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МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЕ  И  МЕТАЛЛОВЕДЕНИЕ 

В  МЕТАЛЛУРГИИ  И  МАШИНОСТРОЕНИИ 
 
УДК 669.714, 621.718 

 

СОВЕРШЕНСТВОВАНИЕ ПРОЦЕССА ПОЛУЧЕНИЯ 

КАТОДОВ-МИШЕНЕЙ ИЗ КОМПЛЕКСНЫХ СИЛИЦИДОВ 

ДЛЯ ВАКУУМНЫХ ИОННО-ПЛАЗМЕННЫХ ИСТОЧНИКОВ 
 

И.А. ИВАНОВ, д-р техн. наук, А.Г. СЛУЦКИЙ, канд. техн. наук,  
В.А. ШЕЙНЕРТ, А.Н. БЕЛЫЙ, А.П. БЕЖОК, канд. техн. наук,  

Ю.А. КОСТЮЧЕНКО, Э.В. КОВАЛЕВИЧ 
Белорусский национальный технический университет 

 
В статье представлены результаты экспериментальных исследований 

усовершенствованного процесса изготовления катодов-мишеней из ком-

плексного силицида для нанесения защитных покрытий вакуумным ионно-

плазменным методом. В основе технологии использован совмещенный ли-

тейно-деформационный способ, включающий получение слитка комплекс-

ного силицида никель-титан-кремний с использованием высокоскоростной 

индукционной плавки, последующего его размола в порошок до требуемой 

фракции и получение готового изделия с использованием метода прессо-

вания. В лабораторных условиях отработаны режимы плавки комплекс-

ных силицидов, их размола и последующего прессования. Изготовлены 

опытные образцы катодов-мишеней и проведена их термическая обра-

ботка.  
 

Ключевые слова: катоды-мишени, комплексный силицид, защитные 

покрытия, ионно-плазменный метод. 

 

IMPROVEMENT OF THE PROCESS OF OBTAINING  

TARGET CATHODES FROM COMPLEX SILICIDES  

FOR VACUUM ION-PLASMA SOURCES 
 

I.A. IVANOU, Dr. of Engineering Sciences, A.G. SLUTSKY, Ph.D in Technical 
Science, V.A. SHEINERT, A.N. BELY, A.P. BEZHOK, Ph.D in Technical 

Science, Yu.A. KASTSIUCHENKA, E.V. KOVALEVICH 

Belarusian National Technical University 
 

The article presents the results of experimental studies of an improved pro-

cess for the manufacture of target cathodes from complex silicide for the appli-
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cation of protective coatings by the vacuum ion-plasma method. The technology 

is based on a combined casting-deformation method, including obtaining an 

ingot of complex nickel-titanium-silicon silicide using high-speed induction 

melting, then grinding it into powder to the required fraction and obtaining a 

finished product using the pressing method. In laboratory conditions, the modes 

of melting complex silicides, their grinding and subsequent pressing have been 

worked out. Prototypes of target cathodes were made and heat treated. 
 
Keywords: target cathodes, complex silicide, protective coatings, ion-plasma 

method. 
 
Ранее выполненные исследования [1–4] показали возможность 

изготовления катодов мишеней различными способами. Экспери-
ментально апробирован процесс высокотемпературной восстанови-
тельной плавки комплексных силицидов на основе оксидов титана, 
никеля, меди и кремния, а также высокоскоростная индукционная 
плавка аналогичных силицидов с использованием металлических 
компонентов с последующей заливкой полученного расплава в спе-
циальные литейные формы, позволяющей получать отливку катода 
мишени вместе с тоководом (рисунок 1). 

 

      
а                                                       б 

 
Рисунок 1 – Отливка (а) полученная в разовой литейной форме  

и готовый катод-мишень с тоководом (б) [2] 
 
Предварительные испытания опытных образцов полученных ка-

тодов мишеней при нанесении вакуумных ионно-плазменных за-
щитных покрытий показали их работоспособность. Вместе с тем, 
были выявлены и некоторые недостатки, в частности невысокая 
плотность и однородность материала, полученного методом литья. 
Кроме того, в процессе кристаллизации и последующего охлажде-



 9 

ния отливки силицида в месте контакта его с стальным тоководом 
возникали напряжения, приводящие к появлению в катоде мишени 
трещин, что недопустимо. 

В настоящей работе обобщены результаты экспериментальных 
исследований процесса изготовления таких катодов-мишеней с ис-
пользованием совмещенной литейно-деформационной технологии, 
суть которой заключается в получении отливки из силицида с по-
следующим размолом материала, прессованием и спеканием  
заготовки.  

Плавка комплексного силицида осуществлялась на высокоско-
ростной индукционной установке по методике, описанной в работе 
[3]. В качестве шихтовых материалов использовали кристалличе-
ский кремний, электролитический никель и кусковой титан. Про-
цесс вели по специально отработанной методике, позволяющей ми-
нимизировать угар основных элементов силицида. Полученный 
расплав силицида разливали в открытые литейные формы, кон-
струкция которых обеспечивала его направленную кристаллизацию. 
В лабораторных условиях была проведена серия плавок комплекс-
ного силицида и получены слитки общим весом 1,73 кг следующего 
химического состава: кремний – 19,94 %, никель – 29,56 %, титан – 
50,48 %. 

В дальнейшем полученные слитки силицида подвергались дроб-
лению и последующему размолу в лабораторной мельнице с ис-
пользованием стальных шаров (диаметром 8 и 35 мм), что обеспе-
чило получение мелкой фракции размером менее 0,08 мм. При этом 
продолжительность размола навески 500 г составляла порядка  
60 мин. Основные этапы процесса приведены на рисунке 2.  

На следующем этапе проведены экспериментальные исследова-
ния процесса прессования порошка комплексного силицида. Для 
этого была изготовлена технологическая оснастка, общий вид кото-
рой приведен на рисунке 3. 

Экспериментально было подобрано усилие прессования порошка 
силицида, которое составило порядка 7–10 т/см2, что обеспечило 
начальную технологическую прочность. По такому режиму были из-
готовлены брикеты, общий вид которых представлен на рисунке 1, б. 
В дальнейшем брикеты силицида прошли термическую обработку в 
виде отжига и спекания по различным режимам (нагрев до темпера-
тур 200, 400, 600 и 800 °С, выдержка в течение 2 ч и охлаждение с 
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печью. Для оценки влияния термообработки на прочность брикетов 
на лабораторном прессе Р-5 с использованием стального шара диа-
метром 25,4 мм были проведены испытания на их прочность. Уста-
новлено, что максимальную прочность (усилие 0,4 т) имел брикет 
силицида, обработанный при температуре 800 °С. Термическая об-
работка при более низких температурах (до 400 °С) не оказала су-
щественного влияния на прочность брикета. 

 

                           
а                                      б                                     в 

                     
г                                      д                                     е 

 

а – металлическая шихта (кремний, никель, титан); 
б – высокоскоростная индукционная плавка; в – полученный слиток; 

г – после охлаждения; д – после дробления; е – после размола 
 

Рисунок 2 – Основные этапы получения порошка комплексного силицида 
 

 

  
а б 

Рисунок 3 – Технологическая оснастка для отработки  
режимов деформации порошка комплексного силицида (а) 

 и опытный образец полученного брикета (б) 
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Известно, что катоды-мишени, используемые для нанесения за-
щитных покрытий, являются съемными и водоохлаждаемыми, и 
состоят обычно из двух частей: рабочей части, которая испаряется 
дугой, и токовода, обеспечивающего крепление катода в испарителе 
и его быструю замену, а также эффективный электрический контакт 
с его испаряемой частью. С учетом результатов ранее выполненных 
исследований [4] был предложен способ изготовления катода-
мишени методом прессования дисперсного порошка комплексного 
силицида, с последующей припайкой к нему токовода (рисунок 4). 

 

 
 

1 – матрица; 2 – пуансон; 3 – корпус прессформы;  
4 – пята прессформы; 5 – порошок силицида 

 
Рисунок 4 – Схема прессования катода-мишени из порошка 

комплексного силицида 
 

Матрица (1), изготовленная из инструментальной стали, имеет 
форму катода-мишени, который используется при нанесении по-
крытий с использованием вакуумных ионно-плазменных источни-
ков. Корпус прессформы (3) позволяет центрировать пуансон (2) в 
процессе прессования порошка силицида (5). Для предотвращения 
попадания порошка между матрицей (1) и пятой прессформы (4) 
предусмотрен специальный выступ. 

Были проведены расчеты усилия прессования, которые позволи-
ли определить необходимую навеску порошка комплексного сили-
цида при получении готового катода. Расчетная навеска порошка 
комплексного силицида фракцией менее 0,08 мм загружалась вме-
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сте с пластификатором в матрицу и подвергалась прессованию с 
усилием не менее 50 т. Полученная заготовка катода-мишени из-
влекалась из матрицы и подвергалась термической обработке по 
специальному режиму. 

В дальнейшем нижняя поверхность катода-мишени полирова-
лась и к ней припаивался стальной токовод. На рисунке 5 представ-
лены фотографии полученного катода- мишени и его элементов. 

 

               
                   а                                                    б 

 
а – прессованная заготовка катода-мишени и стальной токовод; 

б – готовый катод-мишень 
 

Рисунок 5 – Основные этапы изготовления катода мишени  
литейно-деформационным методом 

 
Таким образом, в результате экспериментальных исследований 

разработан литейно-деформационный метод изготовления катодов 
мишеней для вакуумных ионно-плазменных источников. 

Однако, несмотря на обнадеживающие результаты использова-
ния разработанной методики, в структуре прессованных заготовок 
катода обнаружена микропористость. При этом плотность прессо-
вок составляла 80–85 % от фактической плотности литой заготовки. 
По-видимому, это связано в первую очередь, несмотря на высокое 
удельное давление прессования, с несжимаемостью частиц силици-
да при полном отсутствии пластических свойств. Поэтому, даже 
наращивание усилий прессования не обеспечит снижение пористо-
сти такого катода. Одним из вариантов решения данной задачи яв-
ляется применение специально подобранного фракционного состава 
порошка силицида для прессования, обеспечивающего наиболее 
плотную упаковку частиц полученной заготовки. 

В связи с вышеизложенным был проведен анализ плотнейших 
упаковок сферических частиц и с помощью 3D моделирования гек-
сагональной плотной упаковки определен размер и количество ча-
стиц для заполнения пустот вплоть до четвертого порядка с доста-
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точным уровнем приближения, учитывающим коэффициент несфе-
ричности реальных частиц (0,6–0,8). 

С учетом полученных результатов и применительно к конкрет-
ной вакуумно-электродуговой испарительной установке в дальней-
шем планируется порошок такого фракционного состава применять 
для получения прессованных заготовок катодов-мишеней с факти-
ческой плотностью 90–95 %. 

 
Список литературы 

 

1. Технологические особенности получения силицидов на основе 
меди, никеля и титана для катодов-мишеней / И.А. Иванов [и др.] // 
Металлургия: Республ. межведом. сб. науч. тр. – Минск: БНТУ, 
2017. – Вып. 38. – С. 84–90. 

2. Получение катодов-мишеней из силицидов для вакуумных 
ионно-плазменных источников / И.А. Иванов [и др.] // Литье и ме-
таллургия. – 2018. – № 2 (91). – С. 99–102. 

3. Технологические варианты получения катодов-мишеней из си-
лицидов металлов для вакуумных ионно-плазменных источников / 
И.А. Иванов [и др.] // Металлургия: Республ. межведом. сб. науч. 
тр. – Минск: БНТУ, 2018. – Вып. 39. – С. 107–111. 

4. Особенности получения катодов-мишеней из комплексных 
силицидов для вакуумных ионно-плазменных источников литейно-
деформационным методом / И.А. Иванов [и др.] // Металлургия: 
Республ. межведом. сб. науч. тр. – Минск: БНТУ, 2019. – Вып. 40. – 
С. 90–95. 

 

References 

 

1. Tekhnologicheskie osobennosti polucheniya silicidov na osnove 

medi, nikelya i titana dlya katodov-mishenej [Technological features of 
obtaining silicides based on copper, nickel and titanium for target cath-
odes] / I.A. Ivanou [et al.] // Metallurgiya: respublikanskij mezhvedom-

stvennyj sbornik nauchnyh trudov = Metallurgy: republican interde-

partmental collection of scientific papers. – Minsk: BNTU Publ., 2017. – 
Vyp. 38. – P. 84–90. 

2. Poluchenie katodov-mishenej iz silicidov dlya vakuumnyh ionno-

plazmennyh istochnikov [Obtaining target cathodes from silicides for 



 14 

vacuum ion-plasma sources] / I.A. Ivanou [et al.] // Lit'e i metallurgiya = 

Foundry production and metallurgy. – 2018. – No. 2(91). – P. 99–102. 
3. Tekhnologicheskie varianty polucheniya katodov-mishenej iz sili-

cidov metallov dlya vakuumnyh ionno-plazmennyh istochnikov [Techno-
logical options for producing target cathodes from metal silicides for 
vacuum ion-plasma sources] // Metallurgiya: respublikanskij mezhve-

domstvennyj sbornik nauchnyh trudov = Metallurgy: republican interde-

partmental collection of scientific papers. – Minsk: BNTU Publ., 2018. – 
Vyp. 39. – P. 107–111. 

4. Osobennosti polucheniya katodov-mishenej iz kompleksnyh sili-

cidov dlya vakuumnyh ionno-plazmennyh istochnikov litejno-

deformacionnym metodom [Features of obtaining target cathodes from 
complex silicides for vacuum ion-plasma sources by the casting-
deformation method] // Metallurgiya: respublikanskij mezhvedomstven-

nyj sbornik nauchnyh trudov = Metallurgy: republican interdepart-

mental collection of scientific papers. – Minsk: BNTU Publ., 2019. – 
Vyp. 40. – P. 90–95. 

 
Поступила 27.08.2020 

Received 27.08.2020 

  



 15 

УДК 621.791.12; 621.791.4;  

669.017.3; 669.017.3:620.18 

 

ПОЛУЧЕНИЕ НЕРАЗЪЕМНЫХ СОЕДИНЕНИЙ СПЛАВОВ 

НА ОСНОВЕ АЛЮМИНИЯ И ТИТАНА СВАРКОЙ ТРЕНИЕМ 

С ПЕРЕМЕШИВАНИЕМ 

 
Б.М. НЕМЕНЁНОК, д-р техн. наук 

Белорусский национальный технический университет, 
А.А. РАДЧЕНКО, канд. техн. наук, Д.В. БУБЕН 

ОХП «Институт сварки и защитных покрытий» ГНУ «ИПМ НАН Беларуси», 
И.В. РАФАЛЬСКИЙ, канд. техн. наук, П.Е. ЛУЩИК, канд. техн. наук, 

РИУП «НТП БНТУ «Политехник» 
 
Представлены результаты исследований сварки трением с перемеши-

ванием (СТП) для получения неразъемных соединений сплавов на основе 

алюминия и титана. Отмечается, что отсутствие правильной оценки 

реакционной способности сплавов, подлежащих соединению, в том числе 

повышенная способность титана к окислению при высоких температу-

рах, и конструктивных особенностей соединений может приводить к 

ряду проблем, связанных с изменением структуры материалов и дефек-

тами в зоне сварки, что приводит к неизбежному ухудшению механиче-

ских характеристик готовых соединений. Несмотря на различный диапа-

зон температур проведения СТП для сплавов на основе алюминия  

(400–500 С) и титана (700–950 С), возможно получение качественного 

сварного соединения между этими материалами. Представлены основные 

границы свариваемости при СТП листовых материалов на основе алюми-

ния и титана, необходимые для разработки модели процесса СТП и обес-

печивающие получение качественных стыковых и нахлесточных соедине-

ний из разнородных материалов на основе алюминия и титана. Установ-

лено, что качество сварки определяется в наибольшей степени частотой 

вращения инструмента и скоростью сварки, которые могут изменяться в 

широком диапазоне значений: частота вращения инструмент от 300 до 

900 об/мин; скорость сварки от 25 до 120 мм/мин. При этом частота 

вращения инструмента оказывает большее влияние на эффективность 

формирования сварного соединения по сравнению со скоростью сварки. 

 

Ключевые слова: алюминиевые сплавы, титановые сплавы, неразъем-

ные соединения, сварка трением с перемешиванием, стыковые и нахле-

сточные соединения, разнородные материалы. 
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FRICTION STIR WELDING OF ALUMINUM AND TITANIUM 

ALLOYS FOR PRODUCING PERMANENT JOINTS 

 
B.M. NEMENENOK, Dr. of Engineering Sciences 

Belarusian National Technical University, 
A.A. RADCHENKO, Ph. D in Technical Sciences, D.V. BUBEN 

Welding and Protective Coatings Institute of Powder Metallurgy Institute  
of National Academy of Science of Belarus, 

I.V. RAFALSKI, Ph. D in Technical Sciences, P.E. LUSHCHIK,  
Ph. D in Technical Sciences 

Science and Technology Park of BNTU «Polytechnic» 
 

The results of studies of friction stir welding (FSW) are presented to obtain 

permanent joints of aluminum and titanium alloys. It is noted that the lack of a 

correct assessment of the reactivity of the alloys to be joined, including the in-

creased titanium oxidation ability at high temperatures, and the structural fea-

tures of the compounds can lead to a number of problems associated with a 

change in the structure of materials and defects in the welding zone, decreasing 

the mechanical characteristics of the permanent joints. Despite the different 

temperature range of the FSW for aluminum (400–450 C) and titanium  

(700–950 C) alloys, it is possible to obtain a high-quality welded joint between 

these materials. The paper presents the main weldability boundaries in the case 

of FSW of aluminum and titanium sheet materials, which are necessary for the 

development of the FSW process and provide high-quality butt and lap joints of 

friction welding with mixing dissimilar materials based on aluminum and titani-

um. It has been established that the quality of welding is determined to the 

greatest extent by the frequency of rotation of the tool and the speed of welding, 

which can vary over a wide range of values: frequency of rotation of the tool 

from 300 to 900 rpm; welding speed from 25 to 120 mm/min. In this case, the 

rotational speed of the tool has a greater effect on the efficiency of the for-

mation of the welded joint compared to the welding speed. 

 
Keywords: aluminum alloys, titanium alloys, permanent joints, friction stir 

welding, butt and lap joints, dissimilar materials. 

 
Введение. Применение комбинированных металлоконструкций 

и изделий из легких сплавов на основе алюминия и титана является 
востребованным для производства инновационной продукции в 
различных отраслях промышленности, таких как авиационная, кос-
мическая, автомобильная, судостроительная, благодаря сочетанию 
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удовлетворительной прочности, хорошей пластичности и низкому 
удельному весу. Однако получение неразъемных соединений этих 
материалов сопряжено с рядом технических трудностей, и в боль-
шинстве случаев традиционная сварка сплавов на основе алюминия 
и титана обычными методами плавления затруднительна или не-
возможна [1]. 

Получение неразъемных соединений из сплавов на основе алю-
миния и титана представляет собой сложную задачу в связи с суще-
ственными различиями физико-химических, теплофизических и 
механических свойств этих материалов [2]. Для получения неразъ-
емных соединений разнородных материалов в зависимости от экс-
плуатационных требований и функционального назначения изделий 
и металлоконструкций могут использоваться различные варианты 
решения поставленной задачи: применение механических крепле-
ний (например, муфтовые, заклепочные, винтовые, болтовые), ис-
пользование методов пайки, склеивания или сварки [3]. Каждый тип 
соединения имеет свои преимущества и недостатки, и наиболее 
подходящий способ будет определяться функциональным назначе-
нием и предъявляемыми требованиями к эксплуатационным харак-
теристикам изделий или конструкций [4].  

В связи с тем, что инновационные способы получения высоко-
прочных соединений являются ключевым фактором для расшире-
ния областей применения комбинаций разнородных сплавов, в по-
следние годы активно разрабатываются и совершенствуются про-
цессы твердофазной сварки – сварки трением с перемешиванием 
(СТП), обеспечивающие повышенные требования механической 
прочности, жаропрочности и коррозионной стойкости неразъемных 
соединений различных сплавов при определенных условиях экс-
плуатации [5–9]. 

Среди основных преимуществ СТП при получении неразъемных 
соединений различных сплавов исследователями указываются: низ-
кие остаточные напряжения; мелкий размер зерна сварного шва; 
малый расход энергии; отсутствие пористости, отсутствие особых 
требований к процессу сварки [5]. Отмечается, что достоинствами 
процесса СТП является отсутствие или ограниченное количество 
интерметаллических соединений в структуре шва, снижающих ме-
ханические свойства сварного шва, а также, как правило, отсутствие 
трещин, характерных для традиционных видов сварки [6]. 
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Однако, несмотря на достаточно большой объем эксперимен-
тальных данных о процессах СТП, получение качественного не-
разъемного соединения с заданной структурой и свойствами пред-
ставляет собой сложную задачу, поскольку требует учета различ-
ных факторов и параметров одновременно протекающих процессов 
тепло- и массопереноса, пластической деформации, контактных яв-
лений и трения [6, 7]. Кроме того, необходимо свести к минимуму 
образование хрупких интерметаллидов, снижающих механические 
свойства сварного шва. Обеспечить получение качественных рабо-
тоспособных соединений из разнородных сплавов на основе алю-
миния и титана можно при условии правильного выбора параметров 
процесса СТП [8, 9]. 

Цель настоящего исследования состояла в установлении основ-
ных параметров СТП, обеспечивающих получение сварных соеди-
нений разнородных сплавов на основе алюминия и титана без де-
фектов сварки, путем проведения сравнительного анализа экспери-
ментальных и теоретических данных.  

Основные параметры процесса СТП материалов на основе 

алюминия и титана. Получение сварного соединения при СТП ос-
новано на нагреве металла в зоне соединения до пластического со-
стояния в результате сил трения, перемешивания и пластического 
деформирования его в закрытом объеме, ограниченном рабочими 
поверхностями инструмента и подкладкой. Основными параметра-
ми процесса СТП являются: скорость вращения инструмента, ско-
рость сварки, наклон инструмента, глубина погружения инструмен-
та, осевое усилие, размер и конфигурация рабочих поверхностей 
бурта и пина, а также величина смещения оси инструмента относи-
тельно стыка свариваемых кромок при стыковых швах. Кроме того, 
для получения качественных соединений большое значение имеет 
точность сборки стыка и постоянство контакта свариваемых кромок 
с подкладкой. 

Сварка титана с титаном и алюминия с алюминием выполняются 
на разных режимах, так как у них разные физико-механические 
свойства.  

Согласно [10–13] сварка титана и его сплавов выполняется с ис-
пользованием следующих значений параметров режимов:  

- скорость сварки от 25 до 120 мм/мин; 
- частота вращения инструмента от 100 до 300 об/мин; 
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- угол наклона инструмента от 2 до 3 градусов.  
Cварка сплавов на основе алюминия [10–13], в основном, произ-

водится при скоростях сварки от 25 до 300 и более мм/мин и часто-
те вращения инструмента от 200 до 1000 об/мин при углах наклона 
инструмента от 2 до 3 градусов. 

Методика экспериментальных исследований. Для проведения 
экспериментальных исследований использовались листовые мате-
риалы из алюминиевых сплавов марок АД0 толщиной 4 и 5 мм и 
технически чистый титан толщиной 2 мм. Сварка производилась с 
использованием лабораторной установки, созданной на базе фре-
зерного станка марки 6Р80 (параметры сварки задаются автомати-
зированной управляющей системой станка), на плоской стальной 
подкладке из стали 12Х18Н10Т (ГОСТ 5632). При сварке использо-
вался твердосплавный инструмент ВК6, общий вид которого изоб-
ражен на рисунке 1.  

 

 
 

Рисунок 1 – Общий вид инструмента, установленного в оправку, для СТП 
 

Сварка листовых материалов осуществлялась встык на подклад-
ке из листа коррозионностойкой стали 12Х18Н10Т для уменьшения 
стока тепла из области формирования шва. Заготовки фиксирова-
лись прижимами к столу фрезерного станка (рисунок 2). 

В процессе экспериментальных исследований сварка образцов 
осуществлялась вращающимся инструментом, имеющим угол 
наклона от 2 до 3 градусов от вертикальной оси в сторону, обрат-
ную от направления сварки. Инструмент, вращающийся с заданной 
частотой, ось вращения которого смещена относительно линии со-
единения кромок в сторону алюминия на 1–1,5 мм, вертикальным 
усилием внедрялся в свариваемые кромки до погружения задней 
кромки бурта в материал кромок на величину 0,2–0,3 мм. После по-
гружения инструмента в свариваемые кромки осуществляется 
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нагрев рабочей поверхностью инструмента металла свариваемых 
кромок в результате трения до температуры его пластификации и 
возникновения вокруг инструмента области устойчивого переме-
шивания, из которой впоследствии сформируется сварной шов. Для 
получения линейного шва, после образования вращающегося объе-
ма пластифицированного металла свариваемых кромок вокруг ра-
бочей поверхности инструмента, начинается движение инструмента 
вдоль стыка свариваемых кромок со скоростью сварки. В конце шва 
инструмент извлекался вверх, оставляя углубление по форме его 
внешней рабочей поверхности. 

 

 
 

Рисунок 2 – Технологическая схема сварки образцов (вдоль) из листовых 
материалов на столе фрезерного станка 

 
Подготовка и травление образцов производилась в соответствии 

с СТБ CR 12361 «Разрушающие испытания сварных швов металли-
ческих материалов. Реактивы для травления при макроскопическом 
и микроскопическом исследовании». Для выявления макрострукту-
ры применяли химическое травление шлифов во французском реак-
тиве при 70 °С (ортофосфорная кислота – 75 мл, серная кислота –  
15 мл, азотная кислота – 10 мл). 

Металлографические (макроскопические) исследования сварных 
соединений проводились на металлографическом микроскопе 
ММУ-3 при увеличении 50. 

Для мониторинга процесса для сварки трением с перемешивани-
ем использовалась исследовательская система регистрации пара-
метров (далее Система). Система имеет в своем составе датчик че-
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тырехкомпонентный вращающийся М34, программное обеспечение, 
USB-адаптер для подключения к компьютеру. Система обеспечива-
ет измерение сил Fx, Fy, Fz по трем ортогональным осям координат 
X, Y, Z, крутящего момента Mz и частоты вращения, которые указа-
ны в таблице 1. 

 
Таблица 1 – Номинальный диапазон измеряемых сил 
 

Измеряемая сила, 
момент 

Тип хвостовика 
Тип датчика 

Номинальное 
значение 

Номинальный 
диапазон 

измерения 
Fx Хвостовик – 40  

ГОСТ 25827-93 
М34-10к-40к-100 

10000 Н 10000 Н 
Fy 10000 Н 10000 Н 
Fz 40000 Н 40000 Н 
Mz 100 Нм 100 Нм 
Fx Хвостовик – 45 

ГОСТ 25827-93 
М34-25к-50к-200 

25000 Н 25000 Н 
Fy 25000 Н 25000 Н 
Fz 50000 Н 50000 Н 
Mz 200 Нм 200 Нм 

 
Программное обеспечение (ПРОФИ) обеспечивает визуализацию 

и регистрацию измеряемых данных на персональном компьютере 
под управлением ОС Windows. Связь с компьютером осуществляет-
ся посредством интерфейса USB 2.0. 

Главный компонент исследовательской системы регистрации па-
раметров процесса для сварки трением с перемешиванием – датчик 
четырехкомпонентный вращающийся М34. Датчик предназначен 
для измерения трех сил Fx, Fy, Fz по трем ортогональным осям ко-
ординат X, Y, Z и крутящего момента силы Мz, в процессе вращения. 
Датчик имеет в своем составе вращающуюся часть – ротор, и непо-
движную часть – статор. Общий вид составных частей системы 
представлен на рисунке 3. 

Механические параметры и эксплуатационные ограничения  
системы: 

а) допускаемая перегрузка относительно номинального значения 
Fx, Fy, Fz – 120 %; 

б) допускаемый изгибающий момент силы Мx, Мy – 1500 Нм; 
в) допускаемый крутящий момент силы Мz – 500 Нм. 
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Рисунок 3 – Общий вид и схема подключения датчика М34-10к-40к-100 
 к компьютеру 

 
Результаты исследования и их обсуждение. Как показал ана-

лиз источников информации, содержащих результаты эксперимен-
тов СТП, несмотря на различный диапазон температур выполнения 
сварки алюминия (400–450 С) и титана (700–950 С), возможно 
получение качественного сварного соединения между этими мате-
риалами. Экспериментально были выполнены исследования по 
определению границ свариваемости титана и алюминия путем свар-
ки стыковых швов. Металлографический анализ поперечного шли-
фа стыкового сварного соединения толщиной 4 мм, выполненного 
при скорости сварки 25 мм/мин, частоте вращения инструмента  
560 об/мин и угле наклона инструмента 2 градуса, показал, что ви-
димые дефекты структуры сварного шва отсутствуют.  

Также экспериментально проверены граничные параметры для 
окна свариваемости в точках: 1000 об/мин и скорости сварки  
100 мм/мин; 500 об/мин и скорости сварки 120 мм/мин; 200 об/мин 
и скорости сварки 50 мм/мин; 600 об/мин и скорости сварки  
25 мм/мин. Как показал анализ характеристик структуры сварного 
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шва поперечных шлифов, качество сварки на данных режимах удо-
влетворительное. 

Таким образом, сравнительный анализ экспериментальных изме-
рений и достоверных экспериментальных данных научных публика-
ций позволил установить основные границы свариваемости при СТП 
листовых материалов на основе алюминия и титана (рисунок 4). 

 
 

 
– СТП алюминиевого сплава ( ) 

 – СТП титанового сплава ( ) 
– СТП титана с алюминием ( ) 
– эксперимент ( ) 

 
Рисунок 4 – Окна свариваемости для сплавов титана, алюминия и титана  

с алюминием, по данным работ [10–13] и результатам  
экспериментальных исследований 

 
Заключение 

1. В настоящее время накоплен обширный опыт применения раз-
личных способов получения неразъемных соединений алюминие-
вых и титановых сплавов, в том числе, твердофазных методов свар-
ки трением с перемешиванием. Результаты проведенных исследо-
ваний свидетельствуют, что отсутствие правильной оценки 
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реакционной способности сплавов, подлежащих соединению, в том 
числе повышенная способность титана к окислению при высоких 
температурах, и конструктивных особенностей соединений может 
приводить к ряду проблем, связанных с изменением структуры ма-
териалов и дефектами в зоне сварки, что приводит к неизбежному 
ухудшению механических характеристик готовых соединений. С це-
лью преодоления вышеупомянутых дефектов, несмотря на различ-
ный диапазон температур выполнения СТП алюминия 400–450 С и 
титана 700–950 С, возможно получение качественного сварного 
соединения между этими материалами. 

2. Установлено, что при сварке трением с перемешиванием листо-
вых материалов на основе алюминия и титана качество сварки опре-
деляется в наибольшей степени частотой вращения инструмента и 
скоростью сварки, которые могут изменяться в широком диапазоне 
значений: частота вращения инструмент от 300 до 900 об/мин; ско-
рость сварки от 25 до 120 мм/мин.  

3. Комплексный анализ экспериментальных измерений и досто-
верных экспериментальных данных научных публикаций позволил 
выявить влияние вращения инструмента и скорости сварки на каче-
ство получаемых сварных соединений. Установлено, что частота 
вращения инструмента оказывает большее влияние на эффектив-
ность формирования сварного соединения по сравнению со скоро-
стью сварки. 

4. Установлены основные границы свариваемости при СТП ли-
стовых материалов на основе алюминия и титана, необходимые для 
разработки модели процесса СТП и обеспечивающие получение 
качественных стыковых и нахлесточных соединений сварки трени-
ем с перемешиванием разнородных материалов на основе алюми-
ния и титана. 

Работа выполнена при поддержке Белорусского республиканско-

го фонда фундаментальных исследований, проект Т19ИНДГ-007 

«Исследование межфазного взаимодействия и формирования 

структуры зерна в швах, полученных сваркой трением, для различ-

ных соединений высокопрочных алюминиевых сплавов с титановы-

ми сплавами». 
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МЕТАЛЛОМАТРИЧНЫЕ СЛОИСТЫЕ КОМПОЗИТЫ  

НА ОСНОВЕ ЖЕЛЕЗА И АЛЮМИНИЯ:  

ОБЗОР ПРОЦЕССОВ ПОЛУЧЕНИЯ 

 
И.В. РАФАЛЬСКИЙ, канд. техн. наук, П.Е. ЛУЩИК, канд. техн. наук 

РИУП «НТП БНТУ «Политехник», 
Ф.И. РУДНИЦКИЙ, канд. техн. наук 

Белорусский национальный технический университет 
 
Представлены результаты анализа процессов получения слоистых 

композитов с использованием листовых материалов на основе железа и 

алюминия. Показано, что известные способы получения слоистых компо-

зитов на основе железа и алюминия можно классифицировать на твер-

дофазные (методы деформирования материалов, в том числе методы 

горячей и холодной прокатки, накопительной пакетной прокатки, сварки 

взрывом, диффузионной сварки) и жидкофазные процессы (методы литья, 

пайки). Наиболее широко используемыми процессами изготовления слои-

стых композитов, полученных с использованием материалов на основе 

железа и алюминия, являются твердофазные методы, включающие де-

формирование листовых материалов (CRB, ARB-процессы), а также 

сварка взрывом. Жидкофазные процессы для получения слоистых компо-

зитов на основе железа и алюминия до настоящего времени широкого 

применения не получили, что может быть обусловлено технологическими 

сложностями управления структурообразованием слоистых композитов 

в процессе затвердевания металлических расплавов. Состояние границы 

раздела материалов является одним из наиболее важных факторов, влия-

ющих на свойства слоистого металлического композита, а изучение ме-

ханизма формирования соединения на границе раздела материалов явля-

ется актуальной задачей в области исследований слоистых композитов, 

полученных с использованием листовых материалов на основе железа и 

алюминия.  

 

Ключевые слова: слоистые композиты, металлические материалы, 

алюминиевые сплавы, сплавы на основе железа, процессы получения. 
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IRON/ALUMINUM METAL-MATRIX LAYERED 

COMPOSITES: A REVIEW OF MANUFACTURING 

PROCESSES 
 

I.V. RAFALSKI, Ph. D in Technical Sciences,  
P.E. LUSHCHIK, Ph. D in Technical Sciences 

Science and Technology Park of BNTU «Polytechnic», 
F.I. RUDNITSKI, Ph. D in Technical Sciences 

Belarusian National Technical University 
 

The results of the analysis of layered composites manufacturing processes 

using iron and aluminum sheet materials are presented. It is shown that the 

known methods of producing layered composites based on iron and aluminum 

can be classified into solid-phase (methods of deformation of materials, includ-

ing methods of hot and cold rolling, cumulative batch rolling, explosion weld-

ing, diffusion welding) and liquid-phase processes (methods of casting, braz-

ing). The most widely used processes for the manufacture of layered composites 

obtained using materials based on iron and aluminum are solid-phase methods, 

including deformation of sheet materials (CRB, ARB processes), as well as ex-

plosion welding. Up to now, liquid-phase methods for the layered composites 

manufacturing have not received widespread use, which may be due to the tech-

nological difficulties in controlling the structure formation of layered compo-

sites during the solidification of metal melts. The state of the interface of mate-

rials is one of the most important factors affecting the properties of a layered 

metal composite, and the study of the mechanism of the formation of a joint at 

the interface of materials is an urgent task in the field of research of layered 

composites based on iron and aluminum. 

 

Keywords: layered composites, metallic materials, aluminum alloys, iron-

based alloys, production processes. 

 
Введение. Слоистые композиционные материалы, полученные с 

использованием листовых материалов, отличаются большим струк-
турно-конструкционным разнообразием и могут включать разнооб-
разные покрытия и защитные поверхности различной толщины, би-
металлические материалы, плакированные листы, ламинаты, арми-
рованные волокном композиты из лент, тканей и другие материалы. 
Такие материалы, обладая уникальным сочетанием различных фи-
зико-механических свойств, широко востребованы в строительной, 
аэрокосмической, автомобильной, спортивной, микроэлектронной и 
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других отраслях промышленности, в том числе в качестве изделий 
конструкционного назначения с повышенной коррозионной стойко-
стью и износостойкостью при сохранении низкой стоимости, высо-
кой прочности и небольшого веса. Другими важными характери-
стиками слоистых композиционных материалов являются их специ-
альные, функциональные свойства (например, теплопроводность, 
коэффициент теплового расширения и др.), а также улучшенный 
внешний вид изделий [1]. 

В зависимости от функционального назначения при получении 
слоистых композиционных материалов может быть использована 
практически любая комбинация металлических, полимерных и ке-
рамических материалов. Конструктивно слоистые композиты, по-
лученные с использованием металлических материалов, могут 
включать слои различных металлов и сплавов (слоистые металличе-
ские материалы – СММ), а также слои из дисперсно-упрочненного 
или армированного волокнами металлического композиционного 
материала (металломатричные композиционные материалы – 
МКМ). В СММ отдельные слои могут быть листами разнородных 
металлов и сплавов с различными физическими и функциональны-
ми свойствами, например, один металлический слой обеспечивает 
прочность, а другой – твердость или коррозионную стойкость.  
В качестве отдельных слоев при изготовлении слоистых компози-
тов на основе МКМ могут быть использованы дисперсно-упроч-
ненные металломатричные материалы, которые содержат частицы 
интерметаллических и неметаллических соединений (оксиды, кар-
биды, нитриды, бориды и др.) в металлической матрице, которые 
обеспечивают повышенную прочность и износостойкость, ударную 
вязкость и коррозионную стойкость. Армированные волокном 
МКМ обеспечивают улучшение прочности, жесткости, ударной 
вязкости, механических характеристик при высоких температурах 
[1, 2]. В целом, при рассмотрении процессов получения и структу-
рообразования слоистые композиты, полученные на основе метал-
лических материалов, целесообразно объединить в общий класс ме-
талломатричных слоистых композитов (МСК).  

Сплавы на основе железа (преимущественно, стали) и алюминия 
являются в настоящее время наиболее распространенными и вос-
требованными из всех современных промышленных материалов. 
Однако общей проблемой диффузионного соединения алюминия и 
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стали является формирование на границе раздела хрупких интерме-
таллических фаз, таких как Al3Fe и Al5Fe2 [3], существенно снижа-
ющих механические и эксплуатационные свойства композитов на 
основе системы Al–Fe. В связи с этим активно предпринимаются 
попытки разработать альтернативные способы соединения этих ма-
териалов, в том числе с использованием металлургических методов 
литья, обработки (сварки) под высоким давлением, сварки взрывом 
и др. Предполагается, что при получении оптимальной структуры 
слоистого композита материалы на основе железа и алюминия мо-
гут обеспечить сочетание высокой прочности, хорошей коррозион-
ной стойкости и теплопроводности при относительно высокой кон-
курентоспособности по стоимости, что может найти применение в 
автомобильной и химической промышленности, электронике, авиа-
космической промышленности, судостроении и других применени-
ях [3, 4].  

Обзор процессов получения и их обсуждение. Использование 
алюминиевых сплавов и сплавов на основе железа (преимуще-
ственно, сталей) в металлоконструкциях различного назначения яв-
ляется предпочтительным ввиду их очевидных сравнительных пре-
имуществ перед другими сплавами, включая невысокую стоимость, 
высокие технологические и эксплуатационные свойства. Алюмини-
евые сплавы характеризуются хорошими механическими свойства-
ми, коррозионной стойкостью, высокой теплопроводностью и низ-
кой плотностью. Стали, имея высокие прочностные характеристи-
ки, обладают хорошей свариваемостью и обрабатываемостью. Как 
правило, оба упомянутых класса материалов имеют высокую пла-
стичность. Поэтому их комбинация может быть использована для 
изготовления МСК с уникальными свойствами. 

При проектировании МСК (выбор материалов, схемы укладки, 
толщины и количества чередующихся слоев) и определении про-
цесса их получения используют большое многообразие методов, 
включая различные способы деформирования материалов, в том 
числе методы горячей и холодной прокатки, накопительной пакет-
ной прокатки, сварки взрывом, диффузионной сварки, пайки и ли-
тья [1–13]. При этом основной задачей процесса получения МСК 
является формирование оптимальной структуры композита, обеспе-
чивающей требуемый уровень его механических и эксплуатацион-
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ных свойств, несмотря на существенные различия основных физи-
ко-химических свойств алюминия и железа (таблица 1). 
 
Таблица 1 – Основные физико-химические свойства алюминия  
и железа 

 
Свойства Алюминий Железо 

Температура плавления, К 933,5 1812 

Плотность, г/см3 2,6989 7,874 

Удельная теплота плавления, кДж/моль 10,75 13,8 

Теплопроводность (при 300 К), Вт/(м·К) 237 80,4 

Молярная теплоемкость, Дж/(K·моль) 24,2–24,35 25,14 

 
Одними из наиболее широко используемых процессов для изго-

товления композитов из металлических листов являются методы 
деформирования листовых металлических материалов горячей или 
холодной прокаткой. При этом давление, оказываемое валками, 
разрушает оксидную пленку на поверхности, обеспечивает контакт 
между атомами соединяемых поверхностей, позволяя двум поверх-
ностям соединяться [1, 4–10].  

Среди других твердофазных способов получения МСК можно 
выделить сварку взрывом [5]. При сварке взрывом заряд взрывчато-
го вещества обеспечивает давление, необходимое для соединения 
металлических поверхностей. Этот процесс особенно хорошо под-
ходит для соединения больших листов, которые не подходят для 
прокатного стана.  

Жидкофазные (литейные, металлургические) процессы получе-
ния СМК на основе железа и алюминия, представленные, например, 
способами пропитки расплавом алюминия стальных пакетов  
[10, 11], до настоящего времени широкого освещения в научных 
публикациях исследователей не получили, что, вероятно, связано с 
определенными сложностями управления структурообразованием 
слоистых материалов в процессе их получения и необходимости 
компенсации объемной усадки расплава алюминия при его затвер-
девании между стальными пластинами пакета.  
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В жидкофазных процессах получения слоистых композитов ме-
тодом пайки металлические листы отделены небольшим зазором и 
нагреты выше температуры плавления припоя. Расплав припоя для 
пайки втягивается в указанный зазор между листами под действием 
капиллярных сил, фактически образуя при затвердевании дополни-
тельный микрослой композита.  

Промышленный метод соединения листовых металлических ма-
териалов методом плоской прокатки через пары роликов, находя-
щихся под давлением, был разработан в Институте электросварки 
им. Е.О. Патона и получил название рулонной сварки (RB-процесс). 
Основанный на повторении операций деформирования одного и 
того же СМК, процесс накопительного (аккумулятивного) соедине-
ния листовых материалов (ARB-процесс) представлен как один из 
наиболее успешных методов тяжелой пластической деформации, 
конкурирующий с методами равноканального углового прессования 
(ECAP-процесс) и интенсивной пластической деформации кручени-
ем (HPT-процесс) [4]. В последние годы СМК с высокими механи-
ческими свойствами, в том числе на основе алюминия и железа, бы-
ли получены с использованием ARB-процесса [4, 5]. 

Так, в работе [4] были получены и исследованы композиты си-
стемы «Al/нержавеющая сталь/Al» с использованием ARB-процесса 
при 400 °C. Полученный листовой материал разрезали пополам, и 
процесс накопительной прокатки применяли семь раз при комнат-
ной температуре. Результаты испытаний на растяжение показали, 
что полученный композит имеет существенно более высокие значе-
ния абсолютной и относительной (по отношению к весу) прочности 
по сравнению с исходным алюминиевым листом. Однако при этом 
пластические свойства композита были невысокими, что было свя-
зано с повышенным сопротивлением деформации компонентов и 
локальным утонением центрального листа из нержавеющей стали в 
процессе соединения листовых материалов. Также установлено, что 
в процессе проведения ARB центральный стальной слой разрушает-
ся и распределяется в матрице Al между различными слоями. Из-за 
разрушения слоя нержавеющей стали и его дефрагментации на 
множество мелких сегментов прочность композита снижается. Ре-
зультаты исследования структуры образцов показали, что композит 
характеризуется сверхмелкозернистой микроструктурой со средним 

https://ru.wikipedia.org/wiki/%D0%98%D0%BD%D1%81%D1%82%D0%B8%D1%82%D1%83%D1%82_%D1%8D%D0%BB%D0%B5%D0%BA%D1%82%D1%80%D0%BE%D1%81%D0%B2%D0%B0%D1%80%D0%BA%D0%B8_%D0%B8%D0%BC%D0%B5%D0%BD%D0%B8_%D0%95._%D0%9E._%D0%9F%D0%B0%D1%82%D0%BE%D0%BD%D0%B0
https://ru.wikipedia.org/wiki/%D0%98%D0%BD%D1%81%D1%82%D0%B8%D1%82%D1%83%D1%82_%D1%8D%D0%BB%D0%B5%D0%BA%D1%82%D1%80%D0%BE%D1%81%D0%B2%D0%B0%D1%80%D0%BA%D0%B8_%D0%B8%D0%BC%D0%B5%D0%BD%D0%B8_%D0%95._%D0%9E._%D0%9F%D0%B0%D1%82%D0%BE%D0%BD%D0%B0
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размером зерна 400 нм в алюминиевой матрице, содержащей 71 % 
мартенсита в стальных сегментах. 

Достаточно активно развиваются методы традиционной холод-
ной прокатки (рулонной сварки, CRB-процесс) при получении 
композитов на основе системы Fe–Al. Как правило, CRB-процесс 
при получении слоистого металлического композита состоит из 
трех этапов: обработки поверхности, непосредственно холодной 
прокатки и термической обработки. Предварительная обработка 
поверхности листов является необходимым предварительным усло-
вием получения металлического композита с высоким уровнем со-
единения листовых материалов [3, 6, 7]. Установлено, что, чем 
больше шероховатость поверхности в определенном диапазоне, тем 
выше прочность соединения. Сравнивая продольные, поперечные и 
выполненные под углом 45° относительно направления прокатки 
текстуры шлифования, был сделан вывод, что текстура продольной 
поверхности была более предпочтительной для соединения алюми-
ниевых и стальных листов [6]. В контексте исследования влияния 
способов подготовки поверхности алюминиевых и стальных листов 
было также установлено положительное влияние их предварительно-
го нагрева и последующей термической обработки на прочность со-
единения композитов при испытаниях на сдвиг и обратный изгиб [3].  

Состояние границы раздела материалов является одним из 
наиболее важных факторов, влияющих на свойства слоистого ме-
таллического композита, и изучение механизма формирования со-
единения на границе раздела материалов стало обсуждаемой темой 
в области исследований слоистых композитов с высокими эксплуа-
тационными характеристиками [8–10]. Предложены различные тео-
рии и модели (диффузии, механической блокировки, пленок, дисло-
каций, энергии, рекристаллизации и другие) для объяснения от-
дельных аспектов процесса формирования соединений на границе 
раздела металлических материалов, в том числе с использованием 
численных методов решения задач [10]. Например, в работе [8] для 
анализа процесса холодной прокатки биметаллической полосы 
«алюминий-сталь» была предпринята попытка разработать матема-
тическую модель, основанную на теореме о верхней границе, реше-
ние которой было получено методом конечных элементов. Резуль-
таты моделирования показали, что прочность соединения листов 
увеличивается с уменьшением общей толщины биметаллической 
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заготовки. Тем не менее, несмотря на определенный объем выпол-
ненных экспериментальных и теоретических исследований, резуль-
таты системного анализа процессов получения и структурообразо-
вания МСК, полученных с использованием листовых материалов на 
основе железа и алюминия, в представленных публикациях практи-
чески отсутствуют [10]. 

В работе [9] сообщается о результатах исследования листовых 
композитов системы «Al / сталь / Al», полученных из алюминиевого 
сплава AA1050 и нержавеющей стали AISI 304L методом холодной 
прокатки (CRB-процесс), который проводился при температурах 
порядка 100 и 23 °C для получения аустенитной и аустенитно-
мартенситной микроструктур в стали. Результаты испытаний пока-
зали, что прочность соединения листов материалов составляла 38 % 
от прочности алюминиевого сплава. Было установлено, что экстру-
зия алюминия через поверхностные трещины стального листа 304L 
является основным механизмом соединения. Были исследованы 
границы раздела и поведение при растяжении трехслойных плаки-
рованных листов после выдержки при 200–600 °С в течение 1 ч, 
чтобы установить влияние отжига на формирование слоя интерме-
таллических соединений и полученные механические свойства. Ме-
тоды полевой эмиссионной сканирующей электронной микроско-
пии, рентгеновской дифракции и оптической микроскопии показа-
ли, что промежуточный слой, состоящий в основном из Al13Fe4, FeC 
и Al8SiC7, образуется во время отжига при температуре 500–600 °C. 
Было установлено, что образование указанного промежуточного 
слоя после термообработки ухудшает качество соединения и стиму-
лирует процесс отслоения листовых материалов. Кроме того, отме-
чается, что наличие деформированного мартенсита в плакирован-
ных листах играет ключевую роль в повышении прочности компо-
зитов на растяжение. 

Результаты исследования многослойных композитов, получен-
ных из алюминиевого сплава 4A60 и низкоуглеродистой стали мар-
ки 08Al методом холодной прокатки (CRB-процесс), представлены 
в работе [10]. Процесс получения композитов включал следующие 
три этапа: предварительная обработка поверхности, холодная про-
катка и термическая обработка (диффузионный отжиг). Установле-
но, что параметры прокатки и диффузионного отжига являлись ос-
новными факторами, влияющими на прочность соединения полу-
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ченного композита. Указывается, что механизм соединения вклю-
чает три этапа: 1) физический контакт: в начале прокатки высокое 
давление приводит к механическому перекрытию двух слоев ком-
понентов, прочность соединения низкая; 2) металлическая связь: по 
мере протекания процессов взаимодействия и восстановления окси-
дный слой на поверхности металла разрушается, что обеспечивает 
полный контакт между двумя разнородными металлами, при этом, 
когда межатомное расстояние достигает некоторой определенной 
величины, обеспечиваются условия для химического взаимодей-
ствия и образования металлической связи, прочность соединения 
увеличивается; 3) металлургическое соединение: при последующей 
обработке диффузионным отжигом прочность соединения значи-
тельно увеличивается из-за диффузии между атомами металла на 
границе раздела. 

Результаты исследования трехслойных композитов системы 
«алюминиевый сплав Al-6Mg / алюминиевый сплав AA1135 / сталь 
S32109», полученных сваркой взрывом, при испытаниях на растя-
жение при различных значениях толщины слоев композита, показа-
ли, что уменьшение значения относительной толщины внутренних 
слоев приводит к увеличению прочности на растяжение композита 
[13]. При этом пластическая деформация при испытаниях на растя-
жение локализуется в основном в промежуточном слое композита. 
Относительно образования хрупких фаз FexAly и высоких термиче-
ских напряжений в области границы раздела соединяемых материа-
лов отмечается, что эти аспекты обусловлены, главным образом, 
значительными различиями в химических свойствах, коэффициен-
тах линейного расширения, точках плавления, теплопроводности 
используемых материалов. Несмотря на то, что многослойные ком-
позиты на основе стали и алюминиевых сплавов могут обеспечить 
высокую прочность при нормальных условиях эксплуатации, при 
температуре выше 400 °С прочность композиционного материала 
снижается.  

Заключение. 

1. Анализ процессов получения МСК с использованием листо-
вых материалов на основе железа и алюминия показывал, что всю 
совокупность методов получения слоистых композитов на основе 
железа и алюминия можно классифицировать на две большие  
группы:  
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– твердофазные процессы, не предполагающие использования в 
жидком состоянии материалов для получения МСК (методы дефор-
мирования материалов, в том числе методы горячей и холодной 
прокатки, накопительной пакетной прокатки, сварки взрывом, диф-
фузионной сварки); 

– жидкофазные процессы, в которых хотя бы один из компонен-
тов МСК используется в жидком состоянии (методы литья, пайки).  

2. Наиболее широко используемыми процессами изготовления 
слоистых композитов, полученных с использованием материалов 
на основе железа и алюминия, являются твердофазные методы, 
включающие деформирование листовых материалов (CRB,  
ARB-процессы), а также сварка взрывом. Жидкофазные процессы 
для получения СМК на основе железа и алюминия до настоящего 
времени широкого применения не получили, что может быть обу-
словлено технологическими сложностями управления структурооб-
разованием слоистых композитов в процессе затвердевания метал-
лических расплавов.  

3. Состояние границы раздела материалов является одним из 
наиболее важных факторов, влияющих на свойства слоистого ме-
таллического композита, а изучение механизма формирования со-
единения на границе раздела материалов является актуальной зада-
чей в области исследований слоистых композитов, полученных  
с использованием листовых материалов на основе железа и  
алюминия. 

Работа выполнена при поддержке Белорусского республиканско-

го фонда фундаментальных исследований, проект Т20КИ-023 «Ис-

следование структурных характеристик многослойных компози-

тов в системе Fe–Al». 
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УДК 669:621 
 

ВЛИЯНИЕ ОТЖИГА НА СТРУКТУРУ И СВОЙСТВА 
ГАЗОТЕРМИЧЕСКИХ ПОКРЫТИЙ ИЗ АЛЮМИНИЯ 

 
А.Н. ГРИГОРЧИК 

ГНУ «Объединенный институт машиностроения НАН Беларуси» 
 
Исследована структура, фазовый состав, дюрометрические свойства 

и адгезионная прочность напыленного покрытия из алюминиевого сплава 

АД-1 в исходном состоянии и после отжига при 700 С и времени вы-
держки 10, 20 и 30 мин. Установлено, что в результате отжига напы-
ленных алюминиевых покрытий в них на границе со стальной подложкой 
образуются диффузионные слои глубиной ≈ 80–160 мкм, содержащие ин-
терметаллидные фазы Al13Fe4, Al6Fe, Al5Fe2. Показано, что микротвер-
дость образовавшихся диффузионных слоев достигает ≈ 700 HV 0,025. 
Прочность сцепления алюминиевых покрытий со стальной основой после 

отжига при 700 С в течение 20 мин возрастает примерно в 2 раза по 
сравнению с исходным состоянием. 

 
Ключевые слова: газотермическое напыление, алюминиевый сплав, 

отжиг, диффузионный слой, адгезия. 
 

INFLUENCE OF ANNEALING ON STRUCTURE AND PROPERTIES 
GAS-THERMAL ALUMINUM COATINGS 

 
A.N. GRIGORCHIK 

Joins Institute of Mechanical Engineering of National Academy  
of Sciences of Belarus 

 
The structure, phase composition, durometric properties and adhesion 

strength of the sprayed coating made of the Al99,3 aluminum alloy in the initial 
state and after annealing at 700 °C and holding time of 10, 20 and 30 minutes 
have been investigated. It has been established that as a result of annealing of 
the deposited aluminum coatings, diffusion layers with a depth of ≈ 80–160 μm 
are formed in them at the interface with a steel substrate, containing intermetal-
lic phases Al13Fe4, Al6Fe, Al5Fe2. It is shown that the microhardness of the 
formed diffusion layers reaches ≈ 700 HV0.025. The adhesion strength of alu-
minum coatings to a steel base after annealing at 700 °C for 20 minutes in-
creases by a factor of 2 in comparison with the initial state. 

 

Keywords: thermal spraying, aluminum alloy, annealing, diffusion layer, 
adhesion. 
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Введение. Газотермическое напыление является эффективным и 
производительным способом формирования защитных покрытий на 
поверхностях изделий [1–3]. В частности, напыление покрытий ме-
тодом высокоскоростной металлизации является перспективным 
способом формирования защитных слоев из алюминиевых сплавов 
на поверхностях изделий, работающих в агрессивных средах. Вме-
сте с тем, напыленные газотермические покрытия из алюминиевых 
сплавов имеют низкую адгезионную прочность сцепления со сталь-
ной основой, а также невысокие физико-механические характери-
стики. В связи с этим целесообразно проводить дополнительную 
термическую обработку газотермических покрытий из алюминие-
вых сплавов, позволяющую повысить их прочностные свойства за 
счет протекания диффузионных процессов между основой и покры-
тием. Известны способы термической обработки газотермических 
покрытий из алюминиевых сплавов при высоких температурах  
900–950 С и времени выдержки 2–4 ч [4]. Однако, длительная вы-
держка при высоких температурах существенно снижает свойства 
стальной основы, на которую нанесено газотермическое покрытие. 
В связи с этим представляет интерес провести исследование струк-
туры, дюрометрических и прочностных свойств газотермических 
покрытий из алюминиевого сплава после термической обработки 
при температуре 700 С и кратковременной выдержке. 

Получение образцов и методики исследований. Напыление га-
зотермического покрытия из алюминиевого сплава АД-1 выполнялось 
методом высокоскоростной металлизации с использованием установки 
АДМ-10 [1]. Покрытия напылялись на пластину (80×80×5 мм), изго-
товленную из стали 20. Толщина напыленного покрытия составляла 
≈ 250 мкм. Исследовалось структурно-фазовое состояние покрытий 
из псевдосплава в исходном состоянии (после напыления) и после 
термической обработки, заключающейся в нагреве образцов покры-
тий до температуры 700 С и выдержке в течение 10, 20 и 30 мин с 
последующим охлаждением на воздухе. Металлографические ис-
следования газотермических покрытий проводились на оптическом 
микроскопе АЛЬТАМИ МЕТ 1МТ. Измерения микротвердости по 
Виккерсу проводились на твердомере DuraScan 20 при нагрузке на 
индентор Р = 25 г. Прочность сцепления напыленного покрытия с 
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основой определялась штифтовым методом на универсальной гид-
равлической машине INSTRON Satec 300LX. 

Результаты исследований и их обсуждение. В результате газо-
термического напыления алюминиевого сплава АД-1 формируется 
плотное покрытие (рисунок 1, а) с пористостью, не превышающей  
≈ 5 об. %. Фазовый состав напыленного покрытия включает в себя 
Al и Al2O3, а его микротвердость составляет ≈ 65 HV 0,025 (ри-
сунок 2). 

 

  
а                                                           б 

  
в                                                           г 

 

а – исходное состояние; б – после отжига при 700 С в течение 10 мин;  
в – то же в течение 20 мин; г – то же в течение 30 мин 

 

Рисунок 1 – Характерные микроструктуры газотремического покрытия 
из алюминиевого сплава АД-1  

 
В результате отжига газотермических покрытий при 700 С в те-

чение 10, 20 и 30 мин происходит локальное расплавление алюмини-
евого покрытия и его диффузионное насыщение атомами железа из 
подложки, а стальной подложки атомами алюминия. В результате 
протекания диффузионных процессов между подложкой и алюмини-
евым покрытием в граничных слоях подложки и покрытия образуют-
ся интеметаллидные соединения системы Fe-Al (рисунок 1 б, в, г), 
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обладающие повышенной микротвердостью (рисунок 2). Очевидно, 
что в результате отжига покрытия из алюминиевого сплава АД-1 в 
течение 10 мин при 700 С образуется диффузионный слой толщи-
ной ≈ 80 мкм (рисунки 1, 2). Увеличение времени термической об-
работки покрытий до 20 и 30 мин приводит к возрастанию толщины 
диффузионных слоев до ≈ 100 мкм и ≈ 160 мкм (рисунки 1 и 2). Фа-
зовый состав образовавшегося диффузионного слоя в алюминиевом 
покрытии включает в себя фазы Al13Fe4, Al, Al6Fe, Al5Fe2 (рисунок 3). 

 

 
 

Рисунок 2 – Распределение микротвердости по глубине газотермических  
покрытий из алюминиевого сплава АД-1 после отжига  

при 700 С и различном времени выдержки 
 
Из данных, представленных на рисунке 2, можно видеть, что 

максимальные значения микротвердости покрытий из сплава АД-1 
после отжига при 700 С в течение 10–30 мин достигаются на рас-
стоянии ≈ 50–100 мкм от стальной подложки и составляют  
≈ 700 HV 0,025. Указанное повышение микротвердости обусловле-
но образованием большого количества интерметаллидных соедине-
ний системы Fe-Al, содержащих пониженное количество железа, и, 

0 50 100 150 200 250 300 350

0

100

200

300

400

500

600

700

800

900

1000

Микротвердость

стальной подложки

 10 минут

 20 минут

 30 минут

М
и

к
р
о
тв

ер
д

о
ст

ь
, 
H

V
 0

,0
2
5

Глубина, мм

Микротвердость

покрытия из АД-1



 45 

как следствие, обладающих высокой микротвердостью [5]. По мере 
приближения к подложке микротвердость начинает снижаться, что 
связано с образованием в этих слоях покрытия интерметаллидов с 
более высоким содержанием железа таких, как FeAl и Fe3Al. 

 

 
 

Рисунок 3 – Характерная рентгеновская дифрактограмма (CoKα) от диффузионной 
зоны на границе «подложка-газотермическое покрытие из сплава АД-1» 

(отжиг при 700 С в течение 20 мин) 
 
Кроме существенного повышения микротвердости напыленных 

покрытий из алюминиевого сплава АД-1 в результате отжига реги-
стрируется также повышение их прочности сцепления со стальной 
основой. Результаты исследований прочности сцепления покрытий 
из алюминиевого сплава АД-1 со стальной подложкой представле-
ны в таблице 1. 

Из представленных результатов (таблица 1) можно видеть, что 
отжиг газотермических покрытий из алюминиевого сплава АД-1 
при температуре 700 С в течение 20 мин приводит к существенно-
му увеличению адгезии покрытий. В частности, среднее значение 
адгезии покрытий после напыления составляет 32,2 МПа, а после 
отжига – 59,8 МПа. Повышение прочности сцепления стальной 
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подложки с напыленным алюминиевым покрытием достигается за 
счет образования при отжиге на их границе прочного диффузионно-
го слоя (рисунок 1, б, в, г). 
 
Таблица 1 – Адгезия алюминиевых покрытий со стальной  
подложкой 

 

Материал покрытия, обработка Адгезия, МПа Среднее значение 
адгезии, МПа 

Покрытие из алюминиевого сплава 
АД-1, напыленное на стальную 
подложку из стали 20 

35,1 

32,2 35,2 
30,6 
27,7 

Покрытие из алюминиевого сплава 
АД-1, напыленное на стальную 
подложку из стали 20 + отжиг  
700 С, 20 мин 

65,0 

59,8 
51,0 
65,2 
51,0 
66,9 

 
Таким образом, непродолжительный высокотемпературный от-

жиг газотермических покрытий из алюминиевых сплавов является 
эффективной обработкой, приводящей к образованию в покрытиях 
интерметаллидных соединений системы Fe-Al, обеспечивающих 
повышение их микротвердости и прочности сцепления со стальной 
основой. 

Заключение. Исследовано структурно-фазовое состояние, дю-
рометрические свойства и прочность сцепления напыленного газо-
термического покрытия из сплава АД-1 в исходном состоянии и 
после отжига при 700 С в течение 10, 20 и 30 мин. Показано, что в 
исходном состоянии покрытие включает в себя фазы Al и Al2O3, а 
его микротвердость составляет 65 HV 0,025. Установлено, отжиг 
алюминиевого покрытия приводит к формированию твердого диф-
фузионного слоя на границе «стальная подложка-покрытие», име-
ющего высокую микротвердость. В частности, глубина диффузион-
ного слоя в покрытиях после отжига при 700 С в течение 10, 20 и 
30 мин составляет ≈ 80–160 мкм, а их микротвердость достигает 
значений ≈ 700 HV 0,025. Повышение дюрометрических свойств 
отожженных покрытий обусловлено выделением в них в процессе 
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термической обработки интерметаллидных соединений Al13Fe4, 
Al6Fe, Al5Fe2. Также показано, что отжиг покрытий при 700 С и  
20 мин приводит к увеличению прочности сцепления напыленных 
покрытий из алюминиевого сплава АД-1 со стальной основой при-
мерно в 2 раза по сравнению с исходным состоянием. 
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УДК 669.15 

 
ВЗАИМОСВЯЗЬ МАКРОСТРУКТУРЫ СЛИТКОВ  

И СВОЙСТВ СТАЛИ 

 
О.С. КОМАРОВ, д-р техн. наук, К.Э. БАРАНОВСКИЙ, канд. техн. наук, 

Е.В. РОЗЕНБЕРГ 

Белорусский национальный технический университет 
 

Исследовано влияние комплексного модификатора, в состав которого 

входят химически активные компоненты (Ba, Sr, Ca, Mg и др.), поверх-

ностно-активный элемент (ПАЭ) (Bi) и карбидообразующий элемент (В) 

на макроструктуре слитка, ликвацию серы в нем и механические свойства 

стали. Установлено, что для устранения транскристаллизации и связан-

ной с ней ликвации в состав модификатора должен входить ПАЭ. Его 

наличие в составе модификатора не снижает механических свойств  

стали 45. 

 

Ключевые слова: комплексный модификатор, химически активные 

элементы, поверхностно-активный и карбидообразующий элемент, мак-

роструктура слитка.  

 

THE RELATIONSHIP OF MACROSTRUCTURE  

OF INGOTS AND THE PROPERTIES OF STEEL 

 
O.S. KOMAROV, Dr. of Engineering Sciences, K.E. BARANOUSKY,  

Ph. D in Technical Sciences, E.V. ROZENBERG 
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The influence of the complex modifier, which includes chemically active 

components (Ba, Sr, Ca, Mg, etc.), the surface-active element (Bi) and the car-

bide-forming element (B) on the macrostructure of the ingot, the segregation of 

sulfur in it and the mechanical properties of steel. It was established that to 

eliminate transcrystallization and associated segregation, the modifier should 

include a surface-active element. Its presence in the modifier does not reduce 

the mechanical properties of steel 45. 

 

Keywords: complex modifier, reactive elements, surface-active and carbide-

forming element, ingot macrostructure. 
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Ранее установлено, что комплексное модифицирование стали 
добавками, в состав которых входят химически активные компо-
ненты (Ca, Sr, Ba и др.), карбидообразующие (Ti, B, Nb и др.), а 
также поверхностно-активные (Bi, Sb, Te и др.), позволяет устра-
нить транскристаллизацию в слитках и толстостенных отливках [1]. 
Наличие в составе комплексного модификатора поверхностно-
активного элемента (ПАЭ), нерастворимого в твердой фазе, неиз-
бежно должно приводить к его накоплению на фронте кристаллиза-
ции, что может нарушить связь между дендритами аустенита и при-
вести, в конечном счете, к снижению свойств стали. 

С целью проверки влияния комплексного модифицирования на 
макроструктуру стали и ее свойства проведена серия эксперимен-
тов, в ходе которой изложницы (1) (рисунок 1), окрашенные внутри 
краской на основе дистен-силлиманита и алюмината натрия, уста-
навливали на поддон (2), изготовленный из холодно-твердеющей 
смеси (ХТС). На изложницы устанавливали прибыльные надставки 
(3), также изготовленные из ХТС. Сверху собранные формы нагру-
жали грузами (4). 

 

  
 

1 – изложница; 2 – поддон; 3 – прибыльная подставка; 4 – груз 
 

Рисунок 1 – Формы в сборе для отливки слитков  
 
Плавки стали 45 осуществляли в индукционной печи ИТП-60 

емкостью 60 кг с кислой футеровкой. При достижении расплавом 
температуры 1620 С его раскисляли алюминием (0,3 % от массы 
металла). 

Расплав порциями по 50 кг модифицировали в ковше различны-
ми добавками: 
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1) без модифицирования; 
2) 0,1 % SiCa + 0,005 % Bi + 0,005 % B; 
3) 0,005 % Bi + 0,006 % B; 
4) 0,1 % SiCa; 
5) 0,1 % SiCa + 0,005 % Bi. 
Из слитков в соответствии со схемой, представленной на рисун-

ке 2, вырезали образцы: темплеты (1) для травления на макрострук-
туру и определения ликвации и образцы для определения механиче-
ских свойств (2). 

 

 
Рисунок. 2 – Схема вырезания темплетов для травления  

и определения химического состава 
 
На рисунке 3 представлены фото темплета с расположением то-

чек определения химического состава. 
 

  
 

Рисунок 3 – Темплеты для изучения макроструктуры 
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Результаты исследования химического состава (содержания се-
ры) по сечению темплета представлены на рисунке 4 для образца 
стали немодифицированного (а) и модифицированного комплексом 
2 (0,1 % SiCa + 0,005 % Bi + 0,005 % B) (б). 

 

 
а 

 
б 

а – без модифицирования; б. – модифицированный 
 

Рисунок 4 – Распределение серы по сечению 
 
Модифицирование стали оказало существенное влияние на мак-

роструктуру слитков. В качестве примера на рисунке 5 приведены 
фотографии темплетов после глубинного травления с целью выяв-
ления макроструктуры. Слиток немодифицированной стали (а) 
имел сквозную транскристаллизацию, а модифицированный (б) 
мелкую равноосную.  
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а 

 
б 

а – макроструктура слитка немодифицированной стали;  
б – после модифицирования комплексом 2 

 

Рисунок 5 – Макроструктура стальных слитков после глубинного травления 
 
Эксперименты показали, что между макроструктурой и ликваци-

ей серы наблюдается определенная связь. В тех слитках, в которых 
модифицирование устраняло транскристаллизацию (комплексы 1  
и 5), ликвация отсутствует. Комплекс 3 и SiCa (4) не повлияли на 
макроструктуру, в связи с чем распределение серы по сечению 
слитка было аналогичным тому, которое наблюдали в немодифици-
рованном слитке.  

С целью проверки влияния характера макроструктры на механи-
ческие свойства стали в соответствие со схемой, приведенной на 
рисунке 2, из слитков после их нормализации при температуре  
880 °С в течение 4 ч вырезали образцы для определения механиче-
ских свойств, которые проводили в центральной заводской лабора-
тории ОАО «МТЗ» в соответствии с ГОСТ 1497-84. Результаты ис-
пытаний приведены в таблице 1. 

Как следует из таблицы 1, несмотря на наличие Bi в составе 
комплексного модификатора, не наблюдалось снижение механиче-
ских свойств, а относительное сужение и предел текучести даже 
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возросли (образцы 2 и 4). При отсутствии химически активных 
компонентов введение в расплав ПАЭ (образец 3) приводит к неко-
торому снижению всего комплекса свойств. 
 
Таблица 1 – Механические свойства стали 

 
Номер 

образца 
Модифициро-

вание, % 
Твердость, 

НВ 
ζ в  

МПа 
ζ т  

МПа 
δ 
% 

ψ  
% 

1 0 229 760 577 24 16,7 

2 SiCa – 0,1 
B – 0,005 
Bi – 0,005 

217 745 616 22 18,3 

3 B – 0,005 
Bi – 0,005 

229 690 557 18 15,7 

4  SiCa – 0,1 
Bi – 0,005 

229 
 

750 
 

610 
 

22 
 

20,3 
 

 
Следует отметить, что испытания проводили после термической 

обработки, которая в значительной степени нивелирует роль пер-
вичной (литой) структуры. 

Более тщательная проверка влияния модифицирования на проч-
ностные характеристики стали в отливках и ее жидкотекучесть про-
ведена в условиях сталелитейного цеха ОАО «МТЗ», для чего осу-
ществлена серия плавок стали в печи ДСП-5М с кислой футеров-
кой. Модифицирование проводили при переливе металла из 
раздаточного в заливочный ковш, заполненный на 25–30 %. Темпе-
ратуру замеряли при выпуске металла из печи. Она находилась в 
пределах 1620–1640 °С. Смесевой модификатор вводили в количе-
стве 0,2 % от массы стали в ковше. В качестве химически активной 
составляющей комплексного модификатора использовали смесевой 
модификатор РСК-2, разработанный в БНТУ, а в качестве ПАЭ – 
висмут в количестве 0,002 %. Состав смесевого модификатора РКС-2 
(% по массе): 30 Al; 15 SiBa; 15 FeSiMg; 10 SiCa и 30 Lcast720z.  
В свою очередь в состав последнего входило (% по массе): 60–70 Si, 
8–12 Ba, 5–7 Ca, 2,5–4,0 Sr, остальное – Fe.  

Модифицированной сталью заливали спиральные пробы на жид-
котекучесть и трефы, часть из которых использовали для изготов-
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ления шлифов, а часть в соответствии с заводской технологией под-
вергали термической обработке – нормализации. Для определения 
жидкотекучести изготавливали пробы в виде спиралей. Заливка ме-
талла в пробу осуществлялась через чашу, расположенную около 
стояка, которая позволяла исключить влияние высоты заливки на 
результаты измерения. 

Образцы для определения прочностных свойств стали 45 выре-
зали из трефовидных заготовок, отливаемых в стержневую форму в 
соответствии с ГОСТ 977-88. После охлаждения заготовок из них 
вырезали образцы для оценки структуры в литом состоянии, а сами 
заготовки подвергали нормализации по принятой на заводе техно-
логии, после чего из них вырезали образцы для определения меха-
нических свойств, Усредненные результаты испытаний из несколь-
ких замеров приведены в таблице 2. 

 
Таблица 2 – Результаты измерений 

 

Модификатор 
Свойство 

Жидкотекучесть, мм ζ в 
МПа 

ζ т 
МПа 

δ 
% 

– 407 336 683 18 
смесевой 605 454 730 25 

смесевой + Bi 610 452 720 24 
 
Сравнение результатов, приведенных в таблицах 1 и 2, показало, 

что показатели прочности и пластичности, полученные в ходе про-
изводственных испытаний комплексного модификатора, в целом 
совпадают с лабораторными и свидетельствуют о том, что введение 
в состав эффективных модификаторов небольших количеств ПАЭ 
не ухудшает комплекс механических свойств. 

Модифицирование измельчает первичное зерно стали. На рисун-
ке 6 показана макроструктура немодифицированного (а) и модифи-
цированного РКС-2 с добавкой ПАЭ образца (б) до термической 
обработки. 

Уменьшение размера зерна связано с присутствием в модифика-
торах щелочноземельных металлов, таких как барий, кальций и 
стронций, которые, взаимодействуя с серой (основным источником 
неметаллических включений), образуют шпинели, выступающие в 
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роли подложек для зарождения кристаллов и тем самым увеличи-
вающие их количество и уменьшающие размер. Поверхностно ак-
тивные вещества адсорбируются на поверхности растущих кри-
сталлов, замедляя их рост, и тем самым уменьшают размер зерна. 

 

        
а                                  б 

 

а – без модифицирования; б – смесевой модификатор РКС-2 с добавкой ПАЭ 
 

Рисунок 6 – Микроструктура стали в литом состоянии 
 
Проведение термической обработки (нормализации) нивелирует 

разницу в первичной структуре, в связи с чем микроструктура у не-
модифицированного и модифицированного образцов практически 
одинакова. 

Таким образом, установлено, что устранение транскристаллиза-
ции за счет комплексного модифицирования снижает ликвацию се-
ры. Также можно говорить об уменьшении ликвации углерода и 
фосфора в отливках большего сечения и слитках и снижения риска 
появления дефектов, носящих ликвационный характер (ликвацион-
ный квадрат, трещины и др.). По данным исследований [2] коэффи-
циент распределения в железе в процессе кристаллизации составля-
ет 0,425 по сере, 0,455 по углероду и 0,078 по фосфору. 

Включение в состав комплексного модификатора ПАЭ является 
эффективным средством по устранению транскристаллизации. Ис-
пользование комплекса, состоящего только из химически активных 
компонентов (Са, Ва, Sr, Mg и др.) для модифицирования стали, 
позволяет существенно повысить жидкотекучесть и механические 
свойства, но не устраняет транскристаллизации. 

Присутствие в составе комплексного модификатора ПАЭ (Bi) не 
ухудшает свойств стали. 
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УДК 669 

 
ОТРАБОТКА ТЕХНОЛОГИЧЕСКИХ РЕЖИМОВ 

ПОЛУЧЕНИЯ ЛИТЫХ КОМПОЗИЦИОННЫХ 

МАТЕРИАЛОВ НА ОСНОВЕ МЕДИ И АРМИРУЮЩИХ 

ГРАНУЛ ИЗ ЛЕГИРОВАННЫХ ИЗНОСОСТОЙКИХ 

СПЛАВОВ 

 
В.А. ШЕЙНЕРТ, А.С. КАЛИНИЧЕНКО, д-р техн. наук,  

А.Г. СЛУЦКИЙ, канд. техн. наук, В.А. КАЛИНИЧЕНКО, канд. техн. 
наук, П.Д. ХОРОЛЬСКИЙ 

Белорусский национальный технический университет 
 
В статье представлены результаты исследований технологических 

особенностей получения литых композиционных материалов на основе 

меди и армирующих гранул из легированных сплавов на основе железа. 

Разработана методика осадительного покрытия поверхности чугунных 

гранул слоем меди толщиной 20–30 мкм из раствора, что позволило обес-

печить необходимый показатель дефектности готового композита. Из-

готовлены опытные образцы композиционных материалов, проведен ана-

лиз микроструктуры и фазового состава. 

 

Ключевые слова: литые композиционные материалы, методика оса-

дительного покрытия, показатель дефектности композита, микро-

структура. 

 

DEVELOPMENT OF TECHNOLOGICAL MODES  

FOR PRODUCING CAST COMPOSITE MATERIALS BASED 

ON COPPER AND REINFORCING GRANULES  

FROM ALLOYED WEAR-RESISTANT ALLOYS 
 

V.A. SHEINERT, A.S. KALINICHENKO, Dr. of Engineering Sciences,  
A.G. SLUTSKY, Ph. D in Technical Sciences, V.А. KALINICHENKO, 

Ph. D in Technical Sciences, P.D. KHOROLSKY 

Belarusian National Technical University 
 

The article presents the results of research on the technological features of 

obtaining cast composite materials. based on copper and reinforcing granules 

from alloyed iron-based alloys. A technique has been developed for precipitat-

ing the surface of cast iron granules with a layer of copper 20–30 μm thick from 
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the solution. This made it possible to provide the necessary indicator of defec-

tiveness of the finished composite. Prototypes of composite materials have been 

made, and microstructure and phase composition have been analyzed. 

 

Keywords: cast composite materials, deposition coating technique, compo-

site defectiveness index, microstructure. 

 
Ранее выполненные экспериментальные исследования показали 

перспективность получения композиционных материалов с исполь-
зованием литейной технологии [1–3]. 

В настоящей работе представлены результаты эксперименталь-
ных исследований по разработке методики и технологических осо-
бенностей получения композиционных сплавов на основе меди с 
использованием армирующих гранул из легированных износостой-
ких сплавов. Для получения легированных армирующих гранул вы-
браны композиции из трех характерных групп износостойких спла-
вов: графитированная сталь, легированный белый чугун, инверти-
рованный чугун. Из первой группы была выбрана характерная 
графитированная сталь, содержащая 1,6–1,8 % углерода, 2,2–2,4 % 
кремния, 0,6–0,7 % марганца, 0,8–1,0 % меди, 0,22–0,25 % алюми-
ния и до 0,025 % серы. Вторая группа представлена комплексно-
легированным белым чугуном, содержащим 2,7–3,0 % углерода, 
1,0–1,5 % кремния, 3,0–4,0 % марганца, 7–11 % хрома, 6–9 % вана-
дия и до 0,05 % серы. Из инвертированных чугунов выбран типич-
ный представитель – ванадиевый чугун состава: 2,3–2,5 % углерода, 
1,8–2,2 % кремния, до 0,7 % марганца, 1,0–1,5 % меди, 7–9 % вана-
дия и до 0,025 % серы. 

Для получения гранул из вышеуказанных сплавов была модер-
низирована установка, предназначенная для гранулирования серого 
чугуна, так как температуры плавки графитированной стали, леги-
рованного белого чугуна, инвертированного ванадиевого чугуна 
составляют 1500–1550 °С, что значительно выше, чем для серого 
чугуна. Кроме того интервал кристаллизации таких чугунов более 
узкий и для сохранения необходимой для гранулирования жидкоте-
кучести использован подогреваемый металлоприемник с нихромо-
вым нагревателем, позволяющим доводить температуру рабочего 
пространства до 900 °С. Вследствие повышенной технологической 
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вязкости таких сплавов в процессе разливки частоту вращения раз-
брызгивающего ротора увеличили до 1200 об/мин. 

Полученные гранулы просушивались и рассеивались на три фрак-
ции более 3 мм, 1–3 мм, менее 1 мм. Для изготовления литых компо-
зитов использовалась фракция 1–3 мм. Характерная структура леги-
рованного белого чугуна после гранулирования в воду приведена на 
рисунке 1. Характерная форма первичных карбидов, растущих сов-
местно с дендритами аустенита показана на рисунке 1, а, б, в. На ри-
сунке 1, г приведена фотография эвтектических колоний, которые 
составляют основу матрицы сплава. 

 

  
а   200 б    200 

  
в    500 г      1000 

 
Рисунок 1 – Микроструктура гранул из белого легированного чугуна 

 
Для улучшения смачивания гранул матричным сплавом исполь-

зовалась бронза БрКМц 3-1(«эвердур»). Для флюсования применя-
лась бура (тетраборат натрия), растворенная в воде при температуре 
60 °С в пропорции 0,03 кг буры на 0,1 л воды. Гранулы смачивались 
раствором, затем быстро переносились в сушило с температурой 
250 °С и в процессе сушки перемешивались до полного удаления 
кристаллизационной влаги и после полного охлаждения помеща-
лись в эксикатор с прокаленным силикагелем. 
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Получение литых композиционных сплавов осуществлялось по 
ранее разработанной методике [4] с верхним керамическим порш-
нем в кварцевой трубке внутренним диаметром 25 мм. Температура 
пропитки свободно насыпанного слоя гранул матричной бронзой 
составляла 1150 °С и поддерживалась с помощью компьютерной 
программы через интерфейс RS 232. Процесс проводился в графи-
товом трубчатом нагревателе, разогреваемом током высокой часто-
ты от установки УИН 30-8-50. Анализ структуры полученного ком-
позита производился на разрезах заготовок. Осуществляли про-
смотр микроструктуры гранул, который показал, что фазовый 
состав используемых сплавов практически не изменился вследствие 
скоротечности процесса получения композита по режиму: нагрев – 
5 мин, пропитка и выдержка 1 мин, охлаждение с тиглем 30 мин. 

Структура ванадиевого инвертированного чугуна не изменилась, 
а в структуре белого комплексно-легированного чугуна наблюда-
лось некоторое сокращение количества карбидов (10–15 %) от 
начального состояния. Более значительные изменения произошли в 
структуре графитированной стали. Визуально наблюдаемое количе-
ство графитных включений в поле шлифа сократилось примерно  
с 4 до 2 %. Это связано с переходом данного сплава в аустенитную 
зону при температуре нагрева 1050 °С даже на короткое время, при-
водящее к значительному растворению графита в аустените. Обрат-
ное выделение углерода при охлаждении было несимметричным 
вследствие недостатка времени. 

Но, несмотря на этот негативный факт, анализ литературы пока-
зал, что износные показатели графитированной стали меняются не 
критично для служебных свойств композита, полученного с ее ис-
пользованием. 

Анализ полученных композитов на прочность сцепления матри-
цы с гранулами производился по сравнительной методике, основан-
ной на визуальной фиксации отрыва матрицы от гранул при осажи-
вании цилиндрических заготовок диаметром 25 мм и высотой 40 мм 
на прессе до высоты 50 % от начальной. За эталон принимался ком-
позит с гранулами из серого чугуна, относительный показатель ко-
торого принимался за единицу. Относительный показатель дефект-
ности испытуемых заготовок (Д) рассчитывался по формуле: 

 
Д = 1 – К2 – К1/10,             (1) 
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где К2 – количество дефектов в структуре исследуемого композита, 
видимое в поле бинокулярного микроскопа (*9) на срезе деформи-
рованной заготовки при случайной выборке 10 гранул; К1 – количе-
ство дефектов эталона (как правило 1–2) принимаем 2; 10 – случай-
ная выборка гранул. 

В результате анализа на дефектность структур литых композитов 
получили следующие данные: для графитизированной стали Д = 1,1; 
комплексно-легированного белого чугуна Д = 0,5, ванадиевого ин-
вертированного чугуна Д = 0,8. 

Полученные результаты объясняются следующим образом. Гра-
фитизированная сталь смачивается матричным «эвердуром» легче, 
чем серый чугун за счет меньшего количества свободного графита в 
структуре, а  инвертированный чугун смачивается труднее за счет 
образования на его поверхности при нагреве продуктов окисления, 
в основном ванадия. Легированный белый чугун с хромом смачива-
ется расплавами достаточно плохо за счет плотной пленки двуокиси 
хрома на поверхности. Прочность композита на основе таких гра-
нул будет, по-видимому, низкой в условиях высоких удельных 
нагрузок в парах трения. При этом выкрашивание гранул из матри-
цы вполне вероятно. 

С целью устранения недостатков технологии получения литых 
композитов, основанной на методике мокрого флюсования, решено 
применить предварительное плакирование гранул слоем меди. Для 
этого разработана методика осадительного покрытия поверхности 
слоем меди толщиной 20–30 мкм из раствора. Данный способ ши-
роко применяют для электро-химического меднения в промышлен-
ности, с той разницей, что травление поверхности совмещают с 
процессом осаждения в непрерывном последовательном цикле. 

На первой стадии гранулы травят 5 % раствором серной кислоты 
при 60 °С в течение 60 мин, затем раствор вместе с гранулами 
охлаждается до комнатной температуры и к нему приливается 
медьсодержащий электролит на основе СuSO4 и этилового спирта. 
Анодом в процессе плакирования служила медная фольга в виде 
цилиндра, а катодом – нержавеющая пластина с нанесенной на нее 
слоем дроби диаметром 10 мм. При постоянном перемешивании 
дроби стеклянной палочкой и плотности тока (100–200 А/м2) за  
16 мин осаждался слой меди (20–30 мкм), затем процесс прекра-
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щался, гранулы промывались в проточной воде и флюсовались по 
вышеприведенному режиму. 

Композиты с плакированными медью гранулами изготавлива-
лись при тех же режимах. В результате показатель дефектности за-
готовок с использованием гранул из комплексно-легированного бе-
лого чугуна оказался равным Д = 0,8, что вполне приемлемо. 

Таким образом представляется возможность получить материал 
с равномерным распределением упрочняющей фазы (дроби), пол-
ностью окруженной матричной фазой (бронзой), что значительно 
увеличит общую прочность композиционного материала. По ре-
зультатам выполненных исследований была подана заявка и полу-
чен Евразийский патент [5]. 
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УДК 621.785.5 

 
ВЛИЯНИЕ СТРУКТУРНЫХ ФАКТОРОВ ПОСЛЕ ХТО  

НА СТОЙКОСТЬ ФИЛЬЕР ДЛЯ ПРОТЯГИВАНИЯ 

МЕТАЛЛОПРОКАТА В УСЛОВИЯХ МИНСКОГО 

ТРАКТОРНОГО ЗАВОДА 
 

М.В. СИТКЕВИЧ, д-р техн. наук 
Белорусский национальный технический университет 

 
В статье рассматривается технология диффузионного упрочнения без 

использования специального оборудования. Технология основана на приме-

нении новых видов диффузионноактивных смесей, которыми засыпаются 

готовые изготовленные в окончательный размер изделия. Процесс прово-

дится в обычных печах с воздушной атмосферой. Обеспечивается увели-

чение долговечности изделий за счет повышения твердости, износостой-

кости поверхностных слоев. Технология предназначена для упрочнения 

быстроизнашивающихся деталей машин, инструмента, оборудования. 

 

Ключевые слова: технология диффузионного упрочнения, долговеч-

ность изделий, быстроизнашивающиеся детали машин, инструмента, 

оборудования. 

 

INFLUENCE OF STRUCTURAL FACTORS AFTER CHEMICAL 

TREATMENT RESISTANCE FILTER FOR PULLING ROLLED 

STEEL IN CONDITIONS OF MINSK TRACTOR WORKS 
 

M.V. SITKEVICH, Dr. of Engineering Sciences 
Belarusian National Technical University 

 

The article describes the technology of diffusion hardening without special 

equipment. Technology is based on application of high-diffusionable mixtures 

that cover products worked to finished dimensions. The process is performed in 

ordinary air furnaces. It provides increasing of parts endurance due to rise of 

hardness and wear-resistance of surface layers. Technology is aimed to harden 

fast-wearied parts of machines, tools and equipment. 
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Для изготовления различных видов быстроизнашивающихся де-
талей оснастки для протягивания металлопроката (фильеров) на 
Минском тракторном заводе (МТЗ) используются преимущественно 
стали У8, У10, 7Х3. Для повышения свойств поверхностных слоев 
изделий из этих сталей могут быть выполнены различные методы 
химико-термической обработки (ХТО). При этом наибольший ин-
терес представляют процессы, протекающие в условиях нагрева в 
обычных камерных печах с окислительной атмосферой без исполь-
зования специального оборудования и устройств.  

В настоящее время на кафедре «Материаловедение в машино-
строении» БНТУ разработаны порошковые среды для получения 
диффузионных покрытий с различными показателями свойств.  
В случае деталей, работающих в контакте с абразивным материа-
лом, когда имеет место преимущественное изнашивание их поверх-
ностных слоев, наиболее рационально использование смесей для 
получения диффузионных покрытий на основе высокотвердых фаз. 

На первоначальном этапе в условиях МТЗ с целью повышения 
долговечности фильер для протягивания металлопроката проведены 
работы по применению процессов диффузионного упрочнения с 
использованием порошковых смесей для борирования. Как извест-
но, борированные диффузионные слои, состоящие из высокотвер-
дых фаз FeB и Fe2B, обеспечивают высокие показатели твердости и 
износостойкости. Однако производственные испытания борирован-
ных фильер показали, что при существенном повышении износо-
стойкости в результате значительных удельных давлений, имеющих 
место в процессе протягивания металлопроката, на отдельных фи-
льерах имелись сколы высокотвердого, но довольно хрупкого по-
верхностного борированного слоя, что является отрицательным 
фактором при их использовании для данного вида инструменталь-
ной оснастки. Снизить хрупкость боридных диффузионных покры-
тий можно за счет структурного регулирования при двухкомпо-
нентном диффузионном насыщении поверхностных слоев стальных 
деталей бором и кремнием, когда среди высокотвердых хрупких 
боридов в структуре появляются относительно мягкие силициды 
железа. 

Ниже представлены результаты исследований образцов ряда 
штамповых сталей после борирования и боросилицирования при 
температурах 900–1000 °С в смесях, в которых поставщиком актив-
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ных атомов бора являлся карбид бора, поставщиком атомов крем-
ния – компонент на основе SiO2, в качестве газогенерирующего ак-
тиватора использовался фтористый натрий. Типовые структурные 
изменения в зависимости от параметров ХТО, существенно сказы-
вающиеся на свойствах, четко проявляются на примере сталей У10, 
7Х3 (рисунок 1). 

 

 
 

Рисунок 1 – Влияние времени борирования и боросилицирования  
на толщину (Н) диффузионных слоев на сталях У10 и 7Х3  

при температуре ХТО 900 °C 
 
При насыщении в течение 1 ч в борирующей смеси при 900 °С 

на сталях У10 и 7Х3 формируются слои толщиной 60 и 50 мкм со-
ответственно. Увеличение времени насыщения до 5 ч дает увеличе-
ние толщины борированного слоя до 135 и 120 мкм при насыщении 
в смеси соответственно на сталях У10 и 7Х3. Борированные слои, 
полученные в порошковых смесях, имеют характерное игольчатое 
строение (рисунок 2, а) и по данным рентгеноструктурного анализа 
состоят из фаз FeB и Fe2B. 

Боросилицирование образцов сталей У10 и 7Х3 при температуре 
900 С приводит к формированию диффузионных слоев, которые по 
толщине заметно меньше, чем борированные. По микроструктуре 
боросилицированные слои, полученные при 900 С, похожи на бо-
рированные, они имеют игольчатое строение, но иглы несколько 
более узкие, чем в случае борирования и между ними просматрива-
ется небольшая доля включений других фаз. В отличие от бориро-
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ванных слоев в структуре боросилицированных слоев рентгено-
структурным анализом установлено присутствие только фазы Fe2B 
и не обнаружено наличие фазы FeB.  

 

             
 

а                                            б                                            в 
 

Рисунок 2 – Микроструктуры стали У10 после борирования 900 С, 4 ч (а),  
боросилицирования, 900 С, 4 ч (б), боросилицирования, 1000 С, 4 ч (в) 

 
Увеличение температуры боросилицирования не столь заметно 

влияет на толщину диффузионных слоев, как в случае борирования 
(рисунок 3).  

 

 
 

Рисунок 3 – Влияние времени борирования и боросилицирования  
на толщину (Н) диффузионных слоев при температуре ХТО 1000 C 

 
Результаты исследований показывают, что если при температуре 

900С за 4 ч на стали У10 образуются боросилицированные слои 
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толщиной порядка 85 мкм, то при 950 С за это время они состав-
ляют 95 мкм, а при 1000 C – 125 мкм. На стали 7Х3 толщина диф-
фузионных слоев несколько меньше, чем на стали У10, но тоже с 
увеличением температуры с 900 С до 1000 С резкого роста тол-
щины борисилицированных слоев не наблюдается, что можно свя-
зать с изменением характера диффузионного насыщения двумя 
элементами (бором и кремнием) при увеличении температуры ХТО. 
При увеличении температуры в поверхностный слой диффундирует 
наряду с бором повышенная доля атомов кремния, что приводит к 
появлению в структуре диффузионных слоев значительной доли 
силицидных фаз (рисунок 2, б), причем такое строение присуще как 
после боросилицирования стали У10, так и ряда других углероди-
стых и низколегированных сталей типа У8 ,7Х3. 

Структурные изменения, имеющие место в результате борирова-
ния и боросилицирования при различных параметрах ХТО, суще-
ственно сказываются на показателях микротвердости и микрохруп-
кости диффузионных слоев. На рисунке 4 приведены результаты 
исследований микротвердости образцов сталей У8, У10, Х, 7Х3 по-
сле ХТО при температуре 900 °С в течение 4-х ч.  

 

 
 

Рисунок 4 – Влияние ХТО на микротвердость поверхностных слоев,  
полученных при T = 900 C, t = 4 ч 

 
Результаты исследований микротвердости образцов сталей У8, 

У10, Х, 7Х3 после ХТО при температуре 1000 °С в течение 4-х ч 
приведены на рисунке 5. 
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Рисунок 5 – Влияние ХТО на микротвердость поверхностных слоев,  
полученных при T = 1000 C, t = 4 ч 

 
Наиболее высокие показатели микротвердости имеют место в 

случае борирования сталей при 900 °С. Причем отмечается высокая 
микротвердость поверхности (18–20 ГПа). Следует отметить, что 
такая твердость характерна находящейся вблизи поверхности фазе 
FeB, которая образуется в борированных слоях как при температуре 
900 °С, так при более высоких температурах. Под слоем фазы FeB 
располагается зона фазы Fe2B, твердость которой несколько ниже – 
на уровне 13–14 ГПа. В случае боросилицирования при температуре 
900 C микротвердость поверхности как раз и соответствует микро-
твердости фазы Fe2B и находится на уровне 13–14 ГПа. Повышение 
температуры боросилицирования до 1000 C, как отмечалось выше, 
приводит к появлению в структуре диффузионного слоя значитель-
ной доли силицидных фаз (по данным рентгеноструктурного анали-
за наряду с Fe2B присутствует α`-фаза (твердый раствор на базе со-
единения Fe3Si), микротвердость которой заметно ниже, чем у фазы 
Fe2B. Средняя микротвердость поверхности после боросилицирова-
ния при 1000 С находится на уровне 10–11 ГПа, что заметно ниже, 
чем в случае борирования (18–20 ГПа) и боросилицирования при 
температуре 900 С (13–14 ГПа), но значительно выше, чем твер-
дость поверхности без ХТО – всего 2–2,5 ГПа. 

Изменение структурного состояния боросилицированных слоев 
по сравнению с борированными очень заметно сказывается на их 
микрохрупкости. Определение микрохрупкости диффузионных 
слоев проводилось с использованием прибора ПМТ-3. Микрохруп-
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кость оценивалась по напряжению скола G диффузионноупрочнен-
ной поверхности (чем ниже напряжение скола, тем выше хруп-
кость), которое зависит от L (минимальное расстояние от центра 
отпечатка алмазной пирамиды до края образца при нагрузке Р) [1]: 

 
G = 0,17Р/(2L

2 + LC), 
 

где С – длина диагонали отпечатка алмазной пирамиды. 
Так, наиболее твердая поверхностная зона из фазы FeB боридно-

го слоя обладает и наиболее высокой хрупкостью (минимальный 
уровень напряжения скола). В случае боросилицирования при тем-
пературе 900 С при снижении микротвердости всего на 20–25 % 
(до уровня 13–14 ГПа, что характерно фазе Fe2B) напряжение скола 
увеличивается в 3–3,5 раза (рисунок 6), что свидетельствует о зна-
чительном повышении сопротивлению хрупкому разрушению диф-
фузионноупрочненных поверхностей деталей при их работе в усло-
виях динамических воздействий в процессе изнашивания. 

 

 
 

Рисунок 6 – Влияние ХТО на микрохрупкость поверхностных слоев, 
 полученных при температуре 900 C за 4 ч 

 
Если получать боросилицированные детали при температуре ХТО 

1000 С, то при относительно высокой микротвердости (10–11 ГПа) 
сопротивление сколу увеличивается в 5–5,5 раз по сравнению с бо-
рированными слоями и примерно в 2 раза по сравнению с бороси-
лицированными слоями, полученными при температуре 900 С (ри-
сунок 7). 
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Рисунок 7 – Влияние ХТО на микрохрупкость поверхностных слоев,  
полученных при температуре 1000 C за 4 ч 

 
Таким образом, изменяя параметры ХТО, можно получать отли-

чающиеся по структуре диффузионные слои с различным соотно-
шением фаз FeB, Fe2B, Fe3Si, что в значительной степени влияет на 
сопротивление хрупкому разрушению поверхностных слоев дета-
лей, эксплуатирующихся в реальных условиях в парах трения при 
периодических или постоянных ударных воздействиях. Причем ис-
пользование боросилицирования заметно более эффективно по 
сравнению с борированием. 

Практика эксплуатации деталей, упрочненных высокотвердыми 
боридными фазами, показывает, что наиболее эффективная толщи-
на боросилицированных слоев 70–100 мкм. Исследования показы-
вают, что на исследуемых углеродистых и низколегированных ста-
лях при температуре ХТО 900–920 °С боросилицированные слои 
указанной толщины формируются за 4–6 ч.  

Процесс боросилицирования партий фильеров для протягивания 
металлопроката различных сечений по отработанным параметрам 
осуществляется в условиях термического цеха инструментального 
производства Минского тракторного завода. Проведенные дюра-
метрические исследования с использованием микротвердомера 
ПМТ-3 показали, что на образцах из стали У10 микротвердость ра-
бочих поверхностей в результате боросилицирования составляет 
13,5 ГПа. В случае использования стали 7Х3 микротвердость по-
верхностных слоев после боросилицирования составляет 14,1 ГПа. 
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В то же время без химико-термической обработки после закалки и 
низкого отпуска микротвердость исследованных сталей не превы-
шает 8 ГПа. 

Боросилицированные детали оснастки для протягивания метал-
лопроката круглого сечения или шестигранника эксплуатируются в 
производственных условиях цеха подготовки и хранения материа-
лов МТЗ. Проведенные цеховые наблюдения показывают, что  
в результате использования боросилицированных фильеров обеспе-
чивается протягивание более 6 т металлопроката сечением 50 мм. 
При этом каких либо сколов поверхностных слоев, как это имело 
место в случае борированных фильеров, не обнаруживалось. В то 
же время у фильер без ХТО масса протянутого металлопроката не 
превышает 2 т (таблица 1). Это свидетельствует о повышении их 
стойкости более чем в 3 раза с одновременным увеличением экс-
плуатационных периодов, приводящих к уменьшению объемов  
ремонтных работ, необходимых для замены вышедших из строя 
фильер на новые. 

 
Таблица 1 – Стойкость фильер из стали 7Х3 
 

Наименование  
инструмента 

Стойкость 
без ХТО, т 

Стойкость после  
боросилицирования,  

т 

Коэффициент 
повышения 
стойкости 

Фильеры для протя-
гивания металлопро-
ката сечением 50 мм 

2,0 6,0 3 

 
Таким образом, изменяя параметры ХТО, можно получать отли-

чающиеся по структуре диффузионные слои с различным соотно-
шением фаз FeB, Fe2B, Fe3Si, что в значительной степени влияет на 
сопротивление хрупкому разрушению поверхностных слоев деталей, 
эксплуатирующихся в реальных условиях в парах трения при значи-
тельных удельных давлениях, а также периодических или постоян-
ных ударных воздействиях. Причем использование боросилицирова-
ния заметно более эффективно по сравнению с борированием. 

Как видно из приведенных выше данных, в результате борирова-
ния и боросилицирования существенно повышаются показатели 
твердости и износостойкости поверхностных слоев стальных дета-
лей. Однако использование подобных высокотемпературных мето-
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дов ХТО требует для повышения свойств сердцевины изделий по-
следующей их закалки, что неизбежно вызывает изменение разме-
ров, а, следовательно, приводит к необходимости окончательной 
механической обработки рабочих поверхностей. Это частично или 
полностью устраняет эффект от формирующихся при ХТО износо-
стойких диффузионных покрытий и кроме того затрудняет, а ино-
гда делает и невозможной механическую доводку. 

В связи с указанными недостатками высокотемпературных про-
цессов ХТО заслуживают внимание процессы ХТО, осуществляе-
мые при температурах, которые не превышают температуры обще-
принятого для большинства деталей из высоколегированных ин-
струментальных сталей отпуска. В этом случае низкотемпературной 
химико-термической обработке подвергаются изготовленные в 
окончательный размер детали, включая шлифовку и даже полиров-
ку. В результате такой ХТО размеры и чистота поверхности прак-
тически не изменяются, а твердость и износостойкость существенно 
возрастают. Кроме того, так как температура ХTO не превышает 
температуры отпуска, сохраняются структура и свойства сердцеви-
ны изделия. 

В настоящей работе исследованы возможности использования 
для повышения долговечности различных видов быстроизнашива-
ющихся деталей, к которым относятся и фильеры разработанных 
технологических процессов низкотемпературного многокомпо-
нентного диффузионного упрочнения бором, азотом, углеродом 
(борокарбоазотирование) в порошковых смесях, не требующих 
применения специального оборудования. 

Результаты исследований по влиянию времени ХТО на толщину 
диффузионных слоев на сталях 7Х3 и 5Х3В3МФС представлены на 
рисунке 8. За толщину диффузионных слоев принимали зону по-
вышенной микротвердости, измеренной с использованием прибора 
ПМТ-3. 

Результаты исследований свидетельствуют, что в случае ХТО 
изделий, работающих в условиях длительного изнашивания, целе-
сообразно получать диффузионные слои, толщина которых должна 
достигать максимально возможных значений. При этом следует 
учитывать, что, так как температура процесса ХТО в данном случае 
относительно мала (500–550 °С), скорость образования диффузион-
ных слоев находится на низком уровне. Длительность же диффузи-
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онного насыщения увеличивает толщину диффузионных слоев с 
допустимым уровнем погрешности пропорционально квадратному 
корню от времени ХТО, что не позволяет использовать данный па-
раметр для существенного наращивания зоны упрочнения. В связи 
со сказанным, как показывают проведенные исследования, приме-
нительно к различным углеродистым и легированным сталям тол-
щину диффузионных слоев при низкотемпературном насыщении 
более 100 мкм можно получить, если время ХТО составляет не ме-
нее 5 ч.  

 
 

Рисунок 8 – Влияние времени (t) борокарбоазотирования на толщину (Н)  
диффузионных слоев на сталях 7Х3 и 5Х3В3МФС  

при температурах ХТО 520 и 550 °C 
 
Следует отметить, что микротвердость борокарбоазотированных 

слоев, в отличие от боросилицированных, плавно уменьшается по 
мере удаления от поверхности к сердцевине, что обеспечивает проч-
ное их сцепление с металлической основой и предотвращает скалы-
вание даже при относительно высоких динамических нагрузках. 

Структуры борокарбоазотированных слоев заметно отличаются 
от боросилицированных. Так, вблизи поверхности исследуемых вы-
соколегированных сталей типа 5Х3В3МФС находится светлая по-
лоска ε-фазы. Эта фаза состава Fе2-3(N, С, В) с гексагональной ре-
шеткой. Под ней располагается темнотравящаяся зона гетерогенно-
го строения, в которой наряду со структурными составляющими 
основного материала присутствуют включения борокарбонитридов 
железа, концентрация которых плавно уменьшается по мере удале-
ния от поверхности, что вызывает уменьшение микротвердости (ри-
сунок 9). 
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Рисунок 9 – Микроструктуры стали 5Х3В3МФС после  
борокарбоазотирования 550 С, 2 ч (а) и 5 ч (б) 

 
Результаты исследований микротвердости образцов различных 

сталей представлены в таблице 2. Микротвердость измерялась на 
изготовленных микрошлифах с помощью прибора ПМТ-3 путем 
вдавливания в исследуемую поверхность алмазной пирамиды при 
нагрузке 0,49 Н. 

 
Таблица 2 – Твердость стальных образцов после ХТО 
 

Процесс 
упрочняющей 

обработки 
Марка 
стали 

Твердость поверхностных 
слоев, ГПа 

B-C-N, 550 С, 5 ч 
B-C-N, 550 С, 5ч 
B-C-N, 550 С, 5 ч 

У10 
7Х3 

5Х3В3МФС 

6,5 
9,5 

13,2 
Зак.+ отп. 550 С 
Зак.+ отп. 550 С 
Зак.+ отп. 600 С 

У10 
7Х3 

5Х3В3МФС 

3,3 
4,1 
5,1 

 
Установлено, что в случае присутствия в составе сталей таких 

легирующих элементов как хром, вольфрам, ванадий, титан и др. 
наряду с борокарбонитридами железа в структуре диффузионного 
слоя появляются и борокарбонитриды указанных элементов. Их 
микротвердость существенно превышает твердость борокарбонит-
ридов железа, что приводит к повышению микротвердости всего 
диффузионного слоя. Причем, чем больше легирующих элементов в 
стали, тем выше твердость. Из таблицы 2 видно, что вблизи поверх-
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ности после борокарбоазотирования стали У10 микротвердость до-
стигает 6,5 ГПа, в случае стали 7Х3 с 3 % хрома микротвердость 
уже 9,5 ГПа, а при существенном повышении содержания легиру-
ющих элементов (сталь 5Х3В3МФС) микротвердость достигает 
13,2 ГПа.  

По сравнению с боросилицированием процесс борокарбоазоти-
рования более энергосберегающий, так как проводится при темпе-
ратурах 520–550 °С, но на углеродистых и низколегированных ста-
лях типа У10, 7Х3 формируются диффузионные слои с микротвер-
достью до 10 ГПа, что хотя и значительно выше, чем у этих сталей 
без ХТО, но ниже, чем в случае боросилицирования. Следует отме-
тить, что если твердость после низкотемпературной обработки тре-
буется на более высоком уровне (выше 12 ГПа), можно использо-
вать стали повышенной легированности типа Х12М, Р6М5, 
5Х3В3МФС и др. 

При упрочнении относительно мелкогабаритных деталей из вы-
соколегированных сталей (фильеры для протягивания металлопро-
ката, пуансоны, матрицы, детали металлообрабатывающего ин-
струмента и др.) их помещают в любую емкость, засыпают диффу-
зионноактивной смесью и выдерживают в печи при 500–550 °С  
5–8 ч в зависимости от вида деталей и марки стали.  

В связи с тем, что предлагаемые технологии повышения долго-
вечности можно совмещать с традиционными процессами термиче-
ской обработки инструмента и технологической оснастки, предпри-
ятие избавляется от приобретения дополнительного специализиро-
ванного оборудования, выделения отдельных производственных 
площадей, что, в свою очередь, обеспечивает высокую рентабель-
ность, малую энергоемкость, высокую эффективность процессов 
упрочнения. 

Как указывалось выше, использование высокотемпературного 
метода ХТО требует для повышения свойств сердцевины изделий 
последующей их закалки, что вызывает изменение размеров внут-
реннего диаметра (эллипс до 0,1 мм). Данное отклонение устраня-
ется дополнительной механической обработкой, что частично или 
полностью устраняет эффект от формирующегося при ХТО износо-
стойкого покрытия (толщина формирующегося слоя составляет до 
100 мкм). 
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Проведенные исследования показали возможность применения 
низкотемпературного метода упрочнения (борокарбоазотирование) 
на детали-фильере, с заменой марки стали 7Х3 на высоколегиро-
ванную сталь 5Х3В3МФС, так как требуется твердость на более 
высоком уровне (выше 12 ГПа). Данный метод позволил увеличить 
стойкость фильер (таблица 3) без изменения размеров (внутреннего 
диаметра). 

 
Таблица 3 – Стойкость фильеры из стали 5Х3В3МФС 
 

Наименование 
инструмента 

Стойкость 
без ХТО, т 

Стойкость после боро-
карбоазотирования, т 

Коэффициент 
повышения 
стойкости 

Фильеры для 
протягивания 
металлопроката 

2,0 6,2 3,1 

 
Как видно из приведенных данных, в результате регулирования 

структурных факторов после ХТО существенно повышаются пока-
затели стойкости фильер за счет увеличения твердости, износостой-
кости и сопротивления скалыванию диффузионноупрочненных по-
верхностных слоев. 
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УДК 621.762.2  
 

ОБРАЗОВАНИЕ СВЕРХТВЕРДОЙ ФАЗЫ В КОМПОЗИТАХ 
НА ОСНОВЕ НАНОДИСПЕРСНЫХ УГЛЕРОДНЫХ 
МАТЕРИАЛОВ С ДОБАВКАМИ ЖЕЛЕЗА И БОРА  
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Н.А. СВИДУНОВИЧ, д-р техн. наук 
Белорусский государственный технологический университет, 

С.Н. ЛЕЖНЕВ, канд. техн. наук 
Рудненский индустриальный институт, Казахстан 

 
В условиях интенсивной высокотемпературной пластической дефор-

мации путем легирования бором композита С-10%Fe на основе 
экстрагированной фуллереновой сажи создан новый суперлегкий, изотропно 
высокотвердый, с высокими трещиностойкостью и упругостью компози-
ционный материал на основе C-B-Fe–Сэфс-10%В-10%Fe гетерофазного 
аморфно-наноструктурного строения: с высокотвердой углеродной «фа-
зой-основой» – матрицей, заполненной упрочняющими нанокристал-
литами карбидов, боридов и карбоборидов Fe и распределенными в мат-
рице особо твердыми частицами углеродной фазы с аморфизированной 
поверхностью.  

 

Ключевые слова: экстрагированная фуллереновая сажа, углерод, же-
лезо, бор, композит, структура, фазовый состав, микротвердость, тре-
щиностойкость. 

 

SUPERHARD PHASE FORMATION IN COMPOSITES BASED 
ON NANODISPERSED CARBON MATERIALS WITH IRON 

AND BORON ADDITIVES 
 

A.S. RAKOVETS, D.V. KUIS, Ph. D in Technical Sciences,  
N.A. SVIDUNOVICH, Dr. of Engineering Sciences 

Belarusian State Technological University, 
S.N. LEZHNEV, Ph. D in Technical Sciences 

Rudny Industrial Institute, azakhstan 
 

Under conditions of severe high-temperature plastic deformation, a new su-
per-light, isotropically high-hard, high – crack-resistance and elastic composite 
material based on C-B-Fe-Cefs-10%B-10%Fe heterophase amorphous-
nanostructured structure was created by doping boron with C-10% Fe on the 
basis of extracted fullerene soot: with a high-hard carbon «base phase» matrix 
filled with reinforcing nanocrystallites of carbides, borides, and Fe carbobo-
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rides and especially hard carbon phase particles distributed in the matrix with 
an amorphous surface. 

 
Keywords: extracted fullerene soot, carbon, iron, boron, composite, struc-

ture, phase composition, microhardness, crack resistance. 

 
Введение. В последние годы авторами проведены работы в 

направлении поиска путей создания новых материалов на основе 
железа с использованием наноуглеродных компонентов [1–4]. 

Изучение фазовых превращений в системе ультрадисперсных 
компонентов бор-углерод-железо связано с перспективами синтеза 
методами нанотехнологии новой нанокерамики с уникальными фи-
зико-механическими свойствами с учетом того, что для бора интен-
сивная пластическая деформация однозначно связана с формирова-
нием в композитах наноструктурного состояния.  

При создании нового композита бор вводился в ранее получен-
ный композит на основе экстрагированной фуллереновой сажи 
(СЭфс) – СЭфс-10 мac.%Fe, как показавший лучшие результаты в се-
рии разработанных материалов [5]. Однако доминирующая в образ-
цах композита на основе C-10%Fe связующая «фаза-основа» обла-
дает пониженной трещиностойкостью, проявляющейся в образова-
нии микротрещин при изломе образцов, при замерах 
микротвердости (допустимая нагрузка без образования микротре-
щин не более 50–100 г), что и определило направление дальнейших 
исследований.  

Идея заключалась в том, что введение бора как микролегирую-
щей добавки в сочетании с интенсивной пластической деформацией 
может способствовать доформированию в композите нанострук-
турного состояния с образованием новых боридных нанофаз и при-
ведет к существенному повышению трещиностойкости – вязкости 
разрушения матрицы, то есть увеличению конструкционной проч-
ности композита, что важно для инструментальных и конструкци-
онных материалов. 

Цель настоящего исследования – поиск путей оптимизации 
свойств композитного наноматериала на основе наноразмерного 
углерода с добавкой Fe и легированием бором при термобарической 
обработке. 
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Материалы и технология. В качестве исходных компонентов 
использовались порошки экстрагированной фуллереновой сажи 
СЭфс (80 %), аморфный бор марки «А» (10 %), микропорошок кар-
бонильного железа (10 %) СЭфс (нанодисперсный углерод) после 
исчерпывающей экстракции фуллеренов, полученный на оборудо-
вании ООО «ФизТехПрибор» на базе Физико-технического инсти-
тута им. А.Ф. Иоффе РАН, г. Санкт-Петербург, Россия.  

Приготовление шихты проводилось с обеспечением сохранения 
нанодисперсности исходных порошков и тщательности их переме-
шивания путем диспергирования в ультразвуковой ванне и переме-
шивания в микроаттриторе. 

Образцы спекались методом термобарической обработки на 
прессовой установке D0137A [6]. Метод обеспечивает быстрое 
уплотнение образцов до плотности, близкой к теоретической, с бо-
лее высоким пределом прочности, повышенной твердостью, более 
точными размерами. 

Для установления оптимальных технологических вариантов об-
разцы спекались при постоянном давлении Р = 4 ГПа, в темпера-
турных пределах 1100–1500 °С и времени спекания 30–140 с. 

Результаты эксперимента и их обсуждение. Легирование 10 % 
бора нанокомпозита СЭфс-10%Fe (рисунок 1, а) привело к существен-
ным положительным изменениям микроструктуры (рисунок 1, б), 
кристалличности и свойств композита с бором. 

 

           
а   б 

а – СЭфс-10%Fe; б – СЭфс-10%В-10%Fe 
 

Рисунок 1 – Микроструктура образцов композитов состава (50) 
 

Исследованием методами световой, сканирующей и просвечи-
вающей электронной микроскопии, рентгеновской дифракции, мик-
рорентгеноспектрального анализа, Raman-спектроскопиии замера-
ми микротвердости установлен ряд характерных особенностей и 
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отличительных свойств в образцах полученного нанокомпозита 
СЭфс-10%В-10%Fе: 

– структура образцов с бором получила ярко выраженный гете-
рофазный характер (рисунок 1, б) с высокой микротвердостью и 
аморфно-нанокристалличностью составляющих ее фаз; 

– каркас образцов образует изотропно высокотвердая аморфизи-
рованная углеродная, микролегированная бором и железом связу-
ющая «фаза-основа» – матрица, заполненная упрочняющими ее  
наночастицами карбидов и боридов Fe и карбоборидов. Микротвер-
дость матрицы с бором возросла примерно в 2–4 раза – до HV300 = 
 = 29–89 ГПа; 

– композит не имеет зеренной структуры: поверхность излома 
«фаза-основа» стекловидная, почти гладкая, имеет вид, характер-
ный для стеклообразного аморфного углерода, дифракция рентге-
новских лучей которого показывает только «аморфное гало», что 
характерно для аморфного состояния; 

– связующая «фаза-основа» – матрица отличается особым сопро-
тивлением вдавливанию алмазным индентором: чаще всего вместо 
обычных четырехугольных отпечатков получаются микроизобра-
жения тонко очерченных крестов; трещины отсутствуют; вид отпе-
чатков и отсутствие радиальных трещин в согласии с [7] указывает 
на высокую трещиностойкость и упругость полученных образцов 
композита. 

Композит упрочняет распределенные в матрице два типа частиц: 
супертвердые и твердые частицы «нового карбида железа»: 

– все образцы композита с добавкой 10 % бора содержат боль-
шое количество супертвердых частиц, имеющих дисперсный «гло-
булярный» рельеф поверхности (рисунок 2), микротвердость су-
пертвердых частиц – HV300 = 48,8–93,7 ГПа, многие частицы имеют 
HV300, сопоставимую с твердостью алмаза; 

– твердые частицы «нового карбида железа» размером от нано-
частиц до 100–200 мкм и более (рисунок 1, б), сформировавшиеся 
из исходного порошка карбонильного Fe, имеют сложное структур-
ное и микрохимическое (рисунок 3) строение; 

– аморфизированный углеродный и переходный диффузионный 
Fe-C-B слои образуют супертвердую оболочку «нового карбида же-
леза», основа которого заполнена нанокристаллитами карбидов, бо-
ридов и карбоборидов железа (рисунок 3); 
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а б 

а – микрошлиф, HV500 => 100 ГПа, отпечаток индентора (по стрелке); 
б – изломы по супертвердым частицам с «глобулярным» рельефом 

 

Рисунок 2 – Микроструктура (а) и топограммы поверхности (б) супертвердых 
 частиц в образцах на основе СЭфс-В-Fe 

 
– микрохимический состав частиц карбида железа с распреде-

ленными в нем дискретно элементами (рисунок 3, г) находится в 
среднем на уровне – 80 % Fe, 10 % С и 10 % В;  

– микротвердость частиц «нового карбида Fe» очень высокая – 
HV100 11,6–15,8 ГПа, что почти вдвое выше, чем у обычного карби-
да железа и близка к твердости карбида вольфрама [8]; 

– фазовым анализом в образцах идентифицированы: карбид бора 
(В4С) до 2,1 %, карбиды железа (FeC, Fe2C, Fe3C), бориды (FeB49, 
Fe2.12B13.36), карбоборид Fe (Fe23CB6) – суммарно в количестве до 3 %; 

– рентгено-дифрактометрический спектр всех образцов компози-
та с бором существенно отличается наличием на малых углах в ин-
тервале углов 2 = 10–20° самого широкого аморфного «гало», от-
сутствующего в спектрах образцов без бора, что свидетельствует о 
еще большей аморфизации матрицы образцов с бором (рисунок 4); 

– о повышении аморфности и нанокристалличности композита с 
бором свидетельствует размер кристаллитов матрицы, который 
уменьшился по сравнению с композитом без бора (1,5–14,5 нм), и 
составляет 0,5–11,9 нм (аморфнонанокристаллическое состояние). 

Микроиндентирование при определении трещиностойкости 
нанокомпозита СЭфс-10 %В-10 %Fe проводилось на микротвердоме-
ре Duramin-5 с фиксированием микроструктуры с отпечатками ин-
дентора, значений микротвердости и диагоналей отпечатков. 
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                       а                    б 

             
                     в     г 

 

а – аморфизированный углеродный (99,58 % С) слой на поверхности карбида; 
б – сечение частицы через матрицу, аморфизированный углеродный слой,  

диффузионный, переходный Fe-C-B слой, основа собственно карбида, заполненная 
нанокристаллитами карбидов и боридов Fe и карбоборидов; 

в – вид переходного слоя, состоящего из игольчатых Fe-C-B частиц; 
г – график распределения С, В, Fe по линии на участке образца с частицей «нового 
карбида Fe», имеющей по краям аморфизированный углеродный с В и Fe слой (по 

стрелкам 1, 5), следующий за ним – переходный Fe-C-B слой (по стрелкам 2, 4), 
далее идет основа частицы карбида Fe (по стрелке 3); по стрелке 6 указан  
С-В участок «фаза-основа», в котором располагается показанная частица  

 

Рисунок 3 – Микростроение и микрохимический состав частицы «нового карбида 
Fe» (а, б – Scan, в – СМ, г – EDX) 

 

   
                                а     б 

 

Рисунок 4 – Дифрактограммы с разложением профиля на синглеты  
для образцов нанокомпозитов на основе: 

а – СЭфс-10 % В-10 % Fe, синглеты 1, 2, 3, 4; б – CЭфс-10 %Fe, синглеты 1, 2, 3;  
синглеты 1– пика углерода С002; синглеты 2, 3, 4 – аморфные «гало»; самый  

широкий синглет 4 нанокомпозит СЭфс-10В-10 %Fe свидетельствует  
о глубокой аморфизации образца с Тсп = 1250 °С, сп = 60 с 
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Определение коэффициента трещиностойкости нанокомпозита 
СЭфс-10 %В-10 %Fe проводилось по формуле: 

 

,3101,0075,0
2

31 

a

P
K c      (1) 

 
где Р – нагрузка на индентор (кгс); a – половина диагонали инден-
тора и трещины, умноженная на 0,001 (мм); 0,3101 – коэффициент 
перевода кгс/мм3/2 в МПа·м1/2. 

Нагрузка на индентор подбиралась по состоянию структуры и 
микротвердости и составляла 25–2000 г. 

Результаты исследования трещиностойкости нанокомпозита 
СЭфс-10 %В-10 %Fe и их анализ приведены в таблице 1. 

 
Таблица 1 – Параметры технологии, микротвердость фазовых  
составляющих, коэффициенты трещиностойкости нового карбида 
железа лучших образцов СЭфсВFe-27–СЭфсВFe -34 
 

Образец Тсп, °С сп, с 
HV 

основы c 
частицами 

HV 
св.твердых 

частиц 

HV  
Fe частиц 

K1c  
фазы-основы, 

МПам1/2 

K1c  
Fe частиц, 
 МПам1/2 

ЭфсВFe-29 1100 140 33,07–91,96 93,72 9,42 4,72–10,17 1,177 
ЭфсВFe-30 1200 120 14,12–46,63 >100,00 11,95–12,88 2,50–6,02 1,28–1,77 
ЭфсВFe-34 1200 90 56,22–90,58 48,77–71,32 14,54–15,75 10,06–38,17 1,371 
ЭфсВFe-33 1250 120 35,23–69,57 не измер. 11,42 5,57–6,20 1,360 
ЭфсВFe-32 1250 60 30,32–89,13 >100,00 14,16–12,17 9,63–9,94 0,828 
ЭфсВFe-31 1300 120 30,43–59,39 не измер. 14,16 3,71–4,05 1,598 
ЭфсВFe-28 1500 30 27,25–67,15 >100,00 9,55–12,95 3,45–3,78 1,494 
ЭфсВFe-27 1500 55 2,93–8,54 39,67 6,75–14,23 0,04–1,71 1,60–1,71 
* HV супертвердых частиц с «глобулярным рельефом» – 48,77–71,32, много частиц  
   с HV >100,0 ГПа. 
**P = 2,942 N 

 
Анализ показал, что значения трещиностойкости «фаза-основа» 

в лучших образцах достигают 10 МПа·м1/2.  
Особого внимания заслуживают образующиеся новые карбиды 

Fe и механизм их структурообразования. 
Первичное карбонильное железо как компонент шихты пред-

ставляет собой высокодисперсный порошок, состоящий в основном 
из частиц сферической формы большого диапазона размеров, при 
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этом внешне большие частицы на самом деле являются агломерата-
ми высокодисперсных частиц (рисунок 5). 

 

         
 

                                        а             б 

Рисунок 5 – Топограмма крупной частицы порошка карбонильного железа; СЭМ, 
2000 (а), микроструктура образца СЭфсBFe-31 – по частице карбида Fe равномерно 

распределена светло-серая пластинчатая фаза, упрочняющая карбид, отпечаток 
индентора с НV50 = 14,16 ГПа; СМ, 1000 (б) 

 
Средний размер частиц колеблется в пределах 50–100 мкм, 

встречаются частицы до 500 мкм; отдельные частицы в агломератах 
имеют размеры от 5 до 10 мкм; форма и разброс размеров частиц 
этого порошка связаны со способом получения – распыление водой 
высокого давления. 

Расчет параметров тонкой структуры показал, что размер кри-
сталлитов исходного карбонильного железа составляет 25,4 нм, т.е. 
оно находится в нанокристаллическом состоянии; 

Все образцы полученного нанокристаллического композита СЭфс-
10B-10Fe содержат множество частиц нового по структуре и свой-
ствам карбида Fe большого диапазона размеров – от наночастиц до 
100 и более мкм, что согласуется с данными по исходному размеру 
частиц.  

Частицы, условно говоря «карбида Fe», фактически имеют 
сложное структурное и микрохимическое строение, т.е. заполнены 
пластинчато-кубической фазой, что необычно для карбида железа, и 
очень высокую для карбида Fe микротвердость – НV100 до  
15,75 ГПа. 

По полю микрошлифов всех образцов располагаются темные 
(при графическом осветлении серые) самого разного размера, не-
определенной формы частицы с белыми просветами (рисунок 1, б). 
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Можно утверждать, что все это частицы карбидов Fe, окруженные 
переходным углерод-бор-железным (Fe-C-В) слоем и аморфизиро-
ванным углеродным слоем, вскрывшиеся при шлифовании. Анализ 
результатов просмотра большого количества таких частиц дал ос-
нование предполагать, что супертвердые частицы, имеющиеся в 
образцах C-B-Fe, и есть углеродные, с аморфизированным углерод-
бор-железным переходным слоем частицы карбида железа. 

Заключение. В условиях интенсивной высокотемпературной 
пластической деформации в композите на основе экстрагированной 
фуллереновой сажи с добавкой Fe и легированием 10 % аморфного 
бора, как и прогнозировалось, осуществлена нанореструктуризация. 

В результате получен композит на основе C-B-Fe гетерофазного 
аморфно-наноструктурного строения с высокотвердой углеродной 
матрицей, заполненной упрочняющими нанокристаллитами карби-
дов и боридов Fe и карбоборидов, и распределенными в матрице 
особо твердыми частицами углеродной фазы с аморфизированной 
поверхностью. 

Как и предполагалось, легирование бором, обладающим уникаль-
ными свойствами, привело к существенным положительным измене-
ниям структуры и свойств нанокомпозита СЭфс-10 % В-10 %Fe: по-
вышению микротвердости, трещиностойкости и упругости матри-
цы, то есть к существенному повышению вязкости разрушения 
(повышению конструкционной прочности композита), что важно 
для инструментальных и конструкционных материалов. 
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УДК 621.74 
 

МОДИФИЦИРОВАНИЕ ВЫСОКОУГЛЕРОДИСТЫХ 
СПЛАВОВ НА ОСНОВЕ ЖЕЛЕЗА  

С НАНОСТРУКТУРНЫМИ ПРИСАДКАМИ 
 

А.С. РАКОВЕЦ, Д.В. КУИС, канд. техн. наук,  
Н.А. СВИДУНОВИЧ, д-р техн. наук 

Белорусский государственный технологический университет 
 
В статье исследовано влияние комплексного модификатора, содер-

жащего наноуглеродные компоненты, на структурообразование и свой-
ства чугунов. Приведена оценка величины эвтектического зерна и харак-
теристика первичного (предэвтектического) аустенита, а также срав-
нительный анализ микроструктуры и свойств при модифицировании. 

Установлено, что разрабатываемые модификаторы за счет непо-
средственного ввода в расплав центров кристаллизации в виде дисперсных 
углеродных частиц позволяют значительно повысить эффект модифици-
рования, увеличить прочностные характеристики и снизить затраты на 
модификаторы благодаря их меньшему расходу. 

 
Ключевые слова: чугун, модификатор, наноуглерод, структура, свой-

ства, эвтектическое зерно. 

 
MODIFICATION OF HIGH CARBON ALLOYS BASED  

ON IRON WITH NANOSTRUCTURAL ADDITIVES 
 

A.S. RAKOVETS, D.V. KUIS, Ph. D in Technical Science,  
N.A. SVIDUNOVICH, Dr. of Engineering Sciences 

Belarusian State Technological University 
 
The article studies the influence of a complex modifier containing nanocar-

bon components on the structure formation and properties of cast irons. An es-
timate of the size of eutectic grain and characteristics of primary (pre-eutectic) 
austenite, as well as a comparative analysis of microstructure and properties 
during modification, are given. 

It has been established that developed modifiers due to direct introduction of 
crystallization centers in the form of dispersed carbon particles into melt, can 
significantly increase the effect of modification, enhance the strength character-
istics and reduce the cost of modifiers due to their lower consumption. 

 

Keywords: cast iron, modifier, nanocarbon, structure, properties, eutectic 
grain. 
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Актуальность использования наномодификаторов изложена ра-

нее в работах [1, 2]. При разработке комплексных модификаторов 
серого чугуна в рамках настоящей работы в качестве базового гра-
фитизирующего модификатора выбран широко используемый на 
практике ферросиликобариевый модификатор ФС65Ба4 для иноку-
лирующего модифицирования серого, высокопрочного и чугуна с 
вермикулярным графитом. Он значительно эффективнее традици-
онно используемого для этой же цели ферросилиция ФС75. 

В качестве наноуглеродных компонентов использовали фулле-
реносодержащую сажу. С целью обеспечения усвоения высокодис-
персных углеродных частиц расплавом в качестве добавок в составе 
комплексного модификатора применяли прессованные алюми-
нийкремниевые лигатуры, содержащие наноуглеродные компонен-
ты. При этом известна высокая эффективность алюминия в составах 
модификаторов длительного действия, что определяет целесообраз-
ность его использования [3].  

Образцы лигатур готовили путем предварительной механоакти-
вации в шаровых мельницах измельченной стружки силумина AЛ9 
и фуллереносодержащей сажи, с последующим экструдированием 
лигатур Al-Si-C с расчетом содержания в них 10 масс.% углерода. 
Используемые углеродные материалы были получены на оборудо-
вании ООО «ФизТехПрибор» на базе Физико-технического инсти-
тута им. А.Ф. Иоффе РАН, г. Санкт-Петербург. 

В составе смесевого модификатора использовали лигатуру  
Al-Si-C в количестве 30 % по отношению к базовому графитизиру-
ющему модификатору.  

Исследование влияния разрабатываемых модификаторов на 
структурообразование проводили с использованием чугуна индук-
ционной плавки, выплавленного с использованием чугунного лома 
марки СЧ20 с получением стабильного базового химического со-
става, %: C 3,3–3,5, Si 1,4–2,0, Mn 0,6-0,7, P до 0,1, S до 0,15. Моди-
фикатор в количестве 0,4 % от массы расплава помещали на дно 
предварительно разогретого тигля, в который заливали расплав се-
рого чугуна при температуре 1360–1400 С. Температура контроли-
ровалась многоканальным регистратором РМТ 39D, подключенным 
к ПК. Для исследования структуры и показателей свойств произво-
дили отбор проб. 
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Макроструктуру образцов исследовали на травленных образцах с 
использованием стереомикроскопа Альтами СМ0655-Т с цифровой 
камерой и программным обеспечением. Микроструктуру образцов 
исследовали на микрошлифах до и после травления с применением 
металлографического комплекса на базе микроскопа МИ-1. Фазо-
вый состав определяли на рентгеновском дифрактометре D8 Ad-
vance фирмы «Bruker», с использованием программ «X-RAY» авто-
матизации рентгенофазового анализа. Спектры комбинационного 
рассеяния света при фиксированном значении разрешения (2 см–1) 
регистрировали с помощью спектрально-аналитического комплекса 
на основе сканирующего конфокального микроскопа «Nanofinder 
HighEnd» (LOTIS-TII, Беларусь – Япония). Тонкая структура и мик-
рохимический состав на микрошлифах и изломах исследовались в 
сканирующем электронном микроскопе JSM-5610 LV c системой 
качественного и количественного микрорентгеноспектрального 
анализа EDX фирмы Jeol (Япония) и растровом электронном мик-
роскопе (РЭМ) марки LEO 1455 VP фирмы Carl Zeiss (Германия) с 
энергодисперсионным безазотным спектрометром Aztec Energy 
Advanced X-Max 80 фирмы «Oxford Instruments» (Великобритания). 

Результаты исследований фазового (рисунок 1) и элементного 
составов показывают, что исследованная фуллереновая сажа в ос-
нове своей состоит из аморфного углерода, о чем свидетельствует 
ярко выраженное «гало» в интервале углов 2θ = 13–25°, характерное 
для неупорядоченного аморфного состояния, содержит  8 % фул-
леренов и не содержит, кроме небольшого количества кислорода, 
никаких посторонних примесей. 

Результаты исследований экструдированных лигатур Al-Si-C по-
казали необычное структурное состояние алюминиевых сплавов [4]. 
Рентгеноструктурным анализом определено структурное превраще-
ние углерода с образованием в лигатурах аморфной углеродной фа-
зы наряду с карбидообразованием.  

Спектроскопией комбинационного рассеяния света в спектрах 
углерода установлено наличие линии различной интенсивности 
слева от основного пика (рисунок 2), свидетельствующее об амор-
физации и образовании стеклоуглерода, что подтверждает результа-
ты рентгеноструктурного анализа. 
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Рисунок 1 – Дифрактограмма фуллереновой сажи 
 

 
Рисунок 2 – Спектр комбинационного рассеяния света  

образца лигатуры Al-Si-C 
 
Такое структурное состояние полученных лигатур определяет 

возможность их использования в качестве высокоактивных добавок 
в составах модификаторов литейных железоуглеродистых сплавов. 

Первичная структура чугунов фактически определяется двумя 
стадиями процесса кристаллизации: формированием дендритной 
структуры первичного аустенита и структурообразованием эвтекти-
ческих колоний. Принято считать, что эвтектический распад жидко-
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сти на аустенитно-графитную смесь является наиболее важным эта-
пом первичной кристаллизации железоуглеродистых сплавов, а 
строение и размеры эвтектических зерен во многом определяют ме-
ханические и эксплуатационные свойства чугуна. 

Эффективность модификаторов определяется многими критери-
ями. При этом основными критериями оценки эффекта модифици-
рования принято считать увеличение числа эвтектических зерен, 
уменьшение склонности чугуна к отбелу, уменьшение степени пе-
реохлаждения в процессе кристаллизации эвтектики. Увеличение 
числа эвтектических зерен при модифицировании чугуна можно 
считать основным критерием оценки эффекта модифицирования, 
который соответствует зародышевой теории процесса. Остальные 
критерии служат дополнительными характеристиками основного 
эффекта. 

Исследования первичной структуры немодифицированного и 
модифицированных чугунов показали высокую эффективность раз-
рабатываемых модификаторов (рисунок 3), что свидетельствует об 
уменьшении величины переохлаждения при эвтектической кри-
сталлизации модифицированного чугуна.  

 

           
а   б   в 

Рисунок 3 – Макроструктура эвтектических зерен немодифицированного (а) 
и модифицированного ФС60Ба22 (б), ФС60Ба22+С+Al+Si (в) серого чугуна 

 
Микроструктура серого чугуна после обработки свидетельствует 

о равномерном модифицировании сплава (рисунок 4). 
Анализ приведенных структур показывает, что структура исход-

ного чугуна характеризуется наличием междендритного графита. 
Металлическая основа чугуна состоит из перлита и небольшого ко-
личества феррита, который располагается, в основном, в местах 
скопления графита. При введении в чугун модифицирующих доба-
вок доля графита увеличивается, включения графита становятся не-
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ориентированными, прямолинейной или среднезавихренной формы и 
равномерно располагаются в металлической матрице, незначительно 
увеличивается доля свободного феррита. При этом дисперсность 
пластинчатого перлита, определенная средним расстоянием между 
пластинами цементита в зернах перлита наибольшей дисперсности, 
увеличивается с 0,5 мкм (ПД 0,5 по ГОСТ 3443-87) для исходного 
чугуна до 0,1–0,15 мкм (ПД 0,3 по ГОСТ 3443-87) модифицирован-
ного чугуна. Величина отбела уменьшается с 35 до 2 мм. 

 

           
а   б    в 

Рисунок 4 – Микроструктура немодифицированного (а) и модифицированного 
ФС65Ба4 (б), ФС65Ба4+С +Al-Si (в) чугуна (100) 

 
Таким образом, комплексные исследования показали перспек-

тивность использования разрабатываемых модификаторов, содер-
жащих наноуглеродные добавки, при выплавке серых чугунов. Ис-
пользование комплексного модификатора, включающего в себя 
стандартный модификатор ФС65Ба4 и полученную лигатуру, со-
стоящую из алюминия и фуллереновой сажи, показало высокую 
эффективность разрабатываемых модификаторов. Об этом свиде-
тельствует увеличение количества эвтектических зерен и уменьше-
ние отбела, по сравнению с немодифицированным чугуном и моди-
фицированным ФС65Ба4. Также доля графита увеличивается, 
включения графита становятся неориентированными, прямолиней-
ной или среднезавихренной формы и равномерно располагаются в 
металлической матрице, незначительно увеличивается доля свобод-
ного феррита. 

Для дальнейших исследований были получены образцы моди-
фицированных чугунов, приведенные в таблице 1. 
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Таблица 1 – Образцы модифицированных чугунов, полученных  
при выплавке 
 

Обозначение образца Характеристика 

А 

Чугун модифицированный 1,5 % 
сфероидизирующего модификатора 
ЭМ(пс) и 0,2 % графитизатора 
«Графитплюс» 

Б 

Чугун модифицированный 0,8 % 
сфероидизирующего модификатора 
ЭМ(пс) и 0,2 % графитизатора 
«Графитплюс» 

В 

Чугун модифицированный 0,8 % 
сфероидизирующего модификатора 
ЭМ(пс) и 0,2 % графитизатора 
«Графитплюс» и 0,3 % лигатуры 
(Al-Si + фуллереновая сажа) 

 
Анализ структурного состояния образцов показывает, что в об-

разце В, в который были введены наноуглеродные компоненты, со-
гласно ГОСТ-3443-87 графитные включения правильной формы и 
равномерно распределены по всей плоскости шлифа, диаметр 
включений 15 мкм, количество включений графита – ШГ10, метал-
лическая основа: 10 % перлита и 90 % феррита. В образце А, со-
держащем 1,5 % сфероидизирующего модификатора ЭМ(пс) и 
0,2 % «Графитплюс» наблюдается равномерное распределение гра-
фитных включений, количество включений графита – ШГ6, размер 
включений 25 мкм, металлическая основа: 20 % перлита и 80 % 
феррита. Образец Б с 0,8 % сфероидизирующего модификатора 
ЭМ(пс) и 0,2 % «Графитплюс» имеет неравное распределение гра-
фитных включений, количество включений графита ШГ12, размер 
включений от 15 до 45 мкм, металлическая основа: 6 % перлита и 
94 % феррита (рисунок 5). 

При измерении твердости образцов по методу Бринелля получе-
ны следующие результаты. Образец В, выплавленный с добавкой 
разработанной лигатуры в составе комплексного модификатора 
имеет твердость 200 НВ, образец А – 220НВ, образец Б – 190НВ. 
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Рисунок 5 – Микроструктура модифицированного чугуна: 
а – образец А модифицированный 1,5 % сфероидизирующего модификатора 

ЭМ(пс) и 0,2 % «Графитплюс»; б – образец Б модифицированный 0,8 %  
сфероидизирующего модификатора ЭМ(пс) и 0,2 % «Графитплюс»;  

в – образец В модифицированный 0,8 % сфероидизирующего модификатора,  
0,2 % «Графитплюс» и 0,3 % лигатуры (Al-Si + фуллереновая сажа) (100) 

 
Предел прочности при растяжении образца, содержащего нано-

углеродные компоненты (образец В), составил 620 МПа, образца 
чугуна, модифицированный стандартным комплексным модифика-
тором (образец Б) – 420 МПа, образца чугуна с увеличенным вдвое 
количеством комплексного модификатора (образец А) – 600 МПа. 

Модифицирование чугуна комплексным модификатором, содер-
жащим наноуглеродные компоненты в виде фуллереновой сажи, 
повышает механические свойства отливок из высокопрочного чугу-
на за счет измельчения структуры чугуна, а также позволяет сни-
зить затраты на модификаторы вследствие их меньшего расхода. 
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Исследованы особенности структурообразования диффузионных слоев, 

полученных по технологии, включающей предварительную обработку по-

верхности стальных изделий и последующее термодиффузионное бориро-

вание. Предварительная обработка заключалась в модификации поверхно-

сти способом сверхглубокого проникновения порошковой композицией на 

основе SiC. В результате повышается толщина диффузионного слоя и 

снижается его хрупкость. 

 

Ключевые слова: диффузионные слои, особенности структурообразо-

вания, комплексная технология, способ сверхглубокого проникновения по-

рошковой композиции. 

 

SURFACE MODIFICATION FOR FOLLOWING 

THERMODIFUSION BORING OF STRUCTURAL STEELS 
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YU.S. USHERENKO, Ph. D in Technical Science 
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The features of the structure formation of diffusion layers obtained by the 

technology, including preliminary surface treatment of steel products and subse-

quent thermal diffusion boriding, have been investigated. The pretreatment con-

sisted of surface modification by the superdeep penetration method with a pow-

der composition based on SiC. As a result, the thickness of the diffusion layer 

increases and its fragility decreases. 

 

Keywords: diffusion layers, peculiarities of structure formation, complex 

technology, method of superdeep penetration of powder composition. 
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Введение. Более века ученые и инженеры применяют различные 
способы борирования, т.е. разновидность химико-термической об-
работки (ХТО) для защиты стальных изделий от механического из-
нашивания. Даже в современных условиях, когда перечень всевоз-
можных высокотвердых покрытий и слоев огромен, боридные слои, 
имеющие чрезвычайно высокую твердость (по некоторым данным 
до 22 000 МПа) и износостойкость, показывают свою эффектив-
ность [1–3].  

Термодиффузионное борирование в порошковых средах менее 
распространенный процесс, но имеющий ряд преимуществ по срав-
нению с другими способами, такими как электролизный, в растворах 
электролитов. Для выбора конкретного способа принимается во 
внимание характер обрабатываемых изделий, условия их работы, 
серийность производства и т.д. В большинстве случаев наиболее 
выигрышным является борирование в жидких средах. Но если рас-
сматривать борирование в рамках комплексной технологии, то ак-
центы могут смещаться. Например, если проводится предваритель-
ная обработка поверхности, ее модификация способами пластиче-
ской деформации, активацией сверхглубоким проникновением 
(СГП) порошковых частиц в металлическое тело, электроискровой 
обработкой, то обработка в порошковых средах становится более 
эффективным способом борирования. Из-за своей универсальности 
и широким варьированием состава порошковой среды появляется 
возможность максимально точно подобрать состав, который с уче-
том предварительной обработки позволит подобрать оптимальный 
вариант упрочнения. 

В работе рассматривался процесс предварительной активации 
сверхглубоким проникновением порошковых частиц в стальную 
матрицу из стали У8 и последующее термодиффузионное низкотем-
пературное и высокотемпературное борирование в порошковых сре-
дах, а также выполнена оценка фактора хрупкости и адгезионных 
свойств полученных слоев. Углеродистая инструментальная сталь с 
эвтектоидной структурой, упрочненная борированием, представляет 
интерес для изготовления, например, деталей золотниковой группы 
гидрораспределителей, различных накатных роликов, дисковых и 
продольных пил и т.д. Повышенная хрупкость и опасность скалыва-
ния диффузионного слоя на таких сталях является наиболее острой 
проблемой, сдерживающей активное применение упрочнения. Ос-
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новные причины – упругие свойства боридов, плохая адгезия, игло-
подобная морфология термодиффузионного слоя, внутренние 
напряжения. 

Материалы и методика исследований. Термодиффузионное 
борирование проводили в порошковой среде при печном нагреве в 
герметичном контейнере с плавким затвором. Режим обработки: 
низкотемпературное борирование – температура 650 °С, время– 4 ч; 
высокотемпературное – температура 920 °С, время – 4 ч. Для прове-
дения процесса использована шахтная электрическая печь с селито-
выми нагревателями. 

Активацию проводили динамической обработкой в режиме 
сверхглубокого проникновения на специальном пушечном ускори-
теле, позволяющем обрабатывать образцы цилиндрической формы. 
Обработка проводилась порошковой композицией SiС+Al+ПГ10Н04 
при скорости частиц порядка 300–1000 м /с. 

В качестве насыщающей смеси для борирования использовали 
порошковую среду, разработанную сотрудниками научно-исследо-
вательской лаборатории упрочнения стальных изделий филиала 
БНТУ «НИПИ», полученную металлотермическим способом (торго-
вая марка «Besto-Bor»). В состав смеси в качестве основного компо-
нента входил оксид бора и восстановитель (порошок алюминия). 
Восстановленную смесь размалывали, просеивали, обеспечивая тре-
буемый гранулометрический состав (0,3–0,5 мм), и для дальнейшего 
использования при термодиффузионном насыщении добавляли ак-
тиватор AlF3.  

Результаты исследований. Повышение адгезионной связи и 
снижение хрупкости являются ключевыми задачами повышения 
функциональных возможностей диффузионных боридных слоев на 
углеродистых сталях, в исследуемом случае марки У8. Известно, что 
борированные слои могут самопроизвольно «шелушиться» под дей-
ствием термических напряжений, отделяясь фрагментарно, чешуй-
ками по межфазной границе (рисунок 1) или полностью всем диф-
фузионным слоем. 

В общем случае адгезия может быть оценена механическими ме-
тодами, такими как испытание при вдавливании индентером на 
твердомере Роквелла (шкала С), склерометрией, микроиндентирова-
нием, испытанием на ударную вязкость, склонностью к отслаиванию 
при определении относительного удлинения. Хрупкость боридных 



 102 

слоев исследуется часто тоже на основе измерения микротвердости 
и твердости по методу Виккерса алмазной пирамидой, по бальной 
шкале. Наиболее распространенной и достоверной методикой опре-
деления хрупкости боридных диффузионных слоев является мето-
дика, основанная на определении напряжения скола, т.е. минималь-
ного напряжения в образце, вызывающего скол диффузионного 
слоя [2]. 

 

 
 

Рисунок 1 – Внешний вид участков разрушения борированного изделия (керн)  
за счет термических и структурных напряжений  

 
Исследование адгезии с использованием твердомера вызывает 

повреждение слоя, прилегающего к месту отпечатка. По площади 
разрушения, плотности трещин характеризуют хрупкость слоя и, 
косвенно, адгезионную составляющую.  

Известно, что при борировании реализуется, прежде всего, зерно-
граничная диффузия, т.е. бор выступает как горофильный элемент. 
Структура традиционного слоя иглоподобная, состоящая из зон низ-
кобористой (Fe2B) и высокобористой (FeB) фаз. В таком слое харак-
терным является присутствие пористости, как правило, на межфаз-
ной границе, что способствует описанной ранее высокой хрупкости 
и низкой адгезии (рисунок 2, а). Природа этой пористости – это ва-
кансионный механизм диффузии и затруднительная встречная диф-
фузия железа [2, 3]. 

Формирующиеся при процессах активации канальные зоны в ре-
зультате процесса активации являются ничем иным как дефектом 
кристаллической структуры, которые способны интенсифицировать 
диффузию по телу зерна, т.е. развить обьемную диффузию, что при-
водит к формированию более компактного слоя (рисунок 2, б). Для 
низкотемпературного борирования, в случае предварительной мо-
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дификации, установлено снижение пористости, прирост толщины 
слоя и снижение хрупкости. Площадь зоны трещинообразования при 
формировании отпечатка от вдавливания на твердомере Роквелла 
снизилась на 25–40 %. Как уже отмечалось ранее, такие показатели 
косвенно свидетельствуют об увеличении адгезионных сил. Если 
предполагать, что полученные активацией каналы (рисунок 3) в 
стальной матрице имеют глубину проникновения больше чем тол-
щина слоя, то формирующиеся в процессе термодиффузионного бо-
рирования в этих каналах кристаллы обеспечивают более высокую 
адгезию слоя, поскольку фрагментарно входят в матричный матери-
ал на значительно большую глубину, чем сам основной слой.  

 

 
а 

 
б 

Рисунок 2 – Микроструктура образцов стали У8 после низкотемпературного  
борирования в порошковой среде Besto-Bor  

(а – без активации; б – с активацией) 
 

 
×200 

 
×1000 

Рисунок 3 – Зоны активации, каналы в стальной матрице 
 

Вокруг каналов, имеющих размер преимущественно около  
5–10 мкм, существует зона пониженной травимости, обусловленная 
присутствием в порошковой композиции никеля, который изменяет 
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коррозионную стойкость участков микрошлифа и позволяет тем са-
мым более точно определить зоны активации и их распределение. 
Сами зоны пониженной травимости, по нашему мнению, близки к 
размеру частиц, которые перемещались в матричном материале. По-
сле прохождения частицы порошковой композиции каналы практи-
чески полностью схлопываются, что подтверждают данные и других 
исследований [4]. 

При анализе результатов высокотемпературного борирования в 
порошковой среде Besto-Bor с предварительной модификацией СПГ 
подтверждаются практически все те же выводы, что и для низко-
температурного борирования. 

Однако, поскольку при более высокой температуре образуется 
большая толщина слоя, соответственно более развитая структура 
слоя, зафиксированы более подробно ее изменения. В частности, 
изменилась морфология слоя, иглоподобность практически исчезла 
(рисунок 4, б, в), изменилось соотношение высокобористой и низ-
кобористой фаз, что четко видно на микроструктуре (рисунок 4, а): 
более темный участок от поверхности микрошлифа – высокобори-
стая фаза FeB, а светлый участок ниже – низкобористая фаза Fe2B. 
Микродюрометрический анализ такой вывод полностью подтвер-
ждает (рисунок 5). 

 

 
а, ×100 

 
б, ×1000 

 
в, ×1000 

 

Рисунок 4 – Микроструктура образцов стали У8 после высокотемпературного  
борирования в порошковой среде Besto-Bor с предварительной активацией  

динамической прошивкой (а, б) и без предварительной активации (в) 
 



 105 

  

а б 

Рисунок 5 – Распределение микротвердости после высокотемпературного  
борирования с предварительной активацией динамической прошивкой (а);  

изображение в характеристическом излучении, карта распределения бора (б) 
 
Выводы. В результате выполненной работы исследованы осо-

бенности структурообразования диффузионных слоев, полученных 
по комплексной технологии, включающей термодиффузионное низ-
котемпературное и высокотемпературное борирование с предвари-
тельной обработкой, заключающейся в динамической прошивке по-
рошковой композицией поверхности образца. В обоих вариантах 
борирования при предварительной модификации СПГ порошковой 
композицией происходит прирост толщины слоя на 20–50 %, слой 
получается более компактный с меньшим количеством пор в подбо-
ридной зоне, снижается хрупкость и повышается адгезия, определен-
ная по отпечатку от вдавливания алмазного наконечника твердомера. 
Площадь зоны трещинообразования при формировании отпечатка от 
вдавливания на твердомере Роквелла снижается на 25–40 %.  
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УДК 661.8:546.65  

 

РАСПРЕДЕЛЕНИЕ СОЕДИНЕНИЙ РЕДКОЗЕМЕЛЬНЫХ  

ЭЛЕМЕНТОВ В ФОСФОГИПСЕ 
 

Н.В. ЗЫК, канд. хим. наук, А.Г. СЛУЦКИЙ, канд. техн. наук,  
И.Л. КУЛИНИЧ, В.И. ГЛУХОВСКИЙ, канд. техн. наук 

Белорусский нацинальный технический университет 
 

Проведены исследования по установлению характера включений со-

единений РЗЭ в структуру фосфогипса, а также проведена количественная 

оценка этого явления на основании результатов комплексного физико-

химического исследования систем LnF3–H3PO4–H2O и LnPO4–H3PO4–H2O. 

Установлены химический состав и характер включения соединений РЗЭ в 

состав фосфогипса. 

  

Ключевые слова: осаждение редкоземельных элементов, структура 

фосфогипса, количественная оценка, комплексный термогравиметриче-

ский анализ. 

 

DISTRIBUTION OF RARE EARTH COMPOUNDS 

ELEMENTS IN PHOSPHOGYPSE 
 

N.V. ZYK, Ph. D in Chemistry Science, A.G. SLUTSKY, Ph. D in Technical 
Science, I.L. KULINICH, V.I. GLUKHOVSKY, Ph. D in Technical Science 

Belarusian National Technical University 
 

The researches on installation of a character of inclusions of rare earth 

compounds in a structure phosphogypsum were conducted, and also the quanti-

tative evaluation of this phenomenon on the basis of results obtained on com-

plex physical and chemical research of systems LnF3–H3PO4–H2O and  

LnPO4–H3PO4–H2O was conducted. Chemical composition of these compounds 

and nature of their inclusion into phosphogypsum has been determined. 

 

Keywords: deposition of rare earth elements, structure of phosphogypsum, 

quantitative assessment, complex thermogravimetric analysis. 

 
Для установления механизма включения редкоземельных элемен-

тов (РЗЭ) в состав фосфогипса методом рентгенофазового анализа 
проведено исследование систем состава LaPO42H2O–CaSO42H2O и 
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LaF30,5H2O–CaSO42H2O в широком концентрационном интервале 
с шагом 10 % масс. по содержанию соединений РЗЭ. Фазовый со-
став и параметры элементарных ячеек полученных осадков контро-
лировали рентгенографическим методом.  

В результате исследования указанных систем не установлено 
наличия химического взаимодействия или образования твердых 
растворов при кристаллизации осадков из сульфатно-фосфатных 
растворов. Линии рентгенограмм исследуемых образцов не претер-
певают никаких смещений, что свидетельствует об отсутствии лю-
бых замещений ионов Ca2+ на La3+ в структуре дигидрата сульфата 
кальция. 

Полученные результаты согласуются с результатами работы [1], 
в которой указывается на отсутствие химического взаимодействия 
или образования твердых растворов в системе NaCe(SO4)2H2O–
CaSO42H2O. Полученные результаты позволяют сделать вывод о 
том, что в процессе производства экстракционной фосфорной кис-
лоты в дигидратном режиме редкоземельные элементы не входят 
непосредственно в структуру дигидрата сульфата кальция в виде 
изоморфной примеси. 

На основании собственных экспериментальных и имеющихся 
литературных данных исследован механизм кристаллизации дигид-
рата сульфата кальция с внедрением примесей РЗЭ. 

Анализ химического состава фосфогипса, полученного из апати-
тового концентрата, показывает, что он содержит более 92–95 % 
масс. дигидрата сульфата кальция. Кроме того, предварительными 
исследованиями было установлено, что в состав фосфогипса входят 
примеси, такие как неразложившийся апатит, соли гексафторокрем-
ниевой, фосфорной и серной кислот, железа, алюминия и редкозе-
мельных элементов.  

Результаты проведенного анализа различных проб фосфогипса 
ПРУП «Гомельский химический завод» представлены в таблице 1. 

Для определения содержания каждого из указанных в таблице 1 
компонентов (в пересчете) проводили серию из трех опытов. В ка-
честве результата анализа принимали значение исследуемого пара-
метра, которое являлось средним арифметическим из трех сходя-
щихся определений. 
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Таблица 1 – Химический состав фосфогипса, % масс. 

 

CaO SO3 Al2O3 Fe2O3 SiO2 P2O5 F K2O + 
 + Na2O ΣРЗЭ 

31,8 44,6 0,41 0,33 0,78 2,32 0,42 0,11 0,60 
31,7 44,7 0,42 0,34 0,79 0,87 0,24 0,10 0,54 
31,8 44,6 0,43 0,31 0,74 1,12 0,34 0,08 0,61 
 
Результаты проведенных исследований согласуются с данными 

рентгенофазового анализа – основной кристаллической фазой в со-
ставе фосфогипса является дигидрат сульфата кальция.  

При исследовании проб фосфогипса методом оптической микро-
скопии в проходящем свете установлено, что они представлены 
друзами (до 1 мкм) и сростками кристалликов (до 0,2 мкм) таблит-
чатого и призматического габитуса, а размеры кристаллов фосфо-
гипса колеблются от 2010 до 60080 мкм при толщине 3–10 мкм. 
При такой толщине кристаллы, по существу, прозрачные, но в их 
составе в виде непрозрачных частиц имеются различные примеси 
(рисунки 2, 3), имеющие максимальную длину по наибольшей оси 
10–40 мкм.  

 

 
 

Рисунок 2 – Фотография кристаллов фосфогипса  
в проходящем видимом свете (увеличение 350) 
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Рисунок 3 – Фотография фрагмента фосфогипса 
в проходящем поляризованном свете (увеличение 500) 

 
Как видно из рисунка 3, на поверхности кристалликов имеются 

мелкие частицы (темные включения), рассеивающие свет. Исследу-
емые образцы легко раздавливались. Установлено, что большинство 
кристаллов фосфогипса однородно по показателям преломления, 
что было обнаружено иммерсионным методом. Показатели прелом-
ления исследуемых кристаллов в разных оптических плоскостях 
составляли: плоскость Ng  1,527; плоскость Np  1,524; плоскость 
Ng-Np  0,03. В отобранных пробах обнаружено большое количе-
ство двойников стрельчатой формы. На поверхности дигидрата 
сульфата кальция видны тонкие и мелкие складки или бороздки 
разного размера, располагающиеся вдоль кристалла. 

На рисунке 4 представлен кристалл фосфогипса, выделенный в 
исследуемой системе. Форма этой частицы характерна для данных 
условий кристаллизации. Частица имеет огранку, типичную для мо-
нокристаллов данной соли. Однако видно, что эта частица не явля-
ется монокристаллом, а представляет собой сросток множества кри-
сталлов, принявших форму монокристалла. Очевидно, что при кри-
сталлизации гипса имеет место явление кристалломимикрии, 
которое применительно к исследуемому образцу и состоит в том, 
что агрегация и срастание кристаллов CaSO42H2O происходит так, 
что при доращивании сросшихся кристаллов формируется тело, 
внешне неотличимое от монокристалла. Для кристалломимикрии 
необходимо, как известно, чтобы при слипании кристаллов они 
ориентировались так, чтобы кристаллическая решетка одного из 
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них являлась когерентным продолжением решетки других кристал-
лов. В местах же выхода поверхности контакта кристаллов на 
внешнюю поверхность агрегата должны сформироваться активные 
центры роста, обеспечивающие достраивание агрегата до тела пра-
вильной формы. В промышленных условиях при кристаллизации 
фосфогипса в экстракторе начинается интенсивное укрупнение ча-
стиц, причем происходит это не только за счет молекулярного роста 
кристаллов, но и в результате агрегирования. По-видимому, это свя-
зано с тем, что после добавления затравочных кристаллов на них 
происходит сглаживание ростовых дефектов на гранях кристаллов. 
Грани становятся плоскими и вероятность прочного контакта каж-
дого кристалла с соседними кристаллами возрастает. Вследствие 
этого и происходит укрупнение кристаллов фосфогипса из-за обра-
зования агрегатов. 

 

 
 

Рисунок 4 – Фотография кристалла фосфогипса  
в проходящем поляризованном свете (увеличение 750) 

 
Грани кристаллов фосфогипса, как видно из рисунков 2–4, име-

ют нерегулярный рельеф с элементами размером до нескольких 
мкм. Срастание кристаллов происходит путем образования кри-
сталлизационных мостов вокруг элементов рельефа, имеющих 
наибольший размер. На каждой контактирующей грани формирует-
ся множество кристаллизационных мостов, которые разрастаются 
вдоль зазора до тех пор, пока не сольются с соседними мостами или 
не достигнут краев поверхности контакта. При срастании мостов 
между ними образуются включения маточного раствора, изолиро-
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ванные от среды, окружающей сросток. При этом количество оклю-
дированного маточного раствора оказывается тем большим, чем 
более крупными стали сростки.  

Одной из основных характеристик исследуемого процесса вклю-
чения примесей РЗЭ в состав фосфогипса является коэффициент 
захвата РЗЭ, который возрастает по мере увеличения размера кри-
сталлов гипса. Как известно, вершины и ребра кристалла находятся 
в лучших условиях роста, поэтому выступы новых слоев образуют-
ся именно здесь [2, 3]. При достаточном сближении этих выступов 
нарастающие слои могут перекрывать в середине грани маточный 
раствор. Чем больше размер растущего кристалла, тем выше может 
оказаться и разница концентраций примесей в различных местах 
одной и той же грани, а, следовательно, тем более вероятен несо-
вершенный рост кристалла и тем больше примесей он захватывает 
при своем росте. Именно этим несовершенным ростом можно объ-
яснить наблюдаемое, особенно в крупных кристаллах, повышенное 
содержание РЗЭ, помутнение за счет включений маточного раство-
ра, штриховатость и ступенчатость граней. Исследования фосфо-
гипса методом электронной микроскопии показало, что основная 
часть РЗЭ в фосфогипсе содержится на торцевых гранях (на рисун-
ке 3 в проходящем поляризованном свете отчетливо видны включе-
ния минеральных зерен). В процессе исследования шлифа кристал-
ла фосфогипса методом растровой электронной микроскопии уста-
новлено, что соединения РЗЭ в фосфогипсе распределены 
неоднородно. Максимальное количество РЗЭ наблюдается в по-
верхностном слое сульфата кальция. 

С целью обнаружения соединений РЗЭ в поверхностном слое 
фосфогипса он был обработан азотной кислотой. В процессе обра-
ботки фосфогипса наблюдалось послойное растворение кристаллов 
CaSO4

.2H2O, которое приводило к открытию «замурованных» при-
месей, в том числе и соединений РЗЭ, при этом фосфаты РЗЭ пере-
ходили в раствор. На рисунке 5 представлены результаты исследо-
вания распределения соединений РЗЭ в шлифе кристалла фосфо-
гипса, обработанного азотной кислотой. Полученные результаты 
свидетельствуют о том, что основное количество РЗЭ в фосфогипсе 
содержится в поверхностном слое сульфата кальция. 
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а – изображение сканированного шлифа кристаллов (150300 мкм);  
б – схема профилей (а–в) в шлифах кристаллов CaSO42H2O;  

в, д – концентрационные кривые РЗЭ по профилям (сумма РЗЭ);  
г, е – схема распределения РЗЭ в шлифах кристаллов  
(1 – до 5 % мас., 2 – 1–5 % мас., 3 – менее 1 % мас.);  

(в, г – исходный фосфогипс; д, е – фосфогипс, обработанный азотной кислотой) 
 

Рисунок 5 – Распределение соединений РЗЭ в шлифах кристаллов CaSO42H2O 
 
Неравномерное распределение включений солей РЗЭ в фосфо-

гипсе по кристаллу можно объяснить следующим образом. При 
медленной кристаллизации из слабо пересыщенных растворов ис-
тинное равновесие между кристаллами и раствором не наступает, 
поскольку в каждый момент времени соли РЗЭ будут равновесно 
распределяться только между поверхностным слоем кристалла и 
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маточным раствором, содержание РЗЭ в котором непрерывно изме-
няется из-за их захвата кристаллизующимся веществом. В пересы-
щенном по сульфату кальция фосфорнокислом растворе присоеди-
нение к торцу ступени сульфата кальция происходит столь быстро, 
что скорость движения торца по грани при относительно малых пе-
ресыщениях может достигать больших значений. При этом наблю-
дается высокая чувствительность движения ступеней в присутствии 
микропримесей (солей РЗЭ). Примесь, не образующая твердых рас-
творов с кристаллизантом (к таким примесям в частности относятся 
фториды и фосфаты РЗЭ), накапливается на торцах ступеней, пре-
пятствуя их движению. Далее, если торец ступени молекулярно од-
нородный и его движение является результатом образования цепей 
молекул, разрастающихся вдоль торца, то одна молекула примеси, 
закрепившаяся на конце цепи, может надолго задержать движение 
всей ступени. По-видимому, такие задержки являются причиной 
замедления роста торцевых ступеней гипса.  

Кроме того, медленно растущие грани замедляют свой рост в 
присутствии быстро растущих граней из-за перетекания частиц по 
адсорбционному слою в энергетически более выгодные для встраи-
вания места. Иначе говоря, вероятность закрепления частиц на 
энергетически менее выгодных местах уменьшается в присутствии 
более выгодных мест. Следовательно, наличие на растущей поверх-
ности незавершенного слоя должно сдерживать образование нового 
слоя, а наличие незавершенного ряда  сдерживать образование но-
вого ряда. 

Заключение. Для обоснования способа извлечения лантаноидов 
из фосфогипса в раствор необходимо установление состава и рас-
пределения соединений РЗЭ в фосфогипсе. В работе исследовано 
осаждение соединений РЗЭ в модельной системе, исключающей 
наличие малорастворимой твердой фазы, при неизменной концен-
трации в ней основных компонентов (Ln, F, PO4

3–), что соответство-
вало условиям промышленного производства экстракционной фос-
форной кислоты. Установлено, что содержание указанных компо-
нентов в жидкой фазе реальных систем, образующихся при 
разложении апатитового концентрата серной кислотой, практически 
не отличается от модельного. Комплексный термогравиметрический 
анализ синтезированных соединений РЗЭ позволил обосновать нали-
чие в осадке гидратированных фосфатов и фторидов лантаноидов, 
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содержащих 0,5–2 моль молекул воды. Исследование методом рент-
генофазового анализа модельных систем LaPO42H2O–CaSO42H2O и 
LaF30,5H2O–CaSO42H2O позволили сделать вывод, что в процессе 
производства экстракционной фосфорной кислоты в дигидратном 
режиме редкоземельные элементы не входят непосредственно в 
структуру дигидрата сульфата кальция в виде изоморфной примеси.  

Результаты исследования фосфогипса методом растровой элек-
тронной микроскопии показали, что основная часть соединений 
РЗЭ содержится на торцевых гранях. При количественном анализе 
по профилям вдоль и поперек различных граней шлифов кристал-
лов CaSO42H2O (в том числе после обработки фосфогипса азотной 
кислотой) установлено, что соединения РЗЭ в фосфогипсе распре-
делены неоднородно – максимальное их количество наблюдается в 
поверхностном слое кристалла сульфата кальция. 
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УДК 621.785.53 

 
ПРИМЕНЕНИЕ АЗОТИРОВАНИЯ СПЕЦИАЛЬНЫХ СТАЛЕЙ 

В УСЛОВИЯХ НЕСТАЦИОНАРНОГО НАГРЕВА 
 

Е.К. ПАЦЕКО, А.В. КОВАЛЬЧУК, канд. техн. наук 
Белорусский национальный технический университет 

 
Установлено, что азотирование с применением термоциклирования 

позволяет интенсифицировать скорость формирования диффузионного 

слоя, а также повысить свойства слоя по сечению образца. С увеличением 

количества теплосмен происходит повышение толщины нитридной зоны 

(до 80 мкм), за счет чего микротвердость от поверхности по толщине 

диффузионного слоя остается на высоком уровне. За равный промежуток 

времени при термоциклировании образуется на 15–20 % большая толщи-

на термодиффузионного слоя, чем при стационарном режиме.  

 

Ключевые слова: азотирование, термоциклирование, формирование 

диффузионного слоя, микротвердость. 

 

APPLICATION OF NITROGENING SPECIAL STEELS  

IN CONDITIONS OF NON-STATIONARY HEATING 

 

E.K. PATSEKO, A.V. KOVALCHUK, Ph. D in Technical Science 
Belarusian National Technical University 

 

It was established that processes of nitriding under conditions of thermal cy-

cling allow to intensify the rate of the diffusion layer formation and to increase 

the properties of layer across the sample cross-section. With an increase in 

number of heat transfers we have increase of the nitride zone thickness (up to  

80 microns), due to which the microhardness from surface along the thickness 

of diffusion layer remains at a high level. For equal period of time thermal cy-

cling produced on 15–20 % greater thinckness of the thermodiffusion layer then 

on stationary condition. 

 

Keywords: nitriding, thermal cycling, formation of a diffusion layer, micro-

hardness. 

 
Введение. Широко используемые процессы химико-термической 

обработки металлов и сплавов, основанные на однократном нагреве 
и охлаждении, являются наиболее распространенными и отработан-
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ными в промышленном производстве, однако зачастую не обеспе-
чивают требуемые окончательные свойства сплавов. Недостатком 
стационарных процессов является их ограниченное влияние на 
микро- и субструктуру сплава, а, следовательно, на комплекс экс-
плуатационных свойств готового изделия. Термоциклирование мо-
жет быть применено для железоуглеродистых сплавов и осуществ-
ляться в температурном диапазоне без полиморфных превращений, 
что соответствует традиционным температурам азотирования сталей. 
Температурный градиент, получаемый в процессе термоциклирова-
ния, создает значительные растягивающие термические растяжения, 
способствующие интенсификации процессов диффузии и, следова-
тельно, скорости формирования и роста диффузионного слоя. 

Процессы низкотемпературного азотирования также получили 
широкое распространение, поскольку после них не происходит 
разупрочнения сердцевины стального изделия и не требуется до-
полнительная термическая обработка. Однако на сегодняшний день 
такие процессы не реализуют всех потенциальных возможностей 
для повышения их эффективности, интенсификации и снижения 
себестоимости продукции. В связи с этим оптимизация классиче-
ского процесса азотирования и сокращение времени насыщения в 
несколько раз при увеличении толщины диффузионного слоя без 
снижения физико-механических характеристик является актуальной 
задачей металловедения [1]. 

В настоящей работе исследовано влияние циклического нагрева 
при азотировании сталей на толщину, структуру и свойства азоти-
рованного слоя. 

Материалы и методики исследований. Азотирование проводи-
ли на установке ФТИ 0.361 на кафедре «Материаловедение в маши-
ностроении» БНТУ. Режимы процесса ИПА: напряжение разряда – 
460 В; сила тока – 16 А; рабочее давление – 200 Па. В качестве ра-
бочей среды использовали газовые смеси, состоящие из баллонного 
азота (ГОСТ 9293-74, сорт первый, повышенной чистоты), баллон-
ного аргона (ГОСТ 10157-79, высший сорт), водорода технического 
(марка А, вырабатывается автономно из бидисцилированной воды 
по ТУ 6-09-2502-77). 

Исследования структуры термодиффузионных слоев проводили 
на оптических микроскопах Neophot-21 и Альтами МЕТ 3М, осна-
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щенных цифровыми видеокамерами. Для выявления структуры ис-
пользовали стандартные металлографические реактивы. 

Результаты и их обсуждение. Температурный интервал термо-
циклирования при циклическом азотировании инструментальных 
сталей представляет собой нагрев до 600 °С, выдержку в течение  
2 ч и обработку в печи при температуре 400 °С с последующей вы-
держкой 1 ч (режим 1). Режим 2 заключался в нагреве до 600 °С, 
выдержке 1 ч и охлаждении в печи до температуры 400 °С с выдерж-
кой в течение 1,5 ч. Режим 3 представляет собой нагрев до 600 °С с 
выдержкой 0,5 ч и охлаждение в печи до 400 °С с выдержкой 0,5 ч. 
Продолжительность для всех режимов циклического азотирования 
составила 8 ч. 

После проведения стационарного процесса азотирования при  
600 °С в течение 8 ч получили термодиффузионный слой толщиной 
110 мкм, микроструктура которого представлена на рисунке 1. 
Толщину слоя можно определить только по микротвердости, кото-
рая имеет свой максимум 1150 HV0.1 на поверхности, а далее идет 
резкое падение по толщине слоя. Толщина зоны внутреннего азоти-
рования составляет 40 мкм. 

 

 
200 

 

Рисунок 1 – Микроструктура термодиффузионного азотированного слоя на стали 
4Х5МФС после стационарного насыщения 600 °C, 8 ч 

 
На рисунке 2 представлена микроструктура стали 4Х5МФС по-

сле термоциклирования по режиму 1 с тремя термоциклами. Ре-
зультат фактически не отличается от стационарного режима.  

Установлено, что термоциклирование с частотой теплосмен ре-
же, чем 6 за 8 часов, не оказывает значительного интенсифицирую-
щего действия на процесс ионно-плазменного азотирования. 
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Рисунок 2 – Микроструктура термодиффузионного азотированного слоя  
на стали 4Х5МФС, полученного в результате ИПА с тремя термоциклами 

 
Проведение термоциклирования по режиму 2 с количеством теп-

лосмен, равным 4, показывает отличительные особенности от ста-
ционарного режима уже на микроструктуре (рисунок 3). В резуль-
тате этого термоциклического азотирования формируются компо-
зиционные нитридные слои с чередующимися прослойками 
высокоазотистых и низкоазотистых фаз и азотистого феррита. Тол-
щина слоя составляет 124 мкм. Микротвердость меняется более 
плавно по толщине слоя, что достигается за счет увеличения зоны 
внутреннего азотирования, равной уже 60 мкм.  
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Рисунок 3 – Микроструктура термодиффузионного азотированного слоя  
на стали 4Х5МФС, полученного в результате ИПА с 4 термоциклами 

 
На рисунке 4 изображена микроструктура термодиффузионного 

слоя, образованного при термоциклического азотировании с 6 тер-
моциклами. Структура слоя опять же слоистая, однако, представля-
ет собой более тонкие равномерные слои. Общая толщина слоя в 
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этом случае составляет 138 мкм, из которой 80 мкм занимает зона 
внутреннего азотирования.  
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Рисунок 4 – Микроструктуры термодиффузионного азотированного слоя 
 на стали 4Х5МФС, полученного в результате ИПА с 6 термоциклами 

 
Установлено, что за равный промежуток времени (8 ч) при тер-

моциклировании формируется на 15–20 % большая толщина термо-
диффузионного слоя. 

На рисунке 5 изображен график распределения микротвердости 
по толщине азотированного слоя после термоциклических процес-
сов, который показывает, что при уменьшении длительности полу-
циклов в процессах, заканчивающихся рассасыванием, микротвер-
дость непрерывно и существенно возрастает.  

 

 
Рисунок 5 – Распределение микротвердости по диффузионному слою 

 
Наиболее низкие значения микротвердости по толщине азотиро-

ванного слоя наблюдаются после термоциклического азотирования 
с наибольшей продолжительностью полуциклов (режим 1) на ста-
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дии насыщения и деазотирования. С уменьшением продолжитель-
ности полуциклов микротвердость диффузионного слоя растет и 
достигает максимального значения при полуциклах по 0,5 ч. 

Максимальное повышение микротвердости в азотированном 
слое наблюдается также после термоциклического азотирования с 
продолжительностью полуциклов согласно режиму 2 и режиму 3. 
Это связано с более интенсивным процессом насыщения образцов 
азотом за счет образования в азотированном слое зоны азотистого 
эвтектоида, появление которого при деазотировании ускоряет этот 
процесс и, соответственно, ускоряет процесс азотирования на по-
следующей стадии насыщения, а также вследствие измельчения 
зерна в слое при термоцикле. 

Установлено, что микротвердость на поверхности слоя после 
всех режимов одинаковая, однако характер распределения вглубь 
металла отличается: стационарный режим – резкое падение микро-
твердости по толщине слоя, термоциклирование – с увеличением 
количества теплосмен идет увеличение толщины нитридной зоны, 
имеющей более высокую твердость, что позволяет поддерживать 
высокую твердость по всей толщине диффузионного слоя. 

Для определения и сравнения фазового состава диффузионных 
слоев на стали 4Х5МФС после различных режимов азотирования 
был проведен рентгеноструктурный анализ дифрактограмм, пред-
ставленных на рисунках 6, 7. Фазовый состав диффузионных слоев 
включает в себя нитридные фазы Fe4N, Fe3N, CrN, Cr2N, Мо2N и  
α–Fe. Качественный состав при стационарном режиме и режимах 
термоциклирования одинаковый, однако, количественный отлича-
ется, что позволяет судить о свойствах получаемых слоев. После 
стационарного режима и термоциклирования в 6 циклов преобла-
дают нитридные фазы CrN, Fe3N, Mo2N, а после термоциклирования 
в 4 цикла – Fe4N, Fe3N. В таблице 1 представлены некоторые харак-
теристики упрочняющих фаз, присутствующих в слоях, что позво-
ляет судить о свойствах последних. Главное отличие состоит в том, 
что после термоциклирования в 6 циклов преобладающими являют-
ся такие фазы как CrN и Mo2N, микротвердость которых выше, чем 
у преобладающих фаз при 4 циклах. 
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а 

 
б 

 

Рисунок 6 – Фрагменты рентгеновских дифрактограмм CoКα  
от поверхности стали 4Х5МФС, подвергнутой ИПА:  

а – 4 цикла; б – 6 циклов 
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Рисунок 7 – Фрагменты рентгеновских дифрактограмм CoКα  
от поверхности стали 4Х5МФС, подвергнутой ИПА: стационарный процесс 

 
Таблица 1 – Некоторые упрочняющие фазы на поверхности  
углеродистой и легированной стали после ХТО 
 

Фаза Элементарная 
ячейка 

Структурный 
тип 

Содержание неме-
талла (н.э.), масс. % 

Микротвер-
дость, ГПа 

Fe4N куб. Fe4N 5,9 7,0–8,0 
Fe3N гекс. Со2N 7,7 4,5–6,0 
CrN куб. NaCl 21,2 10,8 
Cr2N гекс. – 11,9 15,7 
Мо2N куб. NaCl 6,8 6,3 

 
Заключение. Таким образом, установлено, что при термоциклиро-

вании с частотой менее 1 термоцикла в час толщина слоя практически 
не отличается от стационарного режима и составляет 110–120 мкм  
(за 8 ч).  

Установлено, что азотирование с применением термоциклирова-
ния в условиях печного нагрева позволяет интенсифицировать 
диффузию азота, скорость формирования диффузионного слоя, а 
также повысить свойства диффузионного слоя по сечению и на по-
верхности стали. Тем самым за равный промежуток времени (8 ч) 
при термоциклировании формируется на 15–20 % большая толщина 
термодиффузионного слоя. 
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При термоциклировании образуются термодиффузионные слои 
композиционного типа, тогда как при стационарном режиме слой на 
микроструктуре мало отличим от металла, не подвергнутого обра-
ботке. Определить толщину такого слоя можно по изменению мик-
ротвердости от поверхности вглубь металла. 

Микротвердость на поверхности слоя после всех режимов оди-
наковая, однако характер распределения вглубь металла отличается: 
при стационарном режиме наблюдается резкое падение микротвер-
дости по толщине слоя (толщина нитридной зоны 40 мкм) при тер-
моциклировании – с увеличением количества теплосмен происхо-
дит увеличение толщины нитридной зоны (до 80 мкм), имеющей 
более высокую твердость, за счет чего микротвердость от поверх-
ности по толщине диффузионного слоя остается на высоком уровне. 

Установлено, что после термоциклического азотирования за счет 
увеличения нитридной зоны уменьшается количество хрупкой фа-
зы, что, как следствие, повышает коррозионную стойкость и изно-
состойкость. 

Интенсификация процессов достигается за счет градиента тем-
пературы и термических напряжений в поверхностном слое сталь-
ного изделия; формирования растягивающих напряжений на по-
верхности во время стадии охлаждения образца, интенсивности 
теплосмен в единицу времени (не менее 8 раз за 8 ч) при одинако-
вой общей продолжительности насыщения [2, 3]. 
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УДК 669.536.7  

 
РАСЧЕТ ТЕМПЕРАТУР ПЛАВЛЕНИЯ СПЛАВОВ 

СИСТЕМЫ Ni-Cr-La-Si ДЛЯ ПОЛУЧЕНИЯ МИШЕНЕЙ 
 

В.А. ЗЕЛЕНИН, д-р техн. наук 
ГНУ «Физико-технический институт НАН Беларуси», 

А.Д. ГЛАДИНОВ 

Белорусский национальный технический университет 
 
Получено уравнение для расчета температур плавления высококрем-

нистых эвтектик в системах РЗМ–Si. Показано, что сплавы системы  

Ni–Cr–La–Si,  содержащие 30 мас % La и до 40 мас. % Si, имеют темпе-

ратуру плавления (затвердевания) ниже температуры фазового перехода 

β-NiSi2 → α-NiSi2. Отсутствие фазовых превращений позволяет предот-

вратить растрескивание заготовок мишеней при их изготовлении мето-

дом литья. 
 

Ключевые слова: сплавы системы РМЗ–Si, расчет температур 

плавления, эвтектические составы, литье мишеней, трещиностойкость. 

CALCULATION OF MELTING TEMPERATURES  

OF ALLOYS Ni-Cr-La-Si SYSTEMS FOR TARGETS 
 

V.A. ZELENIN, Dr. of Engineering Sciences 
Physical-Technical Institute of the NAS of Belarus, 

A.D. GLADINOV 

Belarusian National Technical University 
 

An equation for calculating the melting temperatures of high–silicon eutectic 

in REM-Si systems is obtained. It is shown that alloys of the Ni–Cr–La–Si 

system containing 30 wt % La and up to 40 wt. % Si, have a melting point 

(solidification) lower than the phase transition temperature β-NiSi2 → α-NiSi2. 

The absence of phase transformations allows to prevent cracking of target 

blanks during their production by casting. 
 
Keywords: alloys of the RMZ-Si system, calculation of melting points, eutec-

tic compositions, casting of targets, crack resistance. 

 
Введение. Известно, что сложные композиции, состоящие из 

двух или более фаз, к которым относятся многокомпонентные спла-
вы, наиболее стабильны, если они находятся в состоянии эвтектики. 
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Такие структуры не подвержены химическому распаду, обладают 
прочной межфазной связью, имеют высокую термическую стабиль-
ность. Перевод структуры в состояние эвтектики путем соответ-
ствующего выбора компонентов и соблюдения определенного их 
соотношения обеспечивает также равенство химических потенциа-
лов компонентов системы.  

Основными требованиями, которые предъявляются к мишеням 
для магнетронного распыления, являются однородная мелкозерни-
стая структура сплава, низкая пористость, отсутствие трещин и не-
металлических включений. Используемые в настоящее время рези-
стивные сплавы и мишени из них в качестве основных компонентов 
содержат силициды хрома, имеющие значительно более высокое 
удельное сопротивление по сравнению с силицидами большинства 
металлов. Наиболее широко для нанесения резистивных пленок ис-
пользуются сплавы системы Cr–Ni–Si [1]. Однако мишени из них, 
полученные методами порошковой металлургии, как правило, со-
держат большое количество кислорода, имеют высокую пористость 
и неупорядоченную структуру и вследствие этого не удовлетворяют 
вышеперечисленным требованиям.  

Задача повышения литейных свойств силицидных сплавов мо-
жет быть решена как путем использования сплавов эвтектических 
составов, так и путем снижения температур плавления-
кристаллизации сплавов за счет их легирования более легкоплавки-
ми компонентами, образующими эвтектики с хромом, никелем и с 
кремнием. Как было показано в работе [2], данным требованиям 
наиболее соответствуют редкоземельные металлы (РЗМ), а именно, 
Ce и La, особенностями которых являются сравнительно невысокие 
температуры плавления (795 и 920 °С соответственно) и разнообра-
зие типов взаимодействия между ними и кремнием. 

Для поиска эвтектических составов в тройных системах необхо-
димы данные по двойным системам, анализ которых показал, что из 
14-ти диаграмм систем РЗМ–Si в настоящее время построены толь-
ко две, а именно, диаграммы Cе–Si и Pr-Si [3]. В работе [4] нами 
был рассмотрен метод расчета концентраций и температур плавле-
ния эвтектик в системе La-Si путем ее сравнения с известной диа-
граммой состояния системы Се-Si и установлено, что эвтектика 
LaSi2–Si плавится при температуре 1150 С.  
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Целью работы является расчет концентраций и температуры 
плавления высококремнистых эвтектик в системах РЗМ-Si, Ni-Cr-Si 
и Ni-Cr-La-Si, а также определение перспективности использования 
сплавов системы Ni–Cr–La–Si для изготовления мишеней методом 
литья. 

Расчет концентраций и температур плавления высококрем-
нистых эвтектик в системах РЗМ-Si. В работе [5] предложен ме-
тод расчета температур плавления и концентраций эвтектик в раз-
личных двух и многокомпонентных системах. При этом температу-
ру плавления эвтектики Тэвт в двухкомпонентной системе 
определяют по формуле  

 

Тэвт = Кэт (Т1 + Т2),             (1) 
 

где Т1 и Т2 – температуры плавления образующих эвтектику компо-
нентов; Кэт – коэффициент эвтектической температуры, определяе-
мый по формулам, полученным путем статистической обработки 
известных диаграмм состояния.  

Для случая сочетания переходных металлов с боридами в работе 
[5] величину Кэт предложено определять по следующему экспонен-
циальному уравнению: 

 

Кэт = 0,497 exp(–0,2657X),          (2) 
 

где Х – масштабный температурный параметр, определяемый по 
формуле 

 

Х = (T1 – T2) / (T1 + T2)0,74.        (3) 
 

Расчет концентрации элементов в эвтектике (в % по массе) про-
водят по вычисленным значениям эвтектической температуры по 
формулам: 

 

2RSi
эвтС = [(Т2 – Тэвт) / (Т1 + Т2 – 2Тэвт)]100 %,        (4) 

 

Si
эвтС  = [(Т1 – Тэвт) / (Т1 + Т2 – 2Тэвт)]100 %.        (5) 

 

Однако, проверка предложенных уравнений (2) и (3) для эвтек-
тики СеSi2–Si показала, что расчетная эвтектическая температура 
составила 1304,6 С, т.е. при действительной температуре Тэвт = 
= 1200 С (см. [3]) ошибка превысила 100 градусов. 
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По приведенным в работах [3, 4] значениям температур плавле-
ния дисилицидов и высококремнистых эвтектик RSi2–Si (где R – 
РЗМ), по формуле (3) были определены величины ХR, а по уравне-
нию (1) – значения коэффициентов эвтектической температуры Кэт. 
Результаты расчетов сведены в таблицу 1. 
 
Таблица 1 – Расчетные значения ХR и Кэт для систем RSi2–Si 
 

Система Тэвт, С Т1 (RSi2), C С
Si

 эвт, ат% ХR Кэт 

LaSi2–Si 1150* 1520 85 0,288 0,392 
CeSi2–Si 1200 1620 87 0,546 0,3955 
PrSi1,8–Si 1212 1712 83 0,773 0,388 
HoSi2–Si 1185 1270** 73 (31,5 мас.%) 0,418 0,440 
LuSi2–Si 1170 1286** 77/35 0,433 0,433 
TbSi2–Si 1170 1284** 75/34,6 0,434 0,434 

* – данные работы [4];  
** – температура Т1 рассчитана по уравнению (5) по данным, приведенным в [3] 

 
График зависимости Кэт от температурного параметра ХR для 

расчета эвтектик RSi2–Si приведен на рисунке 1.  
 

 
 

Рисунок 1 – Зависимость Кэт = f(X) для эвтектик RSi2-Si 
 
Компьютерная аппроксимация полученной зависимости позво-

лила получить уравнение для расчета Кэт с достоверностью R2 = 
= 0,9935: 

 
Кэт = 6,9128 Х 3 – 11,223 

Х 2 + 5,6577 Х – 0,4723.              (6) 
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Расчет по уравнениям (1) и (6) эвтектики СеSi2–Si показал, что 
при Кэт = 0,3962, Тэвт = 1202 С, т.е. абсолютная ошибка составила  
2 градуса. 

Для системы LaSi2–Si при определенном по уравнению (6) зна-
чении Кэт = 0,3913, Тэвт = 1148,1 С, что соответствует полученному 
нами в работе [1] значению 1150 С.  

Принимая, что Тэвт в системе LaSi2–Si равна 1150 С, определяем 
концентрации компонентов в ней по формулам (4) и (5): 

 

2LaSi
эвтС = [(Т2 – Тэвт) / (Т1 + Т2 – 2Тэвт)]100 % = 

 = [(1414 – 1150) / (2934 – 2300)]×100 = 41,6 мас. % LaSi2; 
 

Si
эвтС = [(1520 – 1150) / (2934 – 2300)] 100 = 58,4 % Si. 

 

В 41,6 мас. % LaSi2 содержится 29,65 мас. % La и 11,95 мас. % Si. 
Всего содержание кремния в эвтектике составляет 70,35 мас. %. 
Расчет температуры плавления высококремнистой эвтекти-

ки в системе Ni–Cr–Si. В соответствии с работой [5] при поэтап-
ном определении температур плавления эвтектик в многокомпо-
нентных системах сначала проводят расчет эвтектических темпера-
тур компонентов, разбитых по парам в порядке убывания 
температур их плавления. На следующем этапе расчет эвтектиче-
ской температуры между двойными эвтектиками или с включением 
в расчет оставшихся непарных компонентов проводят с уточнен-
ными значениями коэффициента Кэт. 

Температуры плавления и химический состав резистивных спла-
вов системы Ni-Cr-Si марок РС3710, РС4206 и РС5406Н приведены 
в таблице 2.  

 
Таблица 2 – Температуры плавления (кристаллизации)  
и химический состав резистивных сплавов системы Ni–Cr–Si 
 

Марка сплава 
Температура 
плавления, 

  15 °С 

Содержание компонентов, мас.% / ат. % 
Ni Cr Si 

PC3710 1250 10,0/8,4 37,0/35,2 53,0/56,4 
PC4206 1450 6,0/4,3 42,0/26,5 52,0/69,2 

PC5406H 1400 6,0/4,7 54,0/37,2 40,0/58,1 
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Предварительное заключение о литейных свойствах сплавов 
можно сделать на основании их условного расположения на диа-
грамме состояния системы Ni–Si (рисунок 2). 

 

 
 

Рисунок 2 – Условное расположение сплавов РС на диаграмме состояний 
системы Ni – Si (по концентрации Si и температуре плавления) 

 
Поскольку в сплавах серии РС отношение атомов Si/Ni >> 2, то, 

как следует из рисунка 2, при охлаждении их расплавов до темпера-
туры 993 °C кристаллизуется высокотемпературная модификация  
-NiSi2, которая при 981 °C превращается в низкотемпературную 
βNiSi2 → αNiSi2, что повышает уровень остаточных напряжений в 
отливках и приводит к их растрескиванию. В связи с этим, для изго-
товления мишеней из сплавов, содержащих NiSi2, температуры их 
плавления должны быть не выше 980 °C.  

Расчет температур плавления тройных эвтектик в системе  
Ni–Cr-Si сводим, в соответствии с [5], к расчету двойной системы 
Ni–(CrSi2-Si)эвт с температурами плавления Т1 = 1455 °C и Т2 =  
= 1305 °C. 

Используя для расчета системы Ni–(CrSi2-Si)эвт формулы (1)–(5), 
предложенные для боридов, получаем  

 
Х = ((1455 – 1305) / (1455 + 1305) 0,74 = 150 / 351,8 = 0,4264. 

 
Кэт = 0,497 ехр(–0,26570,4264) = 0,4438. 

 
Тэвт = 0,4438(1455 +1305) = 1225 С. 
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Как было показано выше, для снижения Тпл резистивных сплавов 
целесообразно введение в них РЗМ. Так, в системе Ni–La образует-
ся семь бинарных соединений и четыре эвтектики с температурами 
плавления от 517 до 1270 С (рисунок 3) [3].  

 

 
 

 

Рисунок 3 – Диаграмма состояний системы La–Ni 
 

Расчет температур плавления и координат тройных эвтек-

тик в системе Ni–Cr–La–Si. Для расчета температур плавления 
четверных эвтектик в системе Ni–Cr–La–Si рассматриваем ее как 
состоящую из двойных систем Cr–Si и Ni–La. Из четырех имею-
щихся в системе Ni–La эвтектик внимания заслуживают три:  
La3Ni–LaNi с содержанием 32 ат. % Ni и Тпл = 517 С, LaNi–LaNi1,5 с 
57,7 ат. % Ni и Тпл = 675 С и LaNi5–Ni с 93 % Ni и Тпл = 1270 С. 

Следовательно, расчет четверных эвтектик сводится к рассмот-
рению двойных систем: (CrSi2-Si)эвт–(LaNi5–Ni)эвт, (CrSi2-Si)эвт–
(LaNi–LaNi1,5)эвт и (CrSi2-Si)эвт–(La3Ni–LaNi)эвт. 

Для системы (CrSi2-Si)эвт–(LaNi5–Ni)эвт: 
 

Х1 = (1305 – 1270) / (1305 + 1270) 0,74 = 35/334,2 = 0,1047. 
 

Кэт1 = 0,497 ехр(–0,26570,1047) = 0,497 / 1,0282 = 0,483. 
 

Тэвт1 = Кэт(T1 + T2) = 0,483(1305 + 1270) = 1244 С. 
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Для системы (CrSi2-Si)эвт– (LaNi–LaNi1,5)эвт: 
 

Х2 = (1305 – 675) / (1305 + 675) 0,74 = 630/275,13 = 2,29. 
 

Кэт2 = 0,497 ехр(–0,26572,29) = 0,497 / 1,8375 = 0,2705. 
 

Тэвт2 = Кэт(T1 + T2) = 0,2705(1305 + 675) = 536 С. 
 

Для системы (CrSi2-Si)эвт– (La3Ni–LaNi)эвт: 
 

Х3 = (1305 –517) / (1305 + 517) 0,74 = 788/258,7 = 3,046. 
 

Кэт3 = 0,497 ехр(–0,26573,046) = 0,497 / 1,8375 = 0,2213. 
 

Тэвт3 = Кэт(T1 + T2) = 0,2213(1305 + 517) = 403,2 С. 
 

Поскольку Тэвт1 = 1244 С > Tmax = 980 С, то вариант 1 не рас-
сматриваем. 

Для варианта 2, принимая Тэвт2 = 540 С, получаем: 
 

С
1

эвт2 = (675 – 540) / (1305 + 675 – 1080) 100 = 15,0 мас. %. 
 
Концентрация (CrSi2-Si)эвт в четверной эвтектике составляет 

15 мас. %. В 15 мас. % (CrSi2-Si)эвт состава 29 мас. % Cr и 71 мас. % Si 
содержится 4,4 мас. % Cr и 10,1 мас. % Si. В 85 мас. % (LaNi–LaNi1,5)эвт 
состава 36,5 мас. % Ni и 63,5 мас. % La содержится 31,0 мас. % . Ni 
и 54,0 мас. % La.  

Принимая Тэвт3 = 405 С, получаем 
 

С
1

эвт3 = (517 – 405)/(1305 + 517 – 810)100 = 11,1 мас. %. 
 
Концентрация (CrSi2-Si)эвт в четверной эвтектике составляет 

11,1 мас. %. В 11,1 мас. % (CrSi2-Si)эвт состава 29 % Cr и 71 % Si со-
держится 3,3 мас. % Cr и 7,8 мас. % Si. В 88,9 мас. % (LaNi–
LaNi1,5)эвт состава 36,5 % Ni и 63,5 % La содержится 32,5 мас. % Ni и 
56,4 мас. % La.  

Поскольку допустимая температура плавления/кристаллизации 
сплавов составляет 980 С, то из рассмотрения сечения диаграммы 
состояний четверной системы, проходящего через четверную и две 
двойных эвтектики (CrSi2-Si)эвт и (LaNi–LaNi1,5)эвт (рисунок 4), сле-
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дует, что содержание эвтектики (CrSi2-Si)эвт в четверных сплавах 
может быть увеличено в 4,2 раза, т.е. до ~ 60 % по массе при соот-
ветствующем снижении содержания эвтектики (LaNi–LaNi1,5)эвт  
до 40 мас. %. Содержание элементов в сплаве при этом составит, в 
мас. %: Cr – 18, Si – 42, Ni – 14,6 и La – 25,4. 

 

 
 

Рисунок 4 – Сечение диаграммы состояний системы Ni–Cr–La–Si, 
проходящее через эвтектики: четверную, (CrSi2-Si)эвт и (LaNi–LaNi1,5)эвт 

 
Заключение. Получено уравнение для расчета температур плав-

ления высококремнистых эвтектик в системах РЗМ–Si. Установле-
но, что температура плавления высококремнистой эвтектики в си-
стеме LaSi2–Si, рассчитанная методом Круковича по предложенно-
му уравнению, равна 1150 С. Состав эвтектики: 29,65 мас. %  
(7,9 ат.%) La и 70,35 мас. % (92,1 ат. %) Si. 

Установлено, что введение в сплавы системы Ni–Cr–Si  
25–50 мас. % La позволяет снизить температуру их плавления с 
1250–1450 °С до 980–540 °С. Показано, что в интервале АВ  
(рисунок 4) сплавы системы Ni–Cr–La–Si, содержащие от 10 до  
40 мас. % Si, имеют температуру плавления (затвердевания) ниже 
температуры фазового перехода высокотемпературной модифика-
ции дисилицида никеля (β-NiSi2) в низкотемпературную (α-NiSi2). 
Отсутствие фазовых превращений позволит предотвратить растрес-
кивание заготовок мишеней при их изготовлении методом литья. 
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Белорусский национальный технически университет, 

Н.Б. КАЛЕДИНА 

Белорусский государственный технологический университет 
 

В данной работе выполнен статистический анализ дефектов струк-

туры горячепрессованной керамики на основе нитрида кремния в зависи-

мости от характеристик исходных порошков и особенностей технологии 

получения керамических изделий.  

 

Ключевые слова: ультрадисперсные керамические порошки, нитрид 

кремния, статистические методы исследования, предел прочности на 

изгиб, горячее прессование. 

 

OPTIMIZATION OF THE STRENGTH PROPERTIES  

OF NITRIDE HOT-PRESSED CERAMICS OBTAINED  

FROM ULTRA DISPERSED POWDERS 
 

E.S. GOLOUBTSOVA, Dr. of Engineering Sciences 
Belarusian National Technical University 

N.B. KALEDZINA 
Belarusian State Technological University 

 

It is performed a statistical analysis of defects in the structure of hot-pressed 

silicon nitride ceramics, depending on the characteristics of the initial powders 

and the features of technology production ceramics. 

 
Keywords: ultrafine ceramic powders, silicon nitride, statistical research 

methods, ultimate bending strength, hot pressing. 

 
В значительной мере однородность структуры керамики опреде-

ляется характеристиками исходных порошков. Неоднородности по 
фазовому, химическому составам в массе порошка могут привести к 
образованию нежелательных дефектов в структуре керамики, кото-
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рые снижают прочность и эксплуатационные свойства конечных 
изделий.  

При исследовании в качестве исходного сырья применяли уль-
традисперсные керамические порошки (УДКП) состава Si3N4 –  
(8–10) масс.% Y2O3, синтезированные в условиях низкотемператур-
ной плазмы. Удельная поверхность, определенная методом БЭТ со-
ставила 55±15 м2/г. Фазовый состав исходной керамики – -Si3N4, 
-Si3N4, Si. Керамику из УДКП получали в графитовых пресс-
формах в среде азота на установках, которые обеспечили усилие 
прессования 0,04 и 0,12 МН, нагрев осуществляли до 1850–1900 С. 
Предел прочности при изгибе определяли методом трехточечного 
изгиба образцов размерами 7×7×70 мм. Для определения размеров и 
морфологии дефектов структуры использовали «Neophot-30»; тон-
кую структуру дефекта наблюдали с помощью электронного скани-
рующего микроскопа.  

Для анализа результатов экспериментов использовались стати-
стические методы исследования [1]. 

Широкий диапазон зернового состава порошков кремния, кото-
рые применяются при плазмохимическом синтезе, определяет 
большой разброс размеров частиц в композиционных порошках и, 
соответственно, неоднородность структуры керамики. Для сужения 
зернового состава композиционных порошков в ходе их синтеза 
применяли специально узкие фракции кремния с размером частиц 
5–20 и 60–100 мкм, полагая, что использование тонкой фракции  
5–20 мкм обеспечивает наиболее благоприятные условия для испа-
рения частиц в плазмохимическом реакторе и практически исклю-
чает попадание в продукт синтеза крупных частиц.  

Классификацию композиционных порошков осуществляли на 
воздушном центробежном классификаторе. Проводили как одно-
кратную, так и многократную классификацию.  

Ультрадисперсную шихту усредняли и дегазировали в полиэти-
леновых контейнерах в бензине с корундовыми шарами на валковой 
мельнице.  

Для исследования влияния температуры испытания и зернового 
состава порошков на предел прочности при изгибе был проведен 
эксперимент по плану 2×4, где 2 – два уровня температуры испыта-
ний (20 и 1400 С), а 4 – четыре уровня размера частиц после одно-
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кратной, многократной классификации, укрупнения и гомогениза-
ции в бензине и из порошков Si узкой фракции 5–20 мкм.  

В качестве параметра оптимизации (функции отклика y1) был 
выбран предел прочности на изгиб ζ u, МПа, а в качестве факторов 
(х1 и х2) – температура испытаний (х1) и вид технологического при-
ема (х2): (х2 = –1 – однократная классификация; х2 = –1/3 – много-
кратная классификация; х2 = +1/3 – усреднение и гомогенизация в 
бензине и х2 = +1 – исходная фракция Si, 5–20 мкм).  

Ошибка воспроизводимости опытов (S1 = 27 МПа) была опреде-
лена ранее по результатам 7 параллельных опытов, проведенных 
при х1 = –1 и х2 = –1, т. е. когда оба фактора были на нижних уров-
нях. Во избежание влияния систематических ошибок опыты прово-
дили в случайном порядке. 

Матрица плана 2×4 и результаты эксперимента приведены  
в таблице 1. 

 
Таблица 1 – Матрица плана 2×4 и результаты эксперимента 
 

№ х1 х2 х1х2 2
2х  у1 = u, МПа у2 = u, МПа 

1 
2 
3 
4 

– 
– 
– 
– 

– 
–1/3 
+1/3 

– 

+ 
+1/3 
–1/3 

– 

+ 
1/9 
1/9 
+ 

480 
520 
655 
796 

450 
490 
625 
766 

5 
6 
7 
8 

+ 
+ 
+ 
+ 

– 
–1/3 
+1/3 

– 

– 
–1/3 
+1/3 

+ 

+ 
1/9 
1/9 
+ 

376 
360 
465 
690 

346 
330 
435 
660 

 (1Y) (2Y) (12Y) (22Y) (0Y)  
 
В этой таблице № – номер опыта (u = 1, 2…8); х1 и х2 – кодиро-

ванные уровни факторов (температура испытания и виды техноло-
гического приема); у1 – среднее значение u, у2 – минимальное зна-
чение u в u-ом опыте.  

Коэффициенты уравнения регрессии определяли по формулам: 
 

b0 = A0(0Y) – A01(11Y) – A02(22Y);                         (1) 
 

b1 = A1(1Y);                                           (2) 
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b2 = A2(2Y);                                           (3) 
 

b12 = A12(12Y);                                         (4) 
 

b11 = A11(11Y) – A01(0Y);                                 (5) 
 

b22 = A22(22Y) – A02(0Y),                                (6) 
 

где A0, A01, A02…A22 – коэффициенты, взятые из таблицы 219 [1]. 
В нашем случае А0 = 0,32031; А01 = 0; А02 = 0,35156; А1 = 0,125; А2 = 
= 0,255; А12 = 0,225; А11 = 0; А22 = 0,63221; (0Y) – сумма значений 
столбца yi , а (1Y); (2Y)…(22Y) – алгебраические суммы произведений 
столбца yi  на соответствующие столбцы факторов (см. таблицу 1). 

После расчетов значений коэффициентов уравнения b0, b1, b2… b22 
и проверки их значимости путем сравнения абсолютных значений 
этих коэффициентов с доверительным интервалом получена адек-
ватная модель в виде полинома второго порядка: 

 

у1 = u = 489 – 70x1 + 181x2 + 96 2
2х .                        (7) 

 
Из этого уравнения видно, что наибольшее влияние на предел 

прочности на изгиб (y1) оказывает x2 (технологический прием). 
Максимальная величина 1у̂  = 800 МПа получена при x1 = –1  

(t = 20 C) и x2 = +1 (исходная фракция Si – 5–20 мкм). 
Казалось бы, многократная классификация (x2 = –1/3) позволяет 

также повысить однородность композиционных порошков по зер-
новому составу посредством отделения наиболее крупных частиц 
кремния (Si). Однако при этом происходит дополнительное насы-
щение ультрадисперсного порошка кислородом [2], что приводит к 
образованию в керамике фаз невысокой тугоплавкости (Si2ON2,  
YSiO2N), находящихся в стеклообразном состоянии, и к снижению, 
вследствие этого, ее прочностных свойств при повышенных темпе-
ратурах.  

Склонность порошка к агрегированию и окислению приводит к 
формированию при горячем прессовании неоднородной структуры 
керамики, что предопределяет в свою очередь большой разброс 
значений прочности (коэффициент ковариации больше 50 %). Ос-
новными источниками разрушения в этом случае являются локаль-
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ные скопления стеклофазы и крупнокристаллических включений 
вторичных фаз.  

Применение для синтеза порошка узкой фракции кремния  
5–20 мкм (x2 = +1) позволило существенно снизить содержание 
крупных частиц в порошке без ухудшения фазового состава и по-
высить его однородность. Значительное увеличение доли частиц 
менее 5 мкм позволяет сузить распределение по размерам зерен в 
структуре керамики, что является важным условием достижения 
высоких и, главное, воспроизводимых физико-механических 
свойств конструкционной керамики.  

В следующей серии опытов было установлено влияние этих же 
факторов (температуры и технологического приема) на предел 
прочности при изгибе (y2) с учетом рассеяния этого параметра оп-
тимизации. В каждом опыте принималось минимальное значение 
u, и по полученным результатам после их статистической обработ-
ки по указанной выше методике получена адекватная модель  

 

у2 = u min = 459 – 70x1 + 181x2 + 96 2
2х ,                         (8) 

 
показывающая, что и в этом случае роль и характер влияния факто-
ров остается прежним, снижается лишь величина b0 (с 489 до 459). 

Далее было исследовано влияние размера дефекта (x3) на вели-
чину разрушающего напряжения (y3). Для каждой партии керамиче-
ских образцов, изготовленных в соответствии с указанными техно-
логическими приемами, измерены критические дефекты и разру-
шающие напряжения. Эксперимент проводился по плану 3×4,  
где 3 – три уровня размера дефекта (40, 120 и 200 мкм), а 4 – четыре 
вида технологического приема (x4 = +1 – узкая фракция 5–20 мкм;  
x4 = +1/3 – после классификации порошков; x4 = –1/3 – из порошков 
Si фракции 60–100 мкм и x4 = –1 – зерновой состав (после усредне-
ния и дегазации). Ошибка воспроизводимости опытов составила  
26 МПа (S3 = 26). 

Матрица плана 3×4 и результаты эксперимента приведены в таб-
лице 2. 

В этой таблице x3 и x4 – кодированные уровни размера дефектов 
и вида технологического приема. 
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Таблица 2 – Матрица плана 3×4 
 

№ х3 х4 х3х4 2
3х  2

4х  у3 = G, МПа 

1 
2 
3 
4 

– 
– 
– 
– 

– 
–1/3 
+1/3 

+ 

+ 
+1/3 
–1/3 

– 

+ 
+ 
+ 
+ 

+ 
+1/9 
+1/9 

+ 

540 
600 
760 
820 

5 
6 
7 
8 

0 
0 
0 
0 

– 
–1/3 
+1/3 

+ 

0 
0 
0 
0 

0 
0 
0 
0 

+ 
+1/9 
+1/9 

+ 

330 
420 
520 
620 

9 
10 
11 
12 

 
 
 
 

– 
–1/3 
+1/3 

+ 

– 
–1/3 
+1/3 

+ 

 
 
 
 

+ 
+1/9 
+1/9 

+ 

310 
380 
460 
560 

 (3Y) (4Y) (34Y) (33Y) (44Y)  
 
После статистической обработки результатов эксперимента и 

проверки значимости коэффициентов уравнения получена адекват-
ная модель: 

 

у3 = G = 468 – 126x3 + 140x4 + 81 2
3х .                      (9) 

 
Анализ этого уравнения показывает, что в этом случае наиболь-

шее влияние на разрушающее напряжение оказывает размер дефек-
та (x3), влияние вида технологического приема (x4) меньше. 

Параболический вид зависимости разрушающего напряжения от 
размера дефекта (x3) указывает на то, что повышение величины это-
го напряжения при фиксированных размерах дефектов связано с 
ростом трещиностойкости в соответствии с уравнением Гриффитса: 

 

a

K c
G


 1 ,                                          (10) 

 
где G – разрушающее напряжение; a – размер дефекта; K1c – коэф-
фициент вязкости разрушения. 
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Различия в трещиностойкости керамики разных партий обуслов-
лены особенностями структуры, в частности размерами и морфоло-
гией зерен. 

Самый высокий уровень прочности (y3 = 820 МПа) при сопоста-
вимых размерах дефектов (40 мкм) показала горячепрессованная 
керамика из композиционного порошка с наиболее узким зерновым 
составом, синтезированного из исходного кремния фракции  
5–20 мкм (x4 = +1). В этом случае структура наиболее однородная, 
содержит большое количество вытянутых зерен длиной 0,5–2,5 мкм, 
имеющих в поперечнике размер 0,2–0,4 мкм. 

Статистическое исследование влияния размера частиц порошка и 
разрушающих дефектов в горячепрессованной керамике из ультра-
дисперсных порошков позволило оптимизировать технологию по-
лучения нитридной керамики и добиться резкого сокращения раз-
меров и количества дефектов структуры, роста разрушающего 
напряжения. 
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УДК 621.791.753 

 
ИССЛЕДОВАНИЕ ПОТЕРЬ ЭЛЕКТРОДНОГО МЕТАЛЛА  

ОТ СВАРОЧНО-ТЕХНОЛОГИЧЕСКИХ СВОЙСТВ 

ЭЛЕКТРОДОВ ПРИ РУЧНОЙ ДУГОВОЙ СВАРКЕ 
 

Л.С. ШУМАНСКАЯ, Е.С. ГОЛУБЦОВА, д-р техн. наук 
Белорусский национальный технический университет 

 
Проведен статистический анализ скорости плавления электродов с 

основным покрытием с разбрызгиванием и без разбрызгивания от плот-

ности тока при ручной дуговой сварке, а также влияние марки электрода 

и силы тока на коэффициенты расплавления и наплавки.  

 

Ключевые слова: ручная дуговая сварка, набрызгивание электродного 

металла, потери электродного металла, скорость плавления электродов, 

плотность тока, статистическая обработка результатов эксперимента. 
 

STUDY OF ELECTRODE METAL LOSSES FROM WELDING 

AND TECHNOLOGICAL PROPERTIES OF ELECTRODES 

UNDER ARC WELDING 
 

L.S. SHUMANSKAYA, E.S. GOLOUBTSOVA, Dr. of Engineering Sciences 
Belarusian National Technical University 

 

It is carried out the statistical analysis of the melting rate of electrodes with 

the main coating with and without splashing from the current density during 

manual arc welding, as well as the influence of the electrode brand and the cur-

rent strength on the melting and surfacing coefficients. 

 

Keywords: arc welding, pattering of electrode metal, loss of electrode metal, 

electrode melting rate, current density, statistical processing of experimental 

results. 

 
При ручной дуговой сварке происходит набрызгивание (иногда 

даже весьма существенное) электродного металла на поверхность 
свариваемых деталей. При плавлении электродов выпадают круп-
ные фракции пылевидного шлака, которые осаждаются рядом со 
швом («сварочная пыль»). Это приводит к ухудшению эстетичного 
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вида готовых изделий и, что, особенно нежелательно, для поверх-
ностей трения или которые будут подвержены окрашиванию.  

Потери электродного металла возникают при сварке в нижнем 
положении повышенными токами (190, 180 и 90 А), а разбрызгива-
ние полностью подавляется при токе 130, 65 А как в верхнем, так и 
в нижнем положении сварочной ванны. Экспериментально установ-
лено, что с увеличением сварочного тока увеличивается масса «сва-
рочной пыли», а также коэффициент потерь покрытия n  (отноше-
ние массы пылевидной фракции к расплавленной массе покрытия). 
Наблюдается также зависимость между n  и суммарным перехо-
дом металла стержня в шов (  ) [1]. Средние значения опытных 
данных приведены в таблице 1. 
 
Таблица 1  Зависимость n  и   от сварочного тока 
 

Сварочный ток, А 150 160 170 180 190 

 , % 96,6 96,0 95,4 90,0 89,4 

n , % 1,7 1,9 2,2 5,4 7,6 
 
Зависимость   от I (A) может быть выражена линейным урав-

нением: 
 

xy 221,01,131,%1   ,        (1) 
 

где  – величина сварочного тока I, A. 
Это уравнение получено из уравнения прямой, представленной в 

виде 2: 
 

),( xxayy             (2) 
 

параметр а которой определяется по формуле: 
 

,
)( 22 xx

yxyx
a




          (3) 

 

где 



N

k
kx

N
x

1
,1  




N

k
ky

N
y

1
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1   
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
N
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N
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1 1

22 11 . 
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Здесь x – среднее значение силы тока; y  – среднее значение   
или n , N – число опытов (у нас N = 5); yx  – среднее значение 
произведений kk yx ; k – номер опыта. 

Уравнение (1) адекватно описывает зависимость   от силы то-

ка (х), т.к. критерий Фишера mNSFp  /2
ад , где 2

адS – дисперсия 
адекватности, представляемый разницей фактических и экспери-
ментальных значений отклика (y), оказался равным 1,201/22 =  1, 
т.е. адекватным при всех уровнях доверия х. 

Зависимость ny 2 , % от силы тока адекватно описывается 
уравнением параболы у = ах

2 + bx + c в виде 
 

у2 = 0,493u
2 + 1,53u + 2,774,                             (4), 

 

где 






 


h

xx
u , h – шаг переменный (в нашем случае h = 10 А). 

Коэффициент уравнения (2) определяется по следующим форму-
лам 2: 

 











 
 



N

k
k

N

k
k y

N
Mky

H
a

1

2
2

12 4
1)(3

3
1

;         (5) 

 





N

k
k Mky

H
b

11
1 )(1 , с1 = 1

1 a
N

H
y  ;      (6) 

 

12/)1( 2
1  NNH ; 

180
)4)(1( 22

2



NNN

Н .             (7) 

 
Уравнение (4) также адекватно описывает зависимость ny 2  

от силы тока (Fp = 2,7  Fкр = 6,94 при  = 0,05, f1 = 2 и f2 = 4).  
Характер переноса электродного металла и определяющие его 

факторы исследовали в работе 3. Согласно данным 3 наибольшее 
значение в этом процессе имеет давление газов, расширяющихся 
при нагреве и плавлении электродов внутри капель, а затем силы 
поверхностного натяжения, втягивающие каплю в сварочную  
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ванну, когда капля приобретает определенную температуру и  
подвижность.  

Косвенно это подтверждают результаты следующего экспери-
мента при исследовании зависимости скорости плавления электро-
дов (vпл, см/с) с основным покрытием от плотности тока при плав-
лении электродов без разбрызгивания (х1 = –1) и с разбрызгиванием 
(х1 = +1). Вторым фактором были плотность сварочного тока  
(х2 = –1, 10 А/мм2; х2 = +1, 20 А/мм2). В качестве параметра оптими-
зации (у3) была выбрана скорость плавления vпл, см/с. 

Для определения ошибки опытов и дисперсии параметра опти-
мизации в каждой строке матрицы u проводили три параллельных 
опыта (Nu = 3). 

Для проведения эксперимента был выбран полнофакторный 
план N = 22, где N – число опытов (строк) в матрице плана, а сте-
пень 2 – число факторов. Во избежание влияния систематических 
ошибок опыты проводили в случайном порядке. Матрица плана и 
результаты эксперимента (средние значение) приведены в таблице 2, 
где x1 и x2 – кодированные уровни факторов. 

 
Таблица 2 – Матрица плана N = 22 и результаты эксперимента 
 

№ х1 х2 х1х2 у3 у4 у5 у6 
1 – – + 0,31 9,2 9,5 0,40 
2 + – – 0,37 9,2 9,5 0,40 
3 – + – 0,48 8,2 8,1 0,45 
4 + + + 0,50 2,3 8,1 0,44 
 0,08 0,30 –0,04 1,66    
 
Статистическую обработку результатов эксперимента проводили 

по методике 4. Коэффициенты уравнения регрессии определяли 
по формуле: 

N

yx

b

N

k
ii

i


 1 ,         (9) 

 
где i – 0, 1, 2 …; k – номер фактора. 

 



 150 

Значимость коэффициентов уравнения определяли с помощью 
доверительного интервала: 

 
,, ibfi Stb          (10) 

 
где t – табличный критерий Стьюдента,  – уровень доверия (обыч-
но  = 0,05), f – число степеней свободы, равное N(n – 1); 

ibS – сред-
няя квадратическая ошибка в определении коэффициента bi. Если 
bi  bi (по абсолютной величине), то коэффициент значим, т.е. 

0ib . Если же bi > bi, то bi = 0.  
Значение 

ibS  вычисляли по формуле: 
 

,
2

2

nN

S
SS

y

bb ii 
             (11) 

где 2
yS  – дисперсия параметра оптимизации, определяемая по  

формуле: 
 

)1(
)(1 1

2
2





 

nN

yy
S

N

u

n
uu

y .     (12) 

 
Здесь uy  – среднее значение параметра оптимизации в u-й строке. 
В нашем случае 2

yS  = 4,3.10–4.  
После указанных расчетов получили уравнение, устанавливаю-

щее связь между скоростью плавления (vпл), типом плавления элек-
трода (х1) и плотностью тока (х2) в виде полинома 

 
у3 = vпл = 0,415 + 0,02х1 + 0,075х2.           (13) 

 
Проверка адекватности этого уравнения по критерию F подтвер-

дила эту гипотезу, поскольку дисперсия адекватности 2
адS  = 1,210–3 

и F = 2,79 < Fкр = 5,3 при  = 0,05; f1 = 1 и f2 = 8. 
Анализ уравнения (13) показывает, что наибольшее влияние на 

скорость плавления оказывает плотность тока (x2): чем она выше, 
тем больше скорость плавления. При плотности тока 10–15 А/мм2 
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(125–170 А для электродов диаметром 4 мм) плавление электрода 
происходит без разбрызгивания электродного металла, что способ-
ствует приращению массы шва за счет металлических добавок по-
крытия. При этом в капле постепенно повышается давление газов 
до некоторого критического значения, а силы поверхностного 
натяжения втягивают каплю в сварочную ванну. Взаимодействие 
давления газов и сил поверхностного натяжения обеспечивают пе-
реход металла в сварочную ванну. 

При плотности тока 15 А/мм2 (170 А) и более зависимость между 
скоростью плавления электрода и давлением газа в капле нарушает-
ся: часто давление газов разрушает металлическую оболочку капли, 
изменение положения капли не согласуется с силами поверхностно-
го натяжения и происходит выброс части металла без участия меж-
фазных взаимодействий. 

Дополнительно оценивалось влияние марки электрода (ТМ-21У 
и УОНИ-13/45) и силы тока на коэффициенты расплавления  и 
наплавки н, а также скорость плавления электродов (соответствен-
но y4, y5 и y6) в нижнем положении сварочной ванны. Эксперимент 
проводился при плавлении двенадцати электродов (источник пита-
ния ВДУ-306, постоянный ток, обратная полярность). Результаты 
определения указанных параметров, а также план эксперимента 
приведены в таблице 2, в которой – y4, y5 и y6 – средние значения 
трех параллельных опытов в каждой строке. Обработку результатов 
эксперимента проводили согласно методике 4. Получены следу-
ющие адекватные уравнения: 

 
у4 =  = 8,73 – 0,48х3;                                     (14) 

 
у5 = н = 8,8 – 0,70х3;                                       (15) 

 
у6 = vпл = 0,42 + 0,023х3.                                    (16) 

 
Из этих уравнений видно, что марка электрода в данном случае 

не оказывает существенного влияния на , н и vпл. Решающее вли-
яние на эти показатели оказывает сила тока (х3). Коэффициенты 
расплавления (у4) и наплавки (у5) с ростом силы тока уменьшаются, 
а скорость плавления (у6) – увеличивается. 
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Результаты этих экспериментов подтверждают, что потери элек-
тродного металла возникают при сварке в нижнем положении по-
вышенными токами. 
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Проведенные исследования коррозионной стойкости цинкнаполненных 

покрытий, полученных на основе дисперсного отхода горячего цинкования, 

показали, что они не уступают по защитным свойствам покрытиям на 

основе порошкового стандартного цинка. 
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basis of dispersed hot-dip galvanized waste showed that they are not inferior in 

terms of protective properties to coatings based on powder standard zinc. 

 

Keywords: zinc-rich coatings, corrosion resistance, dispersed hot-dip gal-

vanized waste. 

 



 154 

Коррозия металлов наносит огромный ущерб народному хозяй-
ству, поэтому борьба с ней является одной из важнейших задач. 
Методы борьбы с коррозией различны. Среди них значимое место 
занимает способ защиты металлов от коррозии с помощью 
цинкнаполненных красок. Цинкнаполненные покрытия отличаются 
долговечностью и используются, как правило, для защиты стальных 
сооружений, эксплуатируемых в жестких условиях коррозионного 
воздействия. Широкому использованию цинкнаполненных лакокра-
сочных покрытий способствует простая технология окраски, допус-
кающая возможность их нанесения на крупногабаритные конструк-
ции в полевых условиях. 

Согласно последним исследованиям ученых уже в ближайшие 
десятилетия возрастающий дефицит сырьевой базы многих базовых 
металлов (в том числе и цинка) приведет к резкому повышению их 
стоимости. В результате чего наблюдается устойчивая тенденция 
повышения использования лома и отходов в общем объеме цветных 
металлов. Особенно вышесказанное актуально для Республики Бе-
ларусь, которая не имеет своих сырьевых ресурсов и вынуждена 
закупать цинксодержащие краски или цинковый порошок для про-
изводства красок за рубежом. В то же время в Республике Беларусь 
существуют производства горячего цинкования, в частности на 
ОАО «Речицкий метизный завод». В процессе горячего цинкования 
образуются около 100 т в год цинковой пыли при продувке труб.  

В связи с вышесказанным целью данной работы является изуче-
ние возможности применения цинксодержащей краски для защит-
ных покрытий на основе дисперсного отхода горячего цинкования и 
исследование ее коррозионных свойств. 

Так как в работе предлагается в качестве наполнителя цинксо-
держащей краски использовать дисперсный отход горячего цинко-
вания, проводили исследования его гранулометрического и химиче-
ского состава. 

Результаты исследований показали, что цинковая пыль пред-
ставляет собой дисперсный отход с частицами в основном круглой 
формы и размерами от 3 до 200 мкм, внешний вид, морфология и 
размер которых представлены на рисунке 1. 

Химический анализа отхода, который определяли с применением 
рентгенофлуоресцентного микроанализатора INKA 350, показал, 
что содержание (по среднему значению) в нем таких элементов как 
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алюминий, составляет 0,01 %, железо – 0,02 %, цинк – 94 %, свинец – 
0,5 %, кислород в виде оксида цинка – остальное. Анализ состава 
цинковой пыли позволил установить, что по химическому составу 
она в основном соответствует требованиям ISO 3549. 

 

  
а б 

а – внешний вид цинковой пыли; б – морфология и размер частиц отхода 
 

Рисунок 1 – Отход горячего цинкования – цинковая пыль 
 

Так как для изготовления краски рекомендуется использовать 
цинковый порошок с размером частиц в диапазоне 3–15 мкм, необ-
ходимо было провести рассев цинковой пыли по фракциям, кото-
рый осуществляли с использованием воздушно-центробежного 
классификатора фирмы «Ламел 777». Исследование фракционного 
состава цинковой пыли позволило установить, что она подразделяет-
ся на фракции в следующих количествах: 0–5 мкм – 8 %; 5–15 мкм – 
19 %; 15–63 мкм – 7 %; 63–100 мкм – 9 %; 100 мкм – остальное. При 
этом содержание частиц размером ≤ 15мкм в цинковой пыли со-
ставляет около 27 % от ее фракционного состава, и которую можно 
рекомендовать для изготовления цинкнаполненных красок. 

В зависимости от качества и количества цинкового порошка, а 
также химической природы используемого пленкообразующего по-
лимера, общее коррозионно-защитное поведение покрытий и вклад 
в него протекторного и гидроизолирующего механизмов оказывает-
ся различным. Общепризнанно [1, 2], что условием реализации про-
текторной защиты является существование цепочек из частиц цин-
кового порошка, электрически связанных между собой и со сталь-
ной основой. 

Для изготовления экспериментальных составов красок на основе 
отходов горячего цинкования – цинковой пыли использовали плен-
кообразователи (связующие), предоставленные производителем 
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цинкнаполненных красок в Республике Беларусь ООО «Гальва-
рекс». Составы экспериментальных красок получали с применением 
литиевого жидкого стекла и акрилового связующего.  

Цинкнаполненные краски имеют высокие защитные свойства. 
Это обеспечивается содержанием в них цинка на уровне 85–95 %  
[3, 4]. В качестве цинкового наполнителя в составах красок исполь-
зовали дисперсный отход горячего цинкования фракцией 0–5 мкм и 
фракцией 5–15 мкм шаровидной формы и готового цинкового по-
рошка марки Inst 800, имеющего частицы круглой формы, фракцией 
3–5 мкм с содержанием небольшого количества частиц размером  
15 мкм. Из литературных источников известно, что для изготов-
ления краски рекомендуется использовать цинковый порошок с 
размером частиц в диапазоне 3–15 мкм, так как при увеличении 
размеров частиц более 15 мкм снижается укрывистость цинкнапол-
ненных покрытий, седиментационная устойчивость красок, затруд-
няется их нанесение на поверхность и получение покрытий задан-
ной толщины, а при использовании в составе красок цинкового по-
рошка с частицами размером менее 2 мкм отмечается резкое 
ухудшение защитных свойств цинкнаполненных покрытий за счет 
образования из мелких частиц цинка агломератов больших разме-
ров [5]. Влияет также на протекторные и барьерные защитные свой-
ства красок, их седиментационную устойчивость и качество полу-
чаемых покрытий форма частиц цинкового порошка (сферическая, 
чешуйчатая и др.) [6], хотя обычно на практике чаще применяют 
цинковую пыль со сферическими частицами. Применение в краске 
цинкового пигмента, содержащего не только частицы сферической 
формы, но и частицы в виде хлопьев, как отмечают авторы [7], поз-
воляет уменьшить содержание цинка в покрытиях без снижения их 
защитных свойств, что объяснятся высокой удельной поверхностью 
пластинчатого цинка, а также увеличением числа возможных элек-
трических контактов между различными по форме частицами ме-
таллического пигмента. Кроме того цинковые хлопья увеличивают 
барьерный эффект, создаваемый покрытием. 

В связи с вышесказанным проводили исследования по влиянию 
на коррозионные свойства цинксодержащих покрытий, в которых в 
качестве наполнителя использовали дисперсный отход с разным 
размером и формой частиц. Рецептуру составов цинксодержащих 
красок на основе отхода горячего цинкования – цинковой пыли 
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подбирали с учетом выше представленной информации из литера-
турного обзора. При изготовлении цинкнаполненных композиций 
соблюдали требование, чтобы массовое соотношение металличе-
ского пигмента или добавки к пленкообразователю в покрытии со-
ставляло 90:10. Были изготовлены на акриловом связующем соста-
вы красок с дисперсным отходом горячего цинкования, отличаю-
щиеся тем, что в одном случае использовали отход с размером 
частиц 0–15 мкм, в другом – часть цинковой пыли сферической 
формы размером 0–15 мкм заменена цинком хлопьевидной формы 
швейцарской фирмы «Eckart» в количестве 10 % от массы цинково-
го наполнителя. Получена также краска на акриловом связующем с 
цинковой пылью, имеющей размер частиц 0–5 мкм. На литиевом 
жидком стекле изготовлены краски с цинковой пылью размером  
0–15 мкм. В качестве контрольных образцов при испытаниях слу-
жили покрытия, полученные с применением красок, изготовленных 
из цинкового порошка марки Inst 800, а пленкообразователем в од-
ном случае являлось акриловое связующее, в другом – литиевое 
жидкое стекло. В таблице 1 представлены составы цинкнаполнен-
ных красок. 

 
Таблица 1 – Составы цинкнаполненных композиций 
 

№ 
композиции 

(номер  
образца) 

Пигмент, форма и размер 
фракции, мкм, 

Пленко-
образо-
ватель 

Толщина покрытия, 
мм 

1 2 3 4 

1 Порошок цинка марки  
Inst 800, круглая, 3–5,15  Акрил 0,065–0,070 

2 
Отход горячего цинкова-
ния-цинковая пыль сфери-
ческой формы, 0–5;  

Акрил 0,035–0,040 

3 
Отход горячего цинкова-
ния-цинковая пыль сфери-
ческой формы, 0–15;  

Акрил 0,030–0,045 

4 

Отход горячего цинкова-
ния-цинковая пыль сфери-
ческой формы, 0–15; цин-
ковые хлопья (размером  
5–20 мкм) швейцарской 
фирмы «Eckart», 10 масс.% 

Акрил 0,040–0,055 
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Окончание таблицы 1 
1 2 3 4 

5 Порошок цинка марки 
Inst 800, круглая, 4–6,15 

Жидкое 
стекло  
литиевое 

0,110–0,125 

6 
Отход горячего цинкова-
ния-цинковая пыль сфери-
ческой формы, 0–15 

Жидкое 
стекло  
литиевое 

0,050–0,065 

 
Основной функцией цинкнаполненного покрытия является за-

щита металла от коррозии. Для оценки коррозионной стойкости по-
крытий использовали электрохимические методы и метод испыта-
ний в камере солевого тумана. С целью проведения испытаний по-
крытий на коррозионные свойства были получены стальные 
образцы разной формы и размеров, которые вырезались из стально-
го листа толщиной 1,5 мм марки Ст3 с помощью гильотинных нож-
ниц и установки лазерной резки. Стальные образцы перед окраской 
подвергали сухой абразивной струйной очистке. Пластины с по-
крытиями размером 70501,5 предназначены для определения ве-
совых показателей коррозии электрохимическим методом и в каме-
ре солевого тумана, а размером 20201,5 – для снятия анодных и 
катодных кривых при определении плотностей токов коррозии и 
импедансных спектров. Размешивание краски осуществляли лабо-
раторной мешалкой, для чего в наполненную емкость пленкообра-
зователем постепенно добавляли цинковый порошок. Размешивание 
краски осуществляли в течение 30 с. Нанесение покрытия на метал-
лические подложки осуществляли кисточкой. На рисунке 2 пред-
ставлены фотографии образцов с нанесенными покрытиями для 
проведения испытаний. 

 

  
а б 

а – пластины размером 70501,5; б –образцы размером 20201,5 
 

Рисунок 2 – Образцы для проведения коррозионных испытаний 
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Оценку толщины покрытия на полученных образцах осуществ-
ляли с помощью прибора «Константа 5К». В таблице 2 представле-
ны результаты электрохимических исследований покрытий, полу-
ченных на основе вышеприведенных составов красок. 

 
Таблица 2 – Коррозионная стойкость цинковых покрытий на базе 
цинкового порошка разного размера, формы и состава 
 

№ 
об-

разца 
Состав цинкового покрытия 

Средний 
токовый 

показатель 
скорости 
коррозии, 

А/см2 

Массовый 
показатель 
коррозии, 

г/м2ч 

Глубинный 
показатель 
коррозии, 

мм/год 

1 
Стандартный цинковый поро-
шок Inst-800 (3–5 мкм), плен-
кообразователь акрил 

4,7·10–6 0,0576 0,0707 

2 
Отход горячего цинкования 
сферической формы (0–5 мкм), 
пленкообразователь акрил 

4,7·10–6 0,0577 0,0709 

3 

Отход горячего цинкования 
сферической формы  
(0–15 мкм), пленкообразова-
тель акрил 

5,1·10–6 0,0671 0,0818 

4 

Отход горячего цинкования 
сферической формы (0–15 мкм) 
+ 10% чешуек от массы цинко-
вого наполнителя (размером  
5–20 мкм) швейцарской фирмы 
«Eckart», пленкообразователь 
акрил 

3,9·10–6 0,0487 0,0599 

5 

Стандартный цинковый поро-
шок Inst-800 (3–5 мкм), плен-
кообразователь литиевое жид-
кое стекло 

1,9·10–5 0,2325 0,2855 

6 

Отход горячего цинкования 
сферической формы  
(0–15 мкм), пленкообразова-
тель литиевое жидкое стекло 

1,56·10–5 0,1914 0,2351 
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Результаты анализа защитных свойств электрохимическим мето-
дом показали, что коррозионная стойкость цинксодержащих покры-
тий из стандартного цинкового порошка и дисперсного отхода про-
изводства, имеющего размер частиц 0–5 мкм, практически одинако-
вы. Защитные свойства покрытия на основе отхода горячего 
цинкования размером частиц 0–15 мкм повышаются при добавке к 
отходам горячего цинкования цинковых чешуек, что связано с уве-
личением площади контакта и повышением катодной защиты. Бо-
лее низкие защитные свойства имеют покрытия на литиевом жид-
ком стекле. По-видимому, это связано с худшей адгезией покрытия 
к стальной основе по сравнению с покрытиями на акриловом плен-
кообразователе. Следует отметить, что защитные свойства покры-
тия на основе отхода горячего цинкования размером частиц  
0–15 мкм всего на 5–8 % хуже, чем на эталонном цинке.  

Коррозионную стойкость весовым методом определяли с ис-
пользованием камеры солевого тумана ASCOTT S120iS объемом 
120 л. Время выдержки образцов в камере составляло каждый день 
по 6 ч при температуре 35 °С и непрерывном распылении 5 % рас-
твора NaCl со скоростью 10 мл/мин. После каждого дня испытаний 
образцы промывали водой и сушили. Следует отметить, что только 
после первого дня испытаний и последнего образцы дополнительно 
протравливали в растворе удаления продуктов коррозии и сушили в 
эксикаторе. Удаление продуктов коррозии цинка осуществлялось 
химическим методом путем обработки образцов в растворе хлорида 
аммония, NH4Cl 100 г/дм3 при температуре 70–75 °С в течение  
3 мин (ГОСТ 9.907-2007). После травления образцы промывались в 
проточной воде ~2 мин и ополаскивались в дистиллированной воде. 
В остальные дни после каждых 6 ч пребывания в камере соляного 
тумана образцы промывали проточной водопроводной водой и опо-
ласкивали дистиллированной водой, затем сушили их в течение но-
чи (~12 ч) на воздухе. 

На рисунке 3 представлен внешний вид образцов цинксодержа-
щих покрытий после пребывания в течение 48 ч в камере солевого 
тумана и последующего удаления продуктов коррозии. 

Результаты по изменению массы образцов во времени после 
каждого цикла испытаний в камере солевого тумана представлены 
на рисунке 4 для каждого состава покрытия. 
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а б в 

   
г д е 

 
а – покрытие на акриловом связующем, состоящее из порошка цинка марки  
Inst 800 (образец № 1); б – покрытие на акриловом связующем, состоящее  

из дисперсного отхода горячего цинкования размером частиц 0–5 мкм (образец  
№ 2); в – покрытие на акриловом связующем, состоящее из дисперсного отхода 
горячего цинкования размером частиц 0–15 мкм (образец № 3); г – покрытие на 
акриловом связующем, состоящее из дисперсного отхода горячего цинкования 
размером частиц 0–15 мкм с добавкой цинковых хлопьев швейцарской фирмы 

«Eckart» (образец № 4); д – покрытие на литиевом жидком стекле, состоящее из 
порошка цинка марки Inst 800 (образец № 5); е – покрытие на литиевом жидком 

стекле, состоящее из дисперсного отхода горячего цинкования 
 размером частиц 0–15 мкм (образец № 6) 

 

Рисунок 3 – Внешний вид образцов цинксодержащих покрытий после пребывания 
в камере солевого тумана в течение 48 ч и последующего удаления  

продуктов коррозии 
 
Анализ зависимостей по изменению массы образцов во времени 

показал, что после удаления продуктов коррозии на образцах по-
крытий, прошедших испытания в камере солевого тумана в течение 
48 ч, масса их заметно уменьшается только для образцов № 1 и № 2. 
Она становится меньше, чем была после 6 ч испытаний и последу-
ющего удаления продуктов коррозии. Это связано, вероятно, с тем, 
что на данных покрытиях образуются продукты коррозии таких со-
ставов, которые смываются травильным раствором. Это может быть 
гидратированный оксид и гидроксокарбонат цинка. 
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а б 

  
в г 

  
д е 

 
а – образец покрытия № 1; б – образец покрытия № 2; в – образец покрытия № 3;  
г – образец покрытия № 4; д – образец покрытия № 5; е – образец покрытия № 6 

 

Рисунок 4 – Изменение массы образцов во времени после каждого цикла  
испытаний в камере солевого тумана 

 
На покрытиях образцов № 5 и № 6 продукты коррозии с покры-

тий удаляются не полностью за счет получения плотного, хорошо 
удерживаемого на поверхности металла осадка, обладающего за-
щитными свойствами. Такой осадок могут образовывать малорас-
творимые силикаты цинка, которые образуются при взаимодей-
ствии оксида цинка с оксидом кремния, входящим в состав литие-
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вого жидкого стекла. Следует отметить, что на поверхности данных 
покрытий почти отсутствует «белая» коррозия, ржавчина, причем 
она не наблюдалась и до травления, и после травления образцов 
(см. рисунок 3). У покрытия № 4 изменение массы за счет накопле-
ния продуктов коррозии носит менее интенсивный характер, чем у 
покрытия № 3. При этом следует отметить, что продукты коррозии 
данных покрытий также удаляются травильным раствором. 

На рисунке 5 представлено изменение массы образцов покрытий 
относительно их начальной массы перед испытаниями в процессе 
испытаний в камере солевого тумана в течение 48 ч с последующим 
их травлением после испытаний. Травление производилось после 
первых 6 ч испытаний и после 48 ч. 

 

 
 

Рисунок 5 – Изменение массы образцов покрытий относительно их массы 
 перед испытаниями во время испытаний в камере солевого тумана  

в течение 48 ч и последующего их травления после испытаний 
 
Следует отметить, что представленные на рисунке 5 зависимости 

по изменению массы образцов покрытий относительно их массы 
перед испытаниями в камере солевого тумана носят примерно оди-
наковый характер. Пики, наблюдаемые на кривых после 6 ч пребы-
вания в камере солевого тумана, свидетельствуют об уменьшении 
массы образцов покрытий в результате их обработки травильным 
раствором. Далее идет подъем кривых, так как масса образцов уве-
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личивается в связи с накоплением продуктов коррозии в покрытиях. 
После испытаний покрытий в течение 48 ч и последующего их 
травления заметное уменьшение массы произошло у образца № 4, 
покрытие которого кроме дисперсного отхода горячего цинкования 
с размером частиц 0–15 мкм имеет в своем составе чешуйки цинка. 
Такой результат скорее всего связан с тем, что активные цинковые 
частицы в виде чешуек имеют свойство интенсивнее растворяться в 
активной среде по сравнению с частицами сферической формы с 
образованием более смываемых продуктов коррозии. Несколько 
меньшие значения по потере массы по сравнению с покрытием № 4 
имеют покрытия № 1, № 2, № 3. Следует отметить, что интенсив-
ность наращивания массы данных покрытий примерно одинаковая, 
несмотря на то, что наполнителем в одном случае служил дисперс-
ный отход горячего цинкования (образцы покрытий № 2, № 3), в 
другом – стандартный порошковый цинк (образец покрытия № 1). 
У образцов № 5 и № 6, покрытия которых получены на основе по-
рошка цинка марки Inst 800 и дисперсного отхода горячего цинко-
вания, а связующим являлось литиевое жидкое стекло, отмечен рост 
массы, связанный с тем, что на данных покрытиях образуются ма-
лорастворимые силикаты цинка продукты коррозии таких составов, 
которые плохо смываются травильным раствором.  

Таким образом, проведенные исследования электрохимическим 
методом и в солевом тумане на коррозионную стойкость 
цинкнаполненных покрытий позволил установить, что покрытия, 
полученные на основе дисперсного отхода горячего цинкования, не 
уступают по защитным свойствам покрытиям на основе стандарт-
ного порошкового цинка.  
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УДК 669.58 
 

ОПРЕДЕЛЕНИЕ ОПТИМАЛЬНЫХ УСЛОВИЙ 
НАСЫЩЕНИЯ ПРИ РЕАЛИЗАЦИИ ТЕХНОЛОГИЙ 

ТЕРМОДИФФУЗИОННОГО ЦИНКОВАНИЯ  
С ИСПОЛЬЗОВАНИЕМ МЕТОДОВ МАТЕМАТИЧЕСКОГО 

ПЛАНИРОВАНИЯ 
 

В.М. КОНСТАНТИНОВ, д-р техн. наук, И.А. БУЛОЙЧИК,  
Н.М. БАРАНКЕВИЧ 

Белорусский национальный технический университет 
 

Определены оптимальные режимы нанесения антикоррозионных цин-
ковых покрытий, полученных в порошковых насыщающих средах, с исполь-
зованием методов математического планирования. На основании прове-
денных расчетов с использованием метода Бокса-Уилсона в выбранных 
интервалах варьирования установлены наиболее значимые факторы, вли-
яющие на коррозионную стойкость оцинкованной стали.  

 
Ключевые слова: антикоррозионные цинковые покрытия, порошковые 

насыщающие среды, метод математического планирования. 
 

DETERMINATION OF OPTIMAL SATURATION CONDITIONS 
WHEN IMPLEMENTING THERMODIFUSION GALVANIZING 

TECHNOLOGIES USING METHODS OF MATHEMATICAL 
PLANNING 

 
V.M. KONSTANTINOV, Dr. of Engineering Sciences, I.A. BULOICHYK, 

 N.M. BARANKEVICH 
Belarusian National Technical University 

 
The optimal saturating modes where established for obtaining zinc anticorro-

sive coatings using methods of mathematical experiment planning. Based on the 
Box–Wilson design for the chosen variation interval there where estimated the 
most significant factors that affect the corrosion resistance of zinc anticorrosive 
layers on steel. 

 
Keywords: anti-corrosion zinc coatings, powder saturating media, mathe-

matical planning method. 
 
На современном этапе развития процессов диффузионного цин-

кования особое внимание уделяется повышению эффективности 
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использования насыщающих смесей и расплава цинка с учетом 
снижения энерго- и ресурсоемкости технологии [1–3]. В связи с 
этим вопросы оптимизации используемых ресурсов в процессах 
цинкования приобретают особую актуальность. Определение опти-
мальных условий насыщения позволит снизить потребление энер-
гии, расход материалов и времени обработки изделий при реализа-
ции технологий цинкования в порошковых насыщающих средах. 

Для определения оптимальных условий насыщения в порошко-
вых смесях на образцах из углеродистой стали (Ст.3) использовали 
математическое планирование эксперимента (метод Бокса-Уилсона). 

В качестве независимых переменных (факторов), влияющих на 
коррозионную стойкость диффузионного слоя при насыщении в 
порошковой смеси, выбраны: Х1 – температура насыщения, °С; Х2 – 
время насыщения, ч; Х3 – содержание ZnO в смеси, %.  

Параметром оптимизации (Y) являлась потеря массы образца 
(г/м2), определяемая по методике как среднее арифметическое зна-
чение 3-х параллельных опытов. Испытания на коррозионную стой-
кость проводили в среде 3%-го водного раствора NaCl с добавлени-
ем 6 г/л гидроперита в течение 200 ч.  

Основываясь на предварительно проведенных коррозионных ис-
пытаниях, в качестве основного уровня был выбран режим цинко-
вания при 550 °С и 1 ч выдержки. Такой выбор обоснован тем, что 
несмотря на минимальную потерю массы образцов, оцинкованных 
при 600 °С и 1 ч выдержки, данные покрытия скалываются при не-
большом приложении механической нагрузки (толщина хрупкой  
Г-фазы для данных покрытий максимальна среди испытуемых). Ис-
следуемые факторы представлены в таблице 1. 

 
Таблица 1 – Матрица планирования  

 

Характеристика Факторы Параметр 
оптимизации 

t, °C , ч ZnO, % Потеря массы, г/м2 
Код Х1 Х2 Х3 Y 

Основной уровень (0) 550 2 10 – 
Интервал варьирования (хi) 50 1 5 – 
Верхний уровень (+1) 600 3 15 – 
Нижний уровень (–1) 500 1 5 – 
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На первом этапе планирования необходимо было построить ли-
нейную модель типа: 

 

.
1

0 



k

i
ii xbbY          (4) 

 
В полном факторном плане 23 эффект взаимодействия Х1Х2Х3 

приравняли фактору Х4 (Х4 = Х1Х2Х3 = 1 – определяющий контраст) и 
получили матрицу планирования для четырех факторов типа 24-1 
(дробный факторный план) ДФЭ. При ДФЭ нельзя раздельно оце-
нить главные эффекты, что в данном случае и не требовалось. Опы-
ты проводили рандомизировано по времени. Для определения дис-
персии опыта трижды повторили опыт на основном уровне (9–11, 
см. таблицу 2). 

 
Таблица 2 – Результаты эксперимента для стали Ст3 

 

Опыты 
Фиктивная 
переменная 

Х0 

Факторы Параметр опти-
мизации Y, г/м2 Х1 Х2 Х3 Х4 = Х1Х2Х3 

1 + + – – – 16 
2 + – + – – 14 
3 + – – + – 10 
4 + – – – + 11 
5 + + + – + 24 
6 + + – + + 15 
7 + + + + – 22 
8 + – + + + 13 
9 – 0 0 0 0 13 
10 – 0 0 0 0 17 
11 – 0 0 0 0 16 
 
Дисперсию считали по формуле: 
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где lY0  – результат l-го опыта на основном уровне; 0Y  – среднее 
арифметическое значение Y во всех опытах на основном уровне; 

101  nf  – число степеней свободы. 
Для этого составили таблицу 3: 

 

Таблица 3 – Расчетная таблица для определения 2
yS  

 
Опыт 

lY0  | lY0  – 0Y | Δ 2
lY  

9 13 2,33 5,43 
10 16 1,67 2,79 
11 17 0,67 0,45 
 

0Y =15,33  
  67,82

iY  
 
Тогда:  
 

335,4
2
67,8

1

2
2 





f

Y
S i

y  ; .08,2yS
 

 
После расчета ошибки эксперимента приступили к расчету ко-

эффициентов модели по формуле: 
 

N

YX

b
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u
ui

i

u
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

 1 ,           (6) 
 
где i – номер фактора; u – номер опыта; N – число опытов в матрице. 

 
b0 = 1/8 [16·(+1) + 14·(+1) + 10·(+1) +11·(+1) + 24·(+1) + 15·(+1) + 

+ 22·(+1) + 13·(+1)] = 15,625; 
 

b1 = 1/8 [16·(+1) + 14·(–1) + 10·(–1) + 11·(–1) + 24·(+1) + 15·(+1) + 
+ 22·(+1) + 13·(–1)] = 5; 

 

b2 = 1/8 [16·(–1) + 14·(+1) + 10·(–1) + 11·(–1) + 24·(+1) + 15·(–1) + 
+ 22·(+1) + 13·(+1)] = 2,625; 
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b3 = 1/8 [16·(–1) + 14·(–1) + 10·(+1) + 11·(–1) + 24·(–1) + 15·(+1) + 
+ 22·(+1) +1 3·(+1)] = –0,625; 

 

b4 = 1/8 [16·(–1) + 14·(–1) + 10·(–1) + 11·(+1) + 24·(+1) + 15·(+1) + 
+ 22·(–1) + 13·(+1)] = –1,375; 

 
В результате получена предварительная математическая модель 

процесса:  
 

Y = 15,625 + 5 X1 + 2, 625 X2 – 0,625 X3 – 1,375 X4.  (7) 
 
Провели проверку адекватности модели. Для этого провели ста-

тистический анализ полученной модели. Проверили статистиче-
скую значимость коэффициентов регрессии данной модели. Коэф-
фициент считается статистически значимым, если его абсолютная 
величина больше доверительного интервала ib , который опреде-
ляли по формуле: 

 

ibi Stb  ,   (8) 
 

где t – критерий Стьюдента; ibS  – среднеквадратичная ошибка в 
определении коэффициентов регрессии. 

Дисперсию коэффициентов регрессии определили из выражения: 
 

N

S
S

y
bi

2
2  ,      (9) 

 

736,0
8
335,42


N

S
S

y

bi . 

 

Для α = 0,05 и f1 = 2  78,2
1,  ft , т.е. .05,2736,078,2  ib  

Таким образом, окончательно полученное уравнение имеет вид: 
 

Y = 15,625 + 5 X1 + 2,625 X2.   (10) 
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Уравнение (10) проверяют на адекватность. Для этого по полу-
ченной модели определяют расчетные значения параметра оптими-
зации (Yрасч): 

 

расч
1Y  = 15,625 + 5·(+1) + 2,625·(–1) = 18; 

 

расч
2Y  = 15,625 + 5·(–1) + 2,625·(+1) = 13,25; 

 

расч
3Y  = 15,625 + 5·(–1) + 2,625·(–1) = 8; 

 

расч
4Y  = 15,625 + 5·(–1) + 2,625·(–1) = 8; 

 

расч
5Y  = 15,625 + 5·(+1) + 2,625·(+1) = 23,25; 

 

расч
6Y  = 15,625 + 5·(+1) + 2,625·(–1) = 18; 

 

расч
7Y  = 15,625 + 5·(+1) + 2,625·(+1) = 23,25; 

 

расч
8Y  = 15,625 + 5·(–1) + 2,625·(+1) = 13,25. 

 

Дисперсию неадекватности ( 2
неадS ) определяли с использовани-

ем данных, представленных в таблице 4 по формуле: 
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где N = 8, K = 4. 
Расчетное значение F – критерия (критерия Фишера) определяли 

по формуле: 
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где f1 = 2, f2 = 4; табл
, 12 ffF  = 19,25. 
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Таблица 4 – Расчетная таблица для определения дисперсии  
неадекватности 

 

Опыт Значения Y: 
ΔY  Δ 2Y  экспериментальные расчетные 

1 16 18 2 4,0000 
2 14 13,25 0,75 0,5625 
3 10 8 2 4,0000 
4 11 8 3 9,0000 
5 24 23,25 0,75 0,5625 
6 15 18 3 9,0000 
7 22 23,25 1,25 1,5625 
8 13 13,25 0,25 0,0625 

   75,282Y  

 
Поскольку табл

,
расч

, 1212 ffff
FF  , гипотеза об адекватности уравнения 

(10) не отвергается. Уравнением можно пользоваться для описания 
полученных результатов и для поиска направления движения по 
градиенту к оптимуму. 

Из полученного уравнения регрессии (10) следует, что в выбран-
ных интервалах варьирования факторов наиболее сильно на корро-
зионную стойкость цинкового слоя на образцах из стали Ст.3 влия-
ют температура и время насыщения (В1 = 5; В2 = 2,625). Увеличение 
значений температуры и времени насыщения приводит к снижению 
коррозионной стойкости цинкового слоя (В1 и В2 – положительные). 
Содержание ZnO в составе насыщающей смеси в выбранных интер-
валах их варьирования практически не влияет на коррозионную 
стойкость цинкового слоя (В3 – статистически незначим). Графиче-
ски результаты представлены на рисунке 1. 

Следующим этапом исследования являлся поиск области опти-
мума с помощью опытов крутого восхождения. Для этого опреде-
ляли величину «шага» изменения статистически значимых  
факторов. 

В качестве «единичного шага» по температуре насыщения вы-
брали величину 15 °С. «Шаг» для времени насыщения получали 
пропорционально произведению ii xb  . 
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Температура, С (Х1)   Время насыщения, ч (Х2) 

 

а     б 
 

Рисунок 1 – Зависимость потери массы образцов (в г/м2) 
от температуры (Х1) и времени (Х2) насыщения 

 
Опыты крутого восхождения приведены в таблице 5. Незначи-

мый фактор Х3 стабилизирован на основном уровне. 
 

Таблица 5 – Крутое восхождение по градиенту линейной модели 
 

Характеристика 

Факторы 
Потеря  

массы, г/м2 
Температура 
насыщения, 

°C (Х1) 

Время 
насыщения, 

ч (Х2) 

Содержание 
ZnO, % 

(Х3) 
1 2 3 4 5 

ib  +5 +2,625 –0,625 – 
ix  50 1 5 – 

ii xb   +250 +2,625 – – 
Шаг +15 +0,16 – – 

Округленный 
шаг +15 +0,20 – – 

Основной  
уровень 550 2 10 15 

   Опыты  12 565 2,2 10 19 
13 580 2,3 10 20 
14 595 2,5 10 22 
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Окончание таблицы 5 
1 2 3 4 5 

15 610 2,7 10 25 
16 625 2,9 10 28 
17 640 3,1 10 29 

18 655 3,3 10 
Налипание 
смеси на 
образец 

 
Минимальными потерями массы в процессе коррозионных ис-

пытаний обладает диффузионный слой, полученный в смеси, со-
держащей 10 % ZnO, при температуре насыщения 550 °С и времени 
2 ч (основной уровень). 

Следует заметить, что цинковые покрытия, полученные в ре-
зультате опытов 15–18 достаточно хрупкие и легко скалываются. 
При проведении опыта 17 замечено комкование смеси, а при прове-
дении опыта 18 – произошло комкование смеси и его налипание на 
образец. 

На основании проведенных расчетов установлено, что в выбран-
ных интервалах варьирования факторов наиболее сильно на корро-
зионную стойкость цинкового слоя на стали Ст.3 влияет температу-
ра (В1 = 5), затем время насыщения (В2 = 2,625): увеличение их зна-
чений ведет к увеличению потери массы после коррозионных 
испытаний (В1 и В2 – положительные). Содержание ZnO в составе 
насыщающей смеси в выбранных интервалах их варьирования 
практически не влияет на коррозионную стойкость цинкового слоя 
(В3 – статистически незначим). 

Установлено, что выбранный основной уровень является опти-
мальным: получение диффузионного слоя в смеси содержащей  
10 % ZnO при температуре насыщения 550 °С и длительности 2 ч. 
Поиск области оптимума с помощью опытов крутого восхождения 
показал ухудшение результатов в процессе эксперимента. 

Проведенные расчеты позволят разработать насыщающие смеси, 
позволяющие формировать цинковые слои достаточной толщины 
для обеспечения необходимых параметров коррозионной стойкости 
с учетом экономии порошковой насыщающей смеси при оптималь-
ном времени насыщения обрабатываемой поверхности. 
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УДК 621.74: 669.71 
 

АНТИФРИКЦИОННЫЙ СИЛУМИН АК15М3  
С ГЛОБУЛЯРНЫМ КРЕМНИЕМ. ПОЛУЧЕНИЕ, СВОЙСТВА, 

ПРИМЕНЕНИЕ 
 

Е.И. МАРУКОВИЧ, д-р техн. наук, В.Ю. СТЕЦЕНКО, канд. техн. наук 
ГНУ «Институт технологии металлов НАН Беларуси» 

 
Разработан антифрикционный силумин с глобулярным кремнием, об-

ладающий высокими механическими и триботехническими свойствами и 
технология его производства. Детали из антифрикционного силумина с 
глобулярным кремнием заменяют аналогичные детали из антифрикцион-
ных бронз. Создано опытно-промышленное производство сплошных и по-
лых заготовок. Заготовки из антифрикционного силумина с глобулярным 
кремнием поставляются более чем на 100 предприятий Беларуси, России, 
Кореи, Украины. 

 

Ключевые слова: антифрикционный силумин, глобулярный кремний, 
антифрикционные бронзы, механические свойства, триботехнические 
свойства. 

 
ANTIFRICTIONAL SILUMIN AK15M3 WITH GLOBULAR 

SILICON. OBTAINING, PROPERTIES, APPLICATION 
 

E.I. MARUKOVICH, Dr. of Engineering Sciences,  
V. YU. STETSENKO, Ph.D in Technical Science 

Institute of Technology of Metals of NAN of Belarus 
 

Antifrictional silumin with globular silicon, which has high mechanical and 
tribotechnical properties, and its production technology have been developed. 
Parts made of antifriction silumin with globular silicon replace similar parts 
made of antifriction bronzes. Pilot production of solid and hollow workpieces 
was created. Billets made of antifriction silumin with globular silicon are sup-
plied to more than 100 enterprises in Belarus, Russia, Korea, and Ukraine. 

 

Keywords: antifriction silumin, globular silicon, antifriction bronzes, me-
chanical properties, tribotechnical properties. 

 
Наиболее распространенными антифрикционными материалами 

в мире являются бронзы. Они обладают высокой фрикционной из-
носостойкостью и малым коэффициентом трения, поэтому широко 
применяются в узлах трения машин и механизмов.  
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Антифрикционные бронзы являются относительно тяжелыми и 
дорогостоящими материалами, а для Республики Беларуси – импор-
тируемыми. Поэтому замена антифрикционных бронз на более де-
шевые, легкие и отечественные антифрикционные материалы явля-
ется актуальной проблемой. 

В ГНУ «Институт технологии металлов НАН Беларуси» разра-
ботан антифрикционный силумин (АС) АК15М3 с глобулярным 
кремнием (ГК). Кроме повышенных механических свойств, заго-
товки из этого материала обладают высокими триботехническими 
свойствами, благодаря принципу Шарпи (инверсии микрострукту-
ры): большой теплопроводностью сплава, высокой дисперсностью, 
глобулярностью и прочностью кристаллов кремния. Установлено, 
что теплопроводность эвтектического силумина с глобулярным 
кремнием соответственно в 2 и 3 раза выше, чем у бронз  
БРОЦС5-5-5 и БрАЖ9-4, а глобулярные кристаллы кремния не вы-
крашиваются при очень большом давлении. Нож из эвтектического 
силумина с глобулярным кремнием обладает высокими режущими 
свойствами. 

Микроструктура заготовок из АС АК15М3 с ГК представлена на 
рисунке 1. 

 

 
 

Рисунок 1 – Микроструктура заготовок из антифрикционного силумина АК15М3 
с глобулярным кремнием после термообработки по режиму Т5 

 
Из рисунка 1 следует, что АС АК15М3 с ГК имеет высокодис-

персные глобулярные кристаллы кремния размером 3–4 мкм, то 
есть модифицированную микроструктуру. Она получена за счет по-
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вышенной скорости затвердевания, которая сдвигает эвтектическую 
точку с 12–13 % до 14–15 % кремния. 

В настоящее время на опытно-промышленном участке  
ГНУ «Институт технологии металлов» освоено производство раз-
личных видов заготовок из силумина АС АК15М3 с ГК. На уста-
новке циклического литья (рисунок 2) отливаются сплошные заго-
товки диаметром от 40 мм до 120 мм и высотой 150 мм. Отливки 
формируются в глуходонном кристаллизаторе с затопленно-
струйной системой охлаждения (струйном кристаллизаторе). 
Струйный кристаллизатор по сравнению с обычным позволяет по-
высить линейную скорость затвердевания силумина в 2,5–3 раза, 
что обеспечивает получение отливок с высокодисперсной инверти-
рованной микроструктурой без применения модифицирующих 
флюсов и лигатур [1, 2]. 

 

 
 

Рисунок 2 – Общий вид установки циклического литья 
 

Непрерывнолитые заготовки диаметром от 40 мм до 85 мм из 
силумина АС АК15М3 с ГК производятся на установке непрерыв-
ного горизонтального литья с применением струйного кристаллиза-
тора и системы затопленно-струйного вторичного охлаждения (ри-
сунок 3) [1, 3]. 

Производство полых заготовок с наружным диаметром от 90 до 
200 мм и высотой до 150 мм из АС АК15М3 с ГК осуществляется 
на установке вертикального центробежного литья (рисунок 4). При 
этом в качестве шихты используются отходы от литья в кристалли-
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заторы с затопленно-струйной системой охлаждения. Эти шихтовые 
заготовки имеют высокодисперсную глобулярную микроструктуру, 
которая наследуется при их переплаве. 

 

 
 

Рисунок 3 – Общий вид установки непрерывного горизонтального литья 
 

 
 

Рисунок 4 – Общий вид установки вертикального центробежного литья 
 

Разработанный антифрикционный силумин АК15М3 с ГК имеет 
следующие механические свойства: временное сопротивление раз-
рыву – 350–450 МПа; относительное удлинение – 3–5 %; твердость – 
125–135 НВ. 
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Полученные заготовки из указанного антифрикционного силу-
мина прошли цикл триботехнических испытаний в Санкт-
Петербургском институте машиностроения (на кафедре «Триботех-
ника»). В качестве базовой (сравниваемой) использовали заготовки 
из бронзы БрОЦС5-5-5, применяемые в машиностроительной и ли-
тейной промышленности. В условиях без смазки испытания прово-
дились на торцевой машине трения при нормальной нагрузке 12,8 Н 
и вращении образца из стали 45 со скоростью 620 об/мин. По ре-
зультатам испытаний установлено, что износостойкость силумина 
АС АК15М3 с ГК превосходит аналогичный показатель бронзы 
БрОЦС5-5-5 в 7 раз [4]. В условиях со смазкой (И20А) испытания 
проводились на машине трения СМЦ-2 при нормальной нагрузке 
200 Н и вращении образца из стали 45 со скоростью 300 об/мин. 
Было установлено, что АС АК15М3 с ГК по износостойкости пре-
восходит бронзу БрОЦС5-5-5 в 23 раза [4]. Коэффициент трения по 
стали у силумина АК15М3 с ГК по сравнению с бронзой  
БрОЦС5-5-5 в условиях со смазкой и без нее был соответственно  
в 1,35 и 1,65 раз ниже [4]. 

Разработанный силумин АК15М3 с ГК испытывался также в 
ГНУ «Объединенный институт машиностроения НАН Беларуси».  
В этом случае сравнивали свойства силумина и антифрикционных 
бронз БрОЦС5-5-5, БрОФ10-1, БрАЖ9-4 при повышенных удель-
ных нагрузках. Триботехнические испытания проводились на ма-
шине трения МТВП в условиях смазки (И20А). Использовалась 
схема возвратно-поступательного перемещения призматического 
образца (1055 мм) по стали 45 при скорости 0,1–0,5 м/с. Удель-
ная нагрузка составляла 10–100 МПа. В результате испытаний уста-
новлено, что фрикционная износостойкость силумина АК15М3 с ГК 
в условиях смазки при высоких удельных нагрузках превосходит 
износостойкость бронзы БрОЦС5-5-5, БрОФ10-1, БрАЖ9-4 [5]. 

Детали из разработанного антифрикционного силумина АК15М3 
с ГК прошли опытно-промышленные испытания на 20-ти промыш-
ленных предприятиях Беларуси и России. Опытные детали устанав-
ливались в узлах трения машин и механизмов вместо аналогичных 
деталей из серийных антифрикционных бронз типа БрАЖ, БрОЦС, 
БрАЖМц, БрАЖН, БрОФ, БрОС. При этом установлено, что детали 
из силумина АК15М3 с ГК по фрикционной износостойкости и ре-
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сурсу работы не уступают либо превосходят аналогичные детали из 
антифрикционных бронз и могут с успехом их заменять.  

Область применения АС АК15М3 с ГК в промышленности до-
статочно широкая: подшипники скольжения, шестерни червячных 
колес редукторов, втулки балансиров и шарнирных соединений, 
вкладыши люнета токарных станков и прессов, втулки сателлитов 
дифференциалов и сальниковых букс, поршни гидроцилиндров, 
направляющие втулки и другие детали узлов трения технологиче-
ского оборудования и др. 

В Республике Беларусь заготовки из антифрикционного силуми-
на АК15М3 с ГК применяются на таких предприятиях, как:  
ОАО «Белшина», ОАО «Гомельский завод станочных узлов»,  
ОАО «Оршанский станкостроительный завод «Красный борец», 
ОАО «Кузлитмаш» холдинга «БЕЛАЗ-ХОЛДИНГ», заводе «Моги-
левтрансмаш» ОАО «МАЗ», ОАО «БЕЛАЗ» – управляющая компа-
ния холдинга «БЕЛАЗ-ХОЛДИНГ», ОАО «Амкадор-Дзержинск», 
ОАО «Бобруйскагромаш», ОАО «Светлогорск-Химволокно»,  
ОАО «Минский завод колесных тягачей» и многих других предпри-
ятиях. Кроме того, заготовки из разработанного силумина постав-
ляются более чем на 100 предприятий Беларуси, России, Кореи и 
Украины. 

Таким образом, антифрикционный силумин АК15М3 с глобу-
лярным кремнием решает проблему замены антифрикционных 
бронз на более дешевый, легкий отечественный антифрикционный 
материал. 
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В статье описаны эксперименты по реконструкции технологии полу-

чения железа из болотной руды в металлургических печах, изготовленных 

на основе археологических источников. Приведено описание конструкции 

печей, металлургического процесса и технологии подготовки сырья. Полу-

ченные данные позволяют критически оценить теорию некоторых иссле-

дователей относительно того какие именно технологические решения 

применялись для получения железа в рассматриваемый период. 
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The article contains the results of iron production from bog ore experiments 

using furnace based on archaeological sources. It gives a review of furnace 

design features, ore smelting preparation operations and ore recovery up to 

iron itself. The data obtained allow us to critically evaluate the theory of some 

researchers regarding exactly which technological solutions were used to pro-

duce iron in the period under consideration. 
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Общеизвестно, что современная металлургическая промышлен-

ность в Беларуси возникла фактически с момента ввода в эксплуа-



 185 

тацию в 1984 г. металлургического мини-предприятия – Белорус-
ского металлургического завода, годовая мощность которого в 
настоящее время составляет около 2,7–2,8 млн. т жидкой стали. 
Вместе с тем представляет интерес рассмотреть некоторые истори-
ческие аспекты возникновения металлургии на территории Белару-
си и выполнить исследования получения железоуглеродистых спла-
вов из местного сырья по ранее существовавшим технологиям. Сле-
дует отметить, что, например, в деревне Налибокская рудня  
в 18 веке работали крупный на тот момент времени металлургиче-
ский завод и параллельно стекольная фабрика, принадлежавшие 
Анне и Карлу Радзивилам [1]. В качестве сырья металлурги исполь-
зовали болотную руду на основе бурого железняка, содержащего 
железо в форме гидратированных оксидов Fe2O3·nH2O. В Беларуси 
много месторождений бурых железняков, которые выходят на по-
верхность земли или залегают на глубине до 1 метра. Особенно бо-
гата ими Гомельская область (Полесье). Археологические исследо-
вания культурного слоя поселений, рядом с которыми бурые желез-
няки выходят на поверхность, свидетельствует о повсеместной 
добыче и переработке этого сырья предками современных белору-
сов [2]. Сыродутный способ восстановления руды до металлическо-
го железа был основным и единственным вплоть до 19 века, когда 
ему на смену пришел пудлинговый способ. Однако есть свидетель-
ства кустарного производства сыродутного железа еще в начале  
20-го века [1]. Как известно, сыродутное железо, также называемое 
кричным, довольно долго конкурировало с более качественным ме-
таллом индустриального производства. На протяжении многих ве-
ков руду восстанавливали до металлического железа в небольших 
глинобитных печах шахтного типа – домницах. Воздух для интен-
сификации горения подавался с помощью кузнечных мехов через 
специальные керамические фурмы. С развитием железодобываю-
щего производства увеличивался и размер печей. Если в конце пер-
вого тысячелетия нашей эры крица массой в несколько килограмм 
была результатом одного металлургического цикла небольшой пе-
чи, то в 18 веке металлургический завод Храптовичей (строитель-
ство которого началось в 1773 г. в Налибокской пуще в районе Ви-
шево, Воложинский район) еженедельно производил 600 пудов же-
леза [1, 3].  
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Однако в научной исторической литературе достаточно скромно 
описана древняя металлургия и железообрабатывающее ремесло на 
территории современной Беларуси. В отечественной историографии 
имеют место гипотезы о применении в древности примитивных 
инженерных приспособлений для получения железа. Основным 
критерием причастности инженерного сооружения к производству 
железа, по мнению некоторых авторов, является наличие оплавлен-
ных глиняных фрагментов конструкции данного сооружения, а 
также наличие шлака. При этом сам шлак никак дополнительно не 
исследуется для определения его происхождения. Таким образом, в 
разряд металлургических печей для производства железа (домниц) 
были определены самые разнообразные инженерные сооружения, в 
которых, вероятно, сжигалось топливо. Например, Г.Н. Саганович 
пишет о получении железа в так называемых «волчьих ямах». Это 
плавильное приспособление, представляющее собой яму с облеп-
ленными глиной стенами, расположенную обычно на возвышенно-
сти с целью использования природного дутья – ветра [4]. М.Ф. Гу-
рин к печам для производства железа относит глинобитные печи 
шахтного типа, высота которых меньше диаметра их основания, а 
также куполообразные печи аналогичных геометрических пропор-
ций. Технология самого металлургического процесса получения 
железа представляется, как загрузка руды и топлива в печь. В рабо-
те [2] отмечается следующее: «В сыродутную печь, предварительно 
подготовленную и разогретую, загружалась измельченная, обога-
щенная руда и древесный уголь. … Операция обогащения небога-
той железом руды заключалась в многократной промывке, сушке, 
измельчении до величины ореха и прокаливании на костре…».  

На основании проведенных исследований, предложено дополне-
ние к вышеизложенной гипотезе по доиндустриальной технологии 
производства железа. Основные тезисы предлагаемого подхода: 

– наличие оплавленных глиняных фрагментов конструкции ин-
женерного сооружения, в совокупности с наличием шлака неопре-
деленного происхождения, не является достаточным критерием для 
классификации такого сооружения в качестве печи для непосред-
ственного производства железа;  

– технология непосредственно металлургического процесса, 
представляемая, как акт загрузки топлива и руды в печь, формали-
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зована до примитивного уровня, который не дает физического по-
нимания процесса восстановления руды до металлического железа;  

– технология обогащения руды, представленная операциями 
промывки, сушки, измельчения и прокаливания на костре, не отве-
чает условиям эффективного металлургического процесса восста-
новления руды до металлического железа. 

В связи с этим проведена серия экспериментов по реконструкции 
сыродутного процесса получения железа из болотной руды в печи 
шахтного типа по технологии, описанной у Б.А. Колчина [5]. Каж-
дый эксперимент включал обогащение руды и подготовку шихто-
вых материалов, изготовление печи шахтного типа, собственно 
плавку, анализ полученного материала. Сырьем для эксперимента 
послужил бурый железняк, собранный на берегу реки Бобр в районе 
города Крупки Минской области. Химический состав приведен в 
таблице 1.  
 
Таблица 1 – Химический состав используемой руды на основе  
бурого железняка 
 
Номер 
пробы 

Химический элемент, % 
Al Si P S K Ca Ti Cr Mn Fe Cu Zn Zr 

1 1,42 14,82 0,76 0,11 1,60 1,03 0,24 0,02 0,06 21,66 0,02 0,02 0,09 
2 1,45 14,38 0,76 0,12 1,65 1,03 0,26 0,01 0,06 22,09 0,03 0,02 0,08 
 
Руда была тщательно промыта, просушена и измельчена до 

фракции 50–100 мм. Куски руды были отожжены на открытом пла-
мене костра. Изменение цвета и наличие реакции на магнит после 
остывания руды свидетельствовало об успешном магнетизирующем 
обжиге. При нагреве в открытом пламени костра из руды испаряет-
ся вода, а при контакте с горячим древесным углем Fe2O3 переходит 
в Fe3O4. После обжига руда измельчалась до фракции 0,1–1 мм. 
Также был произведен расчет количества оксида кальция СаО для 
оптимизации процесса шлакообразования при нагреве шихты в 
домнице. В качестве кальцийсодержащего вещества, потенциально 
доступного древним металлургам, был выбран мел Са(СО)3. Как 
известно, в зоне высоких температур (900–1000 С) мел разлагается 
на углекислый газ СО2 и негашеную известь СаО. Наличие оксида 
кальция СаО в составе шихты было необходимо для понижения 
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температуры шлакообразования и последующего улучшения про-
цесса отделения металлического железа от шлака. Исходя из совре-
менных представлений о составе шлака для доменной плавки, для 
обеспечения минимальной температуры плавки, расчетное количе-
ство СаСО3 составляло 24 % от общей массы руды. Мел смешивался 
с измельченной рудой. Топливом послужил древесный уголь лист-
венных пород промышленного пиролиза. Печь глинобитная, бес-
каркасная, шахтного типа. Высота печи 100 см, внутренний диаметр 
основания 50 см. В передней части печи имеется отверстие, которое 
служит для выемки продуктов металлургического процесса. Перед 
прогревом печи отверстие закладывалось кирпичом и глиной. Так-
же в этом отверстии была смонтирована фурма. В качестве устрой-
ства для подачи воздуха использовались кузнечные меха двухка-
мерного типа.  

Процесс проводили следующим образом. Холодная печь прогре-
валась дровами в течение 1,5 ч. После прогрева вся шахта печи за-
полнялась древесным углем. По мере прогорания угля происходила 
загрузка шихтовых материалов, чередующаяся с загрузкой топлива 
каждые 5–7 мин. Таким образом, было обеспечено заполнение печи 
топливом и шихтой. Один металлургический цикл в такой домнице, 
как правило, длится 6–7 ч, за это время перерабатывается 20 кг 
шихтовых материалов и около 60 кг древесного угля.  

Во время проведения первой экспериментальной плавки возник 
ряд проблем, из-за которых, вероятно, удалось получить лишь не-
значительное количество металлического железа (~10 г). Металл, 
полученный экспериментальным путем, представлял собой сфери-
ческие капли диаметром 1–5 мм. Полученного метала было доста-
точно для проведения спектрального анализа с целью определения 
химического состава. Внешний вид полученного металла приведен 
на рисунке 1. 

Низкая жидкотекучесть шлака в комплексе с малым внутренним 
диаметром фурмы стали причиной периодической остановки про-
цесса из-за перекрывания устья фурмы затвердевшим шлаком. При 
этом даже кратковременное прекращение дутья могло вызывать 
общее падение температуры внутри печи и, как следствие, затвер-
девание шлака в стволе шахты с последующим ухудшением га-
зопроницаемости. Было замечено, что часть шихты пылевидной 
фракции сдувало дымовыми газами при загрузке в печь. 
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Рисунок 1 – Конкреции металлического железа в шлаке  
(зоны их образования обведены кругом) 

 
Предположили, что основные причины низкой эффективности 

процесса следующие: 
1. Малый диаметр фурмы, через которую подается воздух (внут-

ренний диаметр 20–25 мм).  
2. Недостаточная жидкотекучесть шлака, вероятно, из-за относи-

тельно низкой температуры процесса. 
3. Низкая газопроницаемость ствола шахты печи, заполненной 

шихтой и топливом из-за слишком мелкой фракции руды. 
4. Большой внутренний диаметр основания домницы. Одна фур-

ма не обеспечивает подачу необходимого количества воздуха для 
создания восстановительной среды во всем объеме печи с диамет-
ром основания 50 см. Условия для восстановления оксидов железа, 
содержащихся в руде, обеспечиваются только в передней части пе-
чи (над фурмой), в то время как объем печи, прилежащий к задней 
стенке, фактически не участвует в восстановительном процессе. 

При проведении последующих экспериментов скорректирована 
технология плавки с учетом вышеизложенного. Применена техно-
логия получения агломерата, в частности, в качестве связующего 
вещества использована пищевая мука растительного происхожде-
ния. Мелко измельченные шихтовые материалы смешивались с пи-
щевой мукой и водой, получившаяся тестообразная масса после за-
твердевания дробилась на куски фракцией 10–15 мм. Таким обра-
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зом, была увеличена газопроницаемость слоя шихты. Мука, попадая 
в зону высоких температур, выгорала, обеспечивая наличие боль-
шого количества пор в каждом куске. В состав шихты было добав-
лено также 20 % окалины, образовавшейся при ручной кузнечной 
обработке низкоуглеродистой конструкционной стали. Известно, 
что фрагменты окалины восстанавливаются до металлического же-
леза с меньшими затратами топливно-энергетических ресурсов, чем 
оксиды железа в составе бурого железняка, и могут послужить цен-
трами концентрации капель металла для образования крицы боль-
шего размера. Кроме того, был уменьшен диаметр основания печи, 
что позволило эффективно использовать весь объем домницы, при-
меняя одну фурму для подачи воздуха. 

Также дополнительно были созданы условия для формирования 
крицы в основании домницы. Сферические капли металла, образо-
вавшиеся в шлаке в этих условиях, вероятно, не обладают доста-
точной текучестью, для того чтобы свободно стекать в основание 
печи и соединяться в более крупные образования – крицы. Для со-
здания «шлаковой ванны» необходимо было уменьшить теплопоте-
ри от основания печи в окружающую среду. Возможные способы 
снижения теплопотерь включают увеличение толщины и снижение 
коэффициента теплопроводности ограждающей конструкции; со-
здание полусферического профиля основания домницы и располо-
жение фурмы выше уровня «шлаковой ванны» с небольшим укло-
ном вниз. Претерпела изменение также конструкция фурмы – внут-
ренний диаметр фурмы был увеличен до 50 мм, а снабжение фурмы 
«козырьком» обеспечило стекание шлака по фурме без перекрытия 
потока воздуха. В ходе эксперимента удалось получить слитки ме-
талла размером 25–30 мм. Внешний вид полученных слитков ме-
талла приведен на рисунке 2, б. По форме, размеру, наличию пор и 
внешнему виду они сопоставимы со слитками, добытыми и иссле-
дованными М.Ф. Гуриным, в процессе его археологических иссле-
дований Белорусского Поднепровья [2] (рисунок 2, а). 

Результаты исследования химического состава металла, полу-
ченного экспериментальным путем, приведены в таблице 2. В каче-
стве образцов для сравнения приведены данные по исследованию 
химического состава конкреций, обнаруженных в древнем метал-
лургическом шлаке в районе озера Селява и в Налибокской Рудне. 
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Рисунок 2 – Внешний вид полученных слитков:  
а – крицы из селища Тайманово, исследованные М.Ф. Гуриным;  

б – слитки, полученные во время второго эксперимента 
 

Таблица 2 – Химический состав исследованных 
железоуглеродистых сплавов, % 
 

Химический 
элемент 

Экспериментальные образцы Археологические 
образцы 

Плавка 
№ 1 Плавка № 2 Плавка № 3 Образец 

«Нали-
бокская 
рудня» 

Образец 
«Озеро 
Селява» Образец  

№ 1 
Образец  

№ 2 
Образец  

№ 3 
Образец  

№ 4 
Образец  

№ 5 
Образец  

№ 6 
C 3,3–3,5 0,852 0,762 1,639 1,968 0,301 1,800 0,144 

Si 0,035 0,012 <0,001 0,016 0,013 0,046 0,488 0,145 

Mn 0,259 0,001 <0,001 <0,001 <0,001 0,001 0,137 0,01 

P 0,228 2,090 2,743 1,291 1,341 0,899 3,363 1,499 

S 0,010 0,216 0,048 0,142 0,136 0,092 0,088 0,075 
 
Анализ представленных в таблице данных показывает, что хи-

мический состав образца, полученного в результате плавки № 1, не 
коррелирует с данными химического анализа образцов, полученных 
в других плавках и археологических образцах, прежде всего по со-
держанию углерода и фосфора. Высокое содержание фосфора в по-
лученном металле связано с большой концентрацией фосфора в ис-
ходной руде (см. таблицу 1). Разница фосфора в разных образцах, 
полученных во время одного эксперимента, вероятно, свидетель-
ствует о неравномерном распределении примесей по объему крицы, 
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что также подтверждается исследованиями М.Ф. Гурина [2]. Разни-
ца по содержанию углерода в образцах, полученных во время одной 
плавки, вероятно, обусловлена неравномерностью процесса цемен-
тации поверхности слитков. 

Данные слитки, полученные в домнице (рисунок 3), не являются 
крицами в общепринятом понимании этого определения. Однако, 
существенное увеличение массы и размеров металлических слит-
ков, полученных в результате повторного эксперимента, свидетель-
ствует о создании условий для эффективного восстановления окси-
дов железа, содержащихся в болотной руде, до металлического же-
леза и последующего формирования крицы в нижней части печи. 
Вероятно, если увеличить в 2–3 раза количество шихтовых матери-
алов, пропорционально повысив количество топлива и продолжи-
тельность металлургического процесса, то результатом будет крица 
массой 1,2–1,8 кг. Также следует учитывать, что используемая в 
описанных экспериментах руда содержала только 21,9 % железа. 
Использование в аналогичных экспериментах более богатых желе-
зом руд, вероятно, увеличат количество получаемого железа. 

Таким образом, исходя из сравнения результатов первого и вто-
рого экспериментов, можно сделать следующие выводы: 

1. Форма, размеры и конструктивные особенности плавильного 
приспособления для производства железа из болотной руды долж-
ны соответствовать одновременно двум параметрам: возможность 
эффективного осуществления процесса восстановления оксидов 
железа, содержащихся в болотной руде и обеспечение условий, не-
обходимых для формирования крицы из отдельных небольших 
слитков металла. 

2. Технология обогащения руды, а также подготовка других 
шихтовых материалов к плавке и технология непосредственно ме-
таллургического процесса, должны строго соответствовать свой-
ствам используемого сырья. Вероятно, имел место комплексный 
подход к процессу подготовки руды к плавке. Кроме промывки, 
сушки и прокаливания руды на костре, вероятно, применяли обога-
щение руды отходами кузнечного производства (окалина); введение 
в состав шихты кальцийсодержащих веществ с целью понижения 
температуры жидкотекучести шлака и агломерацию шихтовых ма-
териалов. 

 



 193 

 
 

а – внешний вид домницы для второго эксперимента; б – сушка печи  
перед эксплуатацией; в – домница с установленной фурмой; г – выемка  

продуктов металлургического процесса 
 

Рисунок 3 – Реконструкция сыродутной печи (домницы)  
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Part 2 of the collection presents materials in the field of materials science and metal 

science in metallurgy and mechanical engineering. 
The issues of improving the properties of parts and structures, improving their quali-

ty, creating new materials are considered, the main directions of modernizing technolo-
gies and equipment are determined. 

The results of theoretical studies are used in the conditions of metallurgical and ma-
chine-building enterprises of the republic. 

Designed for engineering and technical and scientific workers, teachers, graduate 
students, undergraduates and university students of the relevant profile. 

 
В части 2 сборника представлены материалы в области материаловедения и ме-

талловедения в металлургии и машиностроении.  
Рассмотрены вопросы улучшения свойств деталей и конструкций, повышения 

их качества, создания новых материалов, определены основные направления мо-
дернизации технологий и оборудования. 

Результаты теоретических исследований используются в условиях металлурги-
ческих и машиностроительных предприятий республики. 

Предназначен для инженерно-технических и научных работников, преподава-
телей, аспирантов, магистрантов и студентов вузов соответствующего профиля. 
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