бора. Стрелками отмечены зоны с малым содержанием боридов:

а, б – эвтектики пластинчатого типа, содержащие бориды FeB и Fe2B; в – нерав-
номерность содержания боридов в оплавленном поверхностном слое при одно-
стадийном оплавлении; г – слой сплошных боридов, расположенный непосредственно 

у поверхности оплавленного образца после второго оплавления
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металла, прилегающая к зоне первичной кристалли-
зации, имеет феррито-перлитную структуру, харак-
терную для условий кратковременного перегрева до-
эвтектоидной стали. 

Результаты металлографического анализа под-
тверждаются данными рентгеноструктурных ис-
следований, которые проводились на фронтальных 
шлифах, приготавливаемых послойно. На рис. 2 в 
качестве примера приведены рентгенограммы мате-
риала, сформированного путем наплавки двух слоев 
аморфного бора. В поверхностных слоях покрытий 
наряду с соединением Fe2B зафиксировано присут-
ствие борида FeB, характеризующегося  более вы-
соким содержанием бора (рис. 2, а). 
С увеличением глубины содержа-
ние бора в покрытии снижается, 
что приводит к уменьшению доли 
боридов. В первую очередь исчезает 
фаза  FeB. На глубине 800 мкм при-
сутствия соединений бора с желе-
зом методом рентгеноструктурного 
анализа не обнаружено (рис. 2, б). 

Измерение микротвердости 
поверхностных слоев позволя-
ет судить о глубине упрочненно-
го слоя. После наплавки одного, 
двух и трех слоев аморфного бора 
на сталь 20 толщина  покрытий 
составляет примерно 550, 750 и 
900 мкм соответственно, при уров-
не микротвердости у поверхности 
12000…14000 МПа и около основ-
ного металла 2000…2100 МПа.

С целью выявления особен-
ностей разрушения борированных 

слоев были проведены фрактографические иссле-
дования серии изломов, сформированных при дина-
мическом нагружении образцов. Установлено, что 
насыщение стали бором путем наплавки трех слоев 
приводит к формированию сплошного слоя бори-
дов, приводящего к  резкому охрупчиванию мате-
риала.  Изломы характеризуются наличием гладких 
поверхностей, свидетельствующих о низкой энер-
гии разрушения материала  (рис. 3, а). Внутренние 
напряжения, возникающие при охлаждении сплава, 
являются причиной образования сетки микротре-
щин даже в отсутствии внешней нагрузки. Анализ 
проведенных исследований свидетельствует о том, 

а                                                                             б
Рис. 2. Дифрактограммы, снятые с поверхности стального образца после электронно-лучевой двухслойной наплавки 

аморфного бора

а                                                                             б

а                                                                             б
Рис. 3. Фрактограммы боридных покрытий, полученных методом 

вневакуумной электронно-лучевой обработки
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что оптимальной является двухслойная наплавка 
аморфного бора.  На изломах образцов, полученных 
методом двухслойной наплавки аморфного бора, 
наблюдаются следы разрушения боридов в виде 
плоских столбчатых образований (рис. 3, б) и об-
разований правильной квадратной или ромбической 
формы (рис. 3, в). 

Вблизи поверхности покрытий встречаются 
участки хрупкого разрушения с равноосными фа-
сетками. Присутствующие в поверхностном слое 
колонии эвтектики проявляются на изломах путем 
образования участков с характерным пластинча-
тым строением (рис. 3, г). Разрушение микрообъе-
мов, занятых эвтектикой, сопровождается образо-
ванием изломов с более развитой по сравнению с 
боридами поверхностью. Это свидетельствует о 
повышенной энергоемкости процесса продвиже-
ния трещин. 

Выводы

1. Электронно-лучевое оплавление поверхност-
ного слоя углеродистой стали с предварительно на-
несенным порошковым аморфным бором является 
эффективным способом модифицирования поверх-
ностного слоя стали на глубину до 1 мм. 

2. Наличие градиентной структуры поверхност-
ного слоя стали после оплавления обеспечивает пер-
спективность использования электронно-лучевого 
нагрева для повышения износостойкости изделий из 
углеродистых сталей при сохранении их живучести.

3. Электронно-лучевое наплавление поверхност-
ных слоев, насыщенных бором, обеспечивающее 
возможность управлять толщиной и степенью на-
сыщением бором поверхностного слоя углеродистых 
сталей, позволяет расширить возможности техноло-
гии упрочнения стальных изделий путем наплавки 
металлокерамических вольфрамокобальтовых твер-
дых сплавов.
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Electron-beam application for wear-resistance steel surface layers formation   

A.M. Teplyikh

The features of the structure and properties of surface layers on carbon steels, modifi ed in the process of electron beam 
melting in the presence of amorphous boron powder.  Without vacuum electron-beam heating of steel surface coated with a 
boron-on modes, leading to melting of the boundary layer allows high-speed technology to form a structure containing borides 
FeB type and Fe2B, as well as eutectic (α-Fe - Fe2B) to a depth of up to 900 μ. Formed surface layers with hardness up to 
16,000 MPa, can be used as barrier layers when surfacing of hard coatings, as well as self-reinforcing coating. 

Key words: electron-beam heating, melting, carbon steel, boron amorphous, structure.
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Предложен способ повышения износостойкости режущего инструмента из твердого сплава Т15К6, основанный 
на воздействии импульсного магнитного поля. Максимальное снижение остаточных напряжений в твердых сплавах 
Т15К6 обеспечивается предварительным нагревом образцов током высокой частоты (ТВЧ) до температуры 600 ºС. 
Микротвердость твердого сплава Т15К6 после комбинированной магнитно-импульсной обработки (КМИО) увеличи-
вается на 1100 МПа.

Ключевые слова: магнитно-импульсная обработка, остаточные напряжения, микротвердость, режущий инструмент, 
твердый сплав, упрочнение поверхностного слоя.

Введение

В настоящее время одной из перспективных 
технологий поверхностного упрочнения твердых 
сплавов является комбинированная магнитно-
импульсная обработка (КМИО). КМИО основа-
на на воздействии импульсного магнитного поля 
высокой напряженности на предварительно на-
гретую ТВЧ обрабатываемую поверхность [1, 2]. 
Известно, что магнитно-импульсная обработка 
способствует повышению физико-механических 
свойств обрабатываемой поверхности и умень-
шению остаточных напряжений в структуре твер-
дого сплава. В связи с этим целью исследования 
является определение влияния КМИО на физико-
механические свойства твердых сплавов, опреде-
ляющие износостойкость твердосплавного ин-
струмента.

Для достижения цели необходимо установить 
влияние температуры предварительного нагрева, 
как одного из основных технологических параме-
тров КМИО на изменение остаточных напряжений и 
микротвердости, а также на фазовый состав твердого 
сплава.

Методика проведения исследований

В качестве объекта исследования использовались 
образцы, изготовленные из сменных многогранных 
пластин твердого сплава Т15К6, так как данный 
сплав является одним из самых широко применяе-
мых при металлообработке. 

Многостадийная обработка образцов включала 
следующие операции:

1. Предварительный нагрев образца током высо-
кой частоты (ТВЧ) в комбинированном индукторе.

2. Обработка образца импульсным магнитным 
полем.

3. Выдержка образца на неметаллической по-
верхности 24 ч.

Образцы в процессе обработки жестко закрепля-
лись относительно концентратора. Величина зазора 
между обрабатываемой поверхностью и рабочей по-
верхностью концентратора составляла 1 мм, что га-
рантировало отсутствие электрического пробоя. 

Различная масса образцов вызвала необходи-
мость в применении предварительной тарировки 
нагревательной установки. Тарировка проводилась 
с целью определения времени нагрева до рабочей 
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температуры. Данная процедура выполнялась с при-
менением хромель-алюмелевого термоэлектрическо-
го преобразователя ТП-0188 (Тип К, ГОСТ 6616-94), 
закрепленного на поверхности образцов. Опреде-
лялось изменение температуры нагрева образца от 
времени. При помощи построенного тарировочного 
графика определялось время работы установки ТВЧ, 
необходимое для нагрева образцов до рабочей тем-
пературы.

Обработка образцов проводилась единичным 
импульсом магнитного поля длительностью – 
0,007 с. Расчетное максимальное амплитудное зна-
чение напряженности магнитного поля составило 
Hmax= 3,95·106А/м. Расчетное значение напряжен-
ности импульса магнитного поля  индуктора под-
твердилось после измерения индукционным датчи-
ком, совмещенным через интегрирующую цепочку с 
осциллографом.

Выдержка образцов на неметаллической под-
ложке проводилась с целью завершения в структуре 
металла превращений 1-го и 2-го рода и уменьше-
ния избыточной энергии. Время выдержки обрабо-
танных образцов составило 24 ч [3]. По окончании 
выдержки подготавливались микрошлифы обрабо-
танных образцов для проведения дюрометрических 
испытаний, а также металлографических и рентгено-
структурных исследований.

Определение остаточных напряжений между 
карбидной и металлической составляющими спла-
ва Т15К6 с помощью рентгеновской дифрактоме-
трии является сложной задачей. Это обусловлено 

изменением параметров элементарной ячейки ко-
бальта при растворении в нем примесных атомов. 
В связи с этим расчет напряжений проводили с 
использованием фазы карбида вольфрама (WC). 
Упругие постоянные карбида вольфрама были 
приняты условно и обобщены (для поликристал-
лического материала). Анализ напряжений прово-
дили по данным позиции пика карбида вольфрама 
(рис. 1), полученным путем прецизионной съемки 
дифракционных картин с анализируемой плоско-
сти образца. Исследование образцов проводилось 
с помощью рентгеновского дифрактометра ARL 
X’TRA.

В работе проведен приближенный расчет суммы 
главных напряжений в анализируемой плоскости 
образца. Полученные значения говорят о том, что в 
материале преобладают растягивающие напряжения, 
которые возникли вследствие спекания инструмента 
из твердого сплава (см. таблицу).

Результаты исследования

Согласно данным, представленным 
в таблице, минимальные остаточные 
напряжения растяжения наблюдают-
ся в образцах, у которых температура 
предварительного нагрева составила 
600 °С. 

Микротвердость поверхности и 
распределение микротвердости по глу-
бине обработки определялись в соот-
ветствии с ГОСТ 25172-82 на микро-
твердомере WolpertGroup 402MVD. 
Исследованные образцы твердого спла-
ва характеризовались высокими значе-
ниями микротвердости. Построение 
гистограмм микротвердости контроль-
ного и обработанного при температуре 
600 °С образцов (рис. 2) показало, что 
распределение микротвердости явля-
ется в большинстве случаев близким 
к нормальному закону распределения. 
Это обстоятельство свидетельствует о 

Расчет суммы главных напряжений 
в анализируемой плоскости образца

Номер образца 1 (Конт-
рольный) 2 3 4

Температура нагрева, °С – 400 600 800

Величина растягивающих 
остаточных напряжений, 
МПа

1000 900 600 1050

Рис. 1.  Рефлекс карбида вольфрама
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том, что структура образцов твердого сплава со-
стояла из менее твердой матрицы с включениями 
более твердых фаз карбидов. Согласно величине 
смещения пика распределения микротвердость 
образцов твердого сплава Т15К6 после КМИО 
увеличилась на 1100 МПа.

Фазовый состав образцов твердых сплавов 
определялся методом рентгеновской дифрактоме-

трии. Анализ дифрактограммы кон-
трольного образца (рис. 3)  позволил 
определить группу интенсивных 
пиков карбида вольфрама (WC) и 
карбида титана (TiC), распределен-
ных в кобальтовой матрице. Кроме 
того, на дифрактограмме наблюда-
лись менее интенсивные пики раз-
личных модификаций кобальтовой 
фазы – cub Co, hex Co и сложного 
карбида Co3W3C.

На рис. 4 приведена дифрак-
тограмма образца твердого сплава 
Т15К6 после КМИО с предвари-
тельным нагревом 600 °С. Анализ 
дифрактограммы позволил выявить 
отличительные особенности распре-
деления различных модификаций ко-
бальтовой фазы – кубической cub Co 
и гексагональной hex Co [4]. Подоб-
ное поведение объясняется возмож-

ным уменьшением фазы hex Co за счет изменения 
напряженного состояния и возникновения магнито-
стрикционных напряжений при КМИО. 

Полученные результаты согласуются с ранее про-
веденными испытаниями твёрдосплавного инстру-
мента на износостойкость [5] и частично разъясняют 
механику упрочнения при КМИО.

Рис. 2. Гистограмма распределения микротвердости образцов 
твердого сплава: контрольного (Т15К6-К) и обработанного (Т15К6-600)

Рис. 3.  Дифрактограмма контрольного образца твердого сплава марки Т15К6
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Выводы

1. Комбинированная магнитно-импульсная об-
работка (КМИО) способствует уменьшению оста-
точных напряжений в структуре твердого сплава. 
Максимальное снижение остаточных напряжений 
растяжения обеспечивается предварительным нагре-
вом образцов током высокой частоты до температу-
ры 600 °С и составляет 400 МПа. 

2. Проведение КМИО твердого сплава Т15К6 с 
предварительным нагревом до 600 °С способствует 
повышению микротвердости поверхностного слоя 
на 1100 МПа.  

3. КМИО с предварительным нагревом до 600 °С 
способствует изменению распределения модифика-
ций кобальтовой фазы в сплаве в сторону увеличения 
кубической.
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Рис. 4.  Дифрактограмма обработанного образца твердого сплава марки Т15К6

The investigation of effect combined magnetic pulse treatment on quality hardmetal tools

A.G. Ovcharenko, A.YU. Kozluk, M.O. Kurepin, A.G. Tyurin, D.S. Terentiev

A method for increasing wear resistance of cutting tools from hardmetal T15K6 based on a pulsed magnetic fi eld. The 
maximum reduction of internal residual stresses in hardmetal T15K6 provides pre-heating of the samples with high frequency 
to a temperature of 600 °C. Microhardness of the hardmetal after combination of magnetic-pulse treatment has increased to 
1100 psi.
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Аннотация
Рассматривается расчет упругих деформаций фундамента тяжелого многоцелевого станка на абсолютно жестком 
основании и на упругом винклеровом основании. Показано, что от толщины фундамента существенно зависит 
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Calculation of elastic deformations the base of the multi-purpose machine tool
V.G. Ivanov,  …, V.S. Petrov, …. 

The calculation of the elastic deformations of the heavy multi-purpose machine for absolutely rigid basis and on an elastic basis 
is considered. It is shown that the thickness of substantially depends on the deformation of its surface.
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