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РЕФЕРАТ 

На 78 с., 27 рисунков, 10 таблиц. 
КЛЮЧЕВЫЕ СЛОВА: ИНТЕРМЕТАЛЛИД, ДИАГРАММА СОСТОЯ-

НИЯ FE-AL, ЖЕЛЕЗОАЛЮМИНИЕВЫЕ СПЛАВЫ, ЖАРОСТОЙКОСТЬ, 
УПОРЯДОЧЕННЫЙ ТВЁРДЫЙ РАСТВОР, АРГОНОДУГОВАЯ 
НАПЛАВКА, КОРРОЗИОННАЯ СТОЙОКСТЬ, ДВОЙНАЯ ПОДАЧА СВА-
РОЧНОЙ ПРОВОЛОКИ. 

Тема выпускной квалификационной работы: «Аргонодуговая наплавка 
интерметаллида Fe3Al с подачей разнородных проволок на основе Fe и Al». 

Данная работа посвящена разработке технологии получения сплава на 
основе интерметаллида Fe3Al в процессе автоматической аргонодуговой 
наплавки с одновременной подачей в зону горения электрической дуги двух 
разнородных сварочных проволок сплошного сечения.  

В теоретической части текущей работы проанализированы виды взаимо-
действия Fe и Al между собой. Подробно проанализирована бинарная диа-
грамма состояния Fe-Al. Проведён анализ физико-химических свойств интер-
металлических фаз системы Fe-Al, где основное внимание отведено свойствам 
фазы Fe3Al, поскольку данная интерметаллическая фаза обладает наиболее 
привлекательными эксплуатационными характеристиками. Проанализиро-
вано влияние основных, практически применяемых, легирующих элементов 
на свойства интерметаллида Fe3Al. 

В экспериментальной части текущей работы была определена и обосно-
вана методика проведения эксперимента; было определено и кратко описано 
используемое для постановки эксперимента оборудование; были определены 
ориентировочные режимы осуществления наплавки. Результатом постановки 
экспериментов было успешное получение многослойной наплавки, дальней-
ший рентгенофазовый анализ которой подтвердил наличие необходимой ин-
терметаллической фазы Fe3Al в ней. 

В качестве дальнейшего развития текущей работы планируется выращи-
вание какой-либо конструкции методом послойной наплавки по заданной тра-
ектории, а также получение сплавов другого химического состава.



ABSTRACT 

At 78 p., 27 pictures, 10 tables. 

KEYWORDS: INTERMETALLIDE, FE-AL STATUS DIAGRAM, IRON-

ALUMINUM ALLOYS, FIRE RESISTANCE, ORDERED SOLID SOLUTION, 

ARGON-ARC SURFACING, CORROSION RESISTANCE, DOUBLE WIRE 

FEEDING. 

The topic of the final qualification work: "The gas tungsten arc deposition of 

the Fe3Al intermetallic by use of dissimilar wires based on Fe and Al." 

This work is devoted to the development of a technology for producing an 

alloy based on Fe3Al intermetallic in the process of automatic gas tungsten arc dep-

osition with the simultaneous feeding of two dissimilar solid-section welding wires 

into the weld bead. 

In the theoretical part of the current work, it have been analyzed the types of 

interaction between Fe and Al. The binary state diagram of Fe-Al has been analyzed 

in detail. The analysis of the physicochemical properties of the intermetallic phases 

of the Fe-Al system has been undertaken, where the main attention is paid to the 

properties of the Fe3Al phase, since this intermetallic phase has the most attractive 

performance characteristics. The influence of the main, practically used, alloying 

elements on the properties of the Fe3Al intermetallic has been analyzed. 

In the experimental part of the current work, the experimental technique has 

been developed; the equipment used to set up the experiment has been identified and 

briefly described; technology parameters have been developed. As a result, the mul-

tilayer deposit was built, following x-ray phase analysis confirmed the presence of 

the intermetallic phase Fe3Al in the deposit. 

As an approach for development of the current work, it is planned to build any 

structure by the method of layer-by-layer deposition along the assigned trajectory, 

as well as to obtain the alloys of a different chemical composition. 
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ВВЕДЕНИЕ 

 

Железо (Fe), алюминий (Al) и сплавы на их основе – уже классические 

металлы, давно используемые человечеством. Данные металлы являются са-

мыми распространёнными в земной коре. Кларк алюминия составляет около 

7,45%, а железа – около 4,2%. Исходя из этого, применение этих металлов бу-

дет актуально ещё достаточно длительное время. Железо существенно отли-

чается от алюминия по своим физико-химическим свойствам. Благодаря этому 

возможно существование множества групп материалов, имеющих оптималь-

ное сочетание свойств данной пары металлов и их сплавов. Примерами таких 

групп материалов являются, прежде всего, композиционные материалы с алю-

миниевой матрицей и волокнами из стали и биметаллы со стальной основой и 

алюминиевым покрытием, а также сплавы на основе интерметаллических фаз 

системы Fe-Al. 

Железоалюминиевые сплавы являются интересным модельным матери-

алом, так как они склонны к образованию упорядоченных сверхструктур в 

определённых температурно-концентрационных областях [1], а также потому, 

что могут сочетать в себе высокие эксплуатационные свойства, такие как: 

прочность, твёрдость, жаростойкость, стойкость к абразивному изнашиванию, 

стойкость в агрессивных средах, содержащих серу, хлор, углерод и др. В дан-

ной работе основным объектом исследования являются сплавы на основе ин-

терметаллида Fe3Al. 

Исследования структуры и свойств сплавов на основе интерметаллида 

Fe3Al ведутся более 50 лет [2]. В соответствии с общепринятой классифика-

цией, сплав Fe3Al относят к интерметаллидам [3], в частности, к соединениям 

Курнакова – упорядоченным сверхструктурам [4]. Интерметаллид Fe3Al имеет 

стехиометрический состав 75% Fe - 25% Al (ат.) и структуру, упорядоченную 

по типу D03 в равновесном состоянии при комнатной температуре. Под спла-

вами на основе интерметаллида Fe3Al следует понимать сплавы системы Fe-
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Al с D03 упорядоченной структурой, по составу близкие к стехиометрическому 

(25% ат. Al) [2]. 

Сплавы на основе интерметаллида Fe3Al являются одними из наиболее 

применяемых в промышленности сплавов системы Fe-Al. Например, данные 

сплавы применяются в качестве материала для изготовления лопаток газовых 

турбин авиадвигателей и производства дисков регенераторов автомобильных 

газотурбинных систем; как заменители нержавеющей стали в системе выхлопа 

[5, 6]; в качестве магнитострикционного материала в сердечниках магнитоме-

ханических преобразователей ультразвуковой техники [7]; для изготовления 

деталей печей, горнодобывающего оборудования и др. Также встречаются 

упоминания о том, что такие сплавы образуют класс относительно лёгких кон-

струкционных недорогостоящих материалов, предназначенных для работы 

при температурах до 680 °С [8].  

Помимо упомянутого, также имеются данные о том, что сплавы на ос-

нове интерметаллида Fe3Al обладают привлекательными характеристиками, 

такими как: хорошая стойкость к окислению, высокая стойкость к действию 

карбонизирующих или серо- и хлорсодержащих сред, жаропрочность, лёгкий 

вес и преимущество в стоимости по сравнению с обычными высокотемпера-

турными материалами [13]. Применение таких сплавов позволит повысить 

срок службы различных элементов механизмов, работающих в условиях по-

вышенного износа, сократить расход дорогостоящих и дефицитных материа-

лов, расширить номенклатуру выпускаемых изделий, а также снизить их массу 

и себестоимость. 

В связи с привлекательностью практического применения сплавов си-

стемы Fe-Al целью работы является получение опытного образца наплавки, 

являющейся сплавом на основе интерметаллида Fe3Al, особенностью которой 

является одновременная подача в зону горения электрической дуги двух раз-

нородных проволок на основе железа и алюминия, а также последующий ана-

лиз полученного образца наплавки.  
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1 ТЕОРИТИЧЕСКАЯ ЧАСТЬ 

 

1.1 Общая характеристика железа 

 
Железо – элемент 8-ой группы четвёртого периода периодической си-

стемы химических элементов Д. И. Менделеева с атомным номером 26. Один 

из самых распространённых в земной коре металлов: занимает 4-ое место. 

Простое вещество железо – ковкий металл серебристо-белого цвета с вы-

сокой химической реакционной способностью: железо быстро корродирует 

при высоких температурах или при высокой влажности на воздухе. В чистом 

кислороде железо горит, а в мелкодисперсном состоянии самовозгорается и на 

воздухе. Железо является переходным металлом с незаполненной d-оболочкой 

Электронная конфигурация: [Ar] 3d6 4s2. Имеет степени окисления: 3+, 2+, 0, 

реже 6+. 

Температура плавления железа 1539 °С (±5 °С) [14]. 

Следует уточнить, обычно железо (как и любой другой металл) никогда 

не бывает абсолютно чистым – оно всегда содержит примеси. Поэтому далее 

речь пойдёт о железе технической чистоты (содержание железа примерно 99,8 

– 99,9 %), если не уточняется другое. В основном в производстве применяется 

железо технической чистоты. 

В металловедении модификациями железа считаются α-железо устойчи-

вое от абсолютного нуля до 911 °С с объёмоцентрированной кубической 

(ОЦК) решёткой, γ-железо устойчивое от 911 до 1392 °С с гранецентрирован-

ной кубической (ГЦК) решёткой, и высокотемпературная модификация δ-же-

леза устойчивая от 1392 до 1539 °С имеющая структуру, аналогичную струк-

туре α-железа. Объяснение этому следует искать в определённом изменении 

величины свободной энергии в зависимости от температуры. Свободная энер-

гия α-железа (Feα) меньше свободной энергии γ-железа (Feγ) при температурах 

ниже 911 °С и выше 1392 °С. В интервале 911–1392 °С меньшей свободной 
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энергией обладает гранецентрированная упаковка атомов железа. Вот почему 

при нагреве при 911 °С происходит α → γ-превращение, а при 1392 °С γ → δ-

превращение. Высокотемпературная модификация α-железа не представляет 

собой новой аллотропической формы. Следует отметить, что вполне допу-

стимо применение и округлённых значений температур 910, 1400, 1535 °С, со-

ответственно [14, 15]. 

Основные механические свойства железа характеризуются величинами, 

приведёнными в таблице 1.1, где I – техническое железо; II – железо прямого 

восстановления; III – сверхчистое железо. 

 

Таблица 1.1 - Механические свойства различных категорий чистоты железа 

Наименование I II III 

Предел прочности при растяжении σв, МПа 250 200 50 

Предел текучести при растяжении σт, МПа 120 100 25 

Удлинение δ, % 50 60 70 

Сужение ψ, % 85 90 ~100 

Твёрдость НВ 80 70 60 

Составлена по: [14]. 

 

Значения могут изменяться в некоторых пределах, так как на свойства 

железа влияет ряд факторов (например, таких как: увеличение размеров зёрен 

понижает твёрдость и др.). 

При 768 °С железо испытывает магнитное превращение; выше 768 °С 

железо теряет свои магнитные свойства. 

Взаимодействие α(δ)-железа и γ-железа с другими элементами периоди-

ческой системы химических элементов представлено на рисунке 1.1а, б. Ос-
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новное различие во взаимодействии заключается в том, что α(δ)-железо обра-

зует непрерывные твёрдые растворы только с двумя (V и Cr), а γ-железо с се-

мью (Mn, Co, Ni, Rh, Pd, Ir, Pt) изоморфными элементами [15]. 

Следует отметить, что сплавы на основе железа особенно склонны к об-

разованию интерметаллических соединений из твёрдых или жидких раство-

ров, поскольку их электронная структура с незаполненной d-электронной обо-

лочкой благоприятная для образования соединений с металлическим типом 

связи [16]. 

 

 
Рисунок 1.1а. Взаимодействие α(δ)-железа с элементами периодической системы: 1, 2, 3, 4 
– элементы, образующие соответственно непрерывные твёрдые растворы, ограниченные 

твёрдые растворы, соединения, эвтектические смеси; 5 – невзаимодействующие элементы 
[15] 
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Рисунок 1.1б. Взаимодействие γ-железа с элементами периодической системы: 1, 2, 3, 4 – 

элементы, образующие соответственно непрерывные твёрдые растворы, ограниченные 
твёрдые растворы, соединения, эвтектические смеси; 5 – невзаимодействующие элементы 

[15] 
 

1.2 Общая характеристика алюминия 

 

Алюминий – элемент 13-й группы, третьего периода периодической таб-

лицы химических элементов Д. И. Менделеева с атомным номером 13. Отно-

сится к группе лёгких металлов (плотность менее 3 г/см3). Наиболее распро-

странённый металл и третий по распространённости химический элемент в 

земной коре (после кислорода и кремния). 

Простое вещество алюминий – лёгкий парамагнитный металл серебри-

сто-белого цвета, легко поддающийся формовке, литью, механической обра-

ботке. Электронная конфигурация: [Ne] 3s2 3p1. Степени окисления: 0, 3+, 

реже 1+, 2+. 

Наиболее характерные свойства чистого алюминия – небольшая плот-

ность (γ = 2,7 г/см3) и низкая температура плавления (660 °С). По сравнению с 

железом, у которого γ = 7,8 г/см3, а Tпл = 1539 °С, алюминий имеет почти в три 
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раза более низкую плотность, вследствие чего алюминий и его сплавы широко 

применяют там, где малая плотность и большая удельная прочность (σв/γ) 

имеют важное значение [14]. 

Алюминий кристаллизуется в гранецентрированной (ГЦК) решётке. Он 

не имеет аллотропических модификаций, обладает высокой теплопроводно-

стью, электропроводностью и очень высокой скрытой теплотой плавления. 

Алюминий в обычных условиях не образует непрерывных твёрдых растворов 

ни с одним элементом (рисунок 1.2). 

Как и в случае с железом, абсолютно свободного от примесей алюминия 

получить невозможно, поэтому существует маркировка алюминия разной чи-

стоты, которая частично приведена в таблице 1.2. Из таблицы следует, что ос-

новные (постоянные) примеси, загрязняющие алюминий, это железо и крем-

ний. 

 

 
Рисунок 1.2. Взаимодействие алюминия с элементами периодической системы: 1, 2, 3, 4 – 

элементы, образующие соответственно непрерывные твёрдые растворы, ограниченные 
твёрдые растворы, соединения, эвтектические смеси; 5 – невзаимодействующие элементы; 

6 – неизученные элементы [15] 
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Высокая пластичность позволяет производить из алюминия глубокую 

штамповку, прокатку до тонкой толщины (например, алюминиевая фольга и 

др.). Применять же алюминий как конструкционный материал из-за низкой 

прочности нецелесообразно, однако упомянутые его свойства – высокая пла-

стичность, коррозионная стойкость (за счёт образования оксидной плёнки, 

приблизительно толщиной от 5 до 100 нм) и электропроводность (65% от 

меди) – позволяют эффективно его использовать для других целей.  

 

Таблица 1.2 - Марки первичного алюминия [17] 

Марка 
алюминия 

Al, % 
(не ме-

нее) 

Химический состав 
примеси, % (не более) Марка 

алюминия 

Al, % 
(не ме-

нее) 

Химический состав 
примеси, % (не бо-

лее) 

Fe Si всего Fe Si всего 

Особой чистоты (по ГОСТ 11069-74) Технической чистоты 

А999 99,999 - - 0,001 А85 99,85 0,08 0,06 0,15 

Марка 
алюминия 

Al, % 
(не ме-

нее) 

Химический состав 
примеси, % (не более) Марка 

алюминия 

Al, % 
(не ме-

нее) 

Химический состав 
примеси, % (не бо-

лее) 

Fe Si всего Fe Si всего 

Высокой чистоты А8 99,8 0,12 0,10 0,20 

А995 99,995 0,0015 0,0015 0,005 А7 99,7 0,16 0,15 0,30 

А99 99,99 0,003 0,003 0,010 А6 99,6 0,25 0,18 0,40 

А97 99,97 0,015 0,015 0,030 А5 99,5 0,30 0,25 0,50 

А95 99,95 0,025 0,020 0,050 А0 99,0 Si+Fe 0,95 1,0 
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Основные механические свойства алюминия характеризуются величи-

нами, приведёнными в таблице 1.3, где I – технический алюминий, II – алюми-

ний высокой чистоты, III – алюминий особой чистоты. 

 
Таблица 1.3 - Механические свойства различных категорий чистоты алюминия 

Наименование I II III 

Предел прочности при растяжении σв, МПа 60-80 58 50 

Предел текучести при растяжении σт, МПа - 20 - 

Удлинение δ, % 20 40 45 

Сужение ψ, % - 85 - 

Твёрдость НВ 30 25 15 

Составлена по: [14]. 

 

Важно учитывать, что алюминий, по сравнению, например, с малоугле-

родистой и аустенитной сталями, имеет более высокую (в 5-8 раз) теплопро-

водность и почти вдвое меньшую объёмную теплоёмкость, что существенно 

определяет эффективность нагрева и плавления местными источниками тепла 

в зависимости от параметров режима. К тому же следует учитывать, что зна-

чение коэффициента теплопроводности для железа, углеродистых и низколе-

гированных сталей с увеличением температуры уменьшается, а для нержаве-

ющих сталей аустенитного класса – повышается. Значения коэффициентов 

теплопроводности алюминиевых марок только повышаются, но более резко 

отличаются одно от другого. Легирование алюминия марганцем, магнием, ме-

дью и другими элементами вызывает снижение значений коэффициентов теп-

лопроводности. Некоторые зависимости коэффициента теплопроводности 

алюминиевых сплавов и сталей представлены на рисунке 1.3 [15]. 
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Рисунок 1.3. Зависимость коэффициента теплопроводности некоторых алюминиевых 

сплавов и сталей от температуры [15] 
 

1.3 Диаграмма состояния Fe-Al 

 

Диаграмме состояния Fe-Al посвящено большое количество исследова-

ний. Обстоятельные исследования приведены в работах [18, 19]. Преимуще-

ственно результаты исследований различных работ согласуются между собой. 

В литературе [20, 21, 22] отмечается, что возможность образования ме-

таллической связи между частицами соединяемых металлов определяется 

строением их атомов, типами и параметрами их кристаллических решёток, и 

некоторыми другими факторами, определяющими химическое сродство 

между соединяемыми металлами. Наиболее лёгкое образование связей метал-

лов и сплавов происходит в случае, когда в их состав входят элементы, обла-

дающие неограниченной взаимной растворимостью как в жидком, так и в 

твёрдом состояниях, т.е. образующие непрерывный ряд твёрдых растворов 

[23]. 
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Для неограниченной взаимной растворимости металлов необходимо вы-

полнение следующих основных условий [14, 24, 25]: один и тот же тип кри-

сталлической решётки соединяемых металлов; максимально возможное при-

ближение параметров кристаллических решёток; соответствующее отражение 

углов разориентировки решёток фаз относительно поверхности раздела. 

Взяв за основной металл железо в работах [26, 27, 28] отмечается, что 

различие атомных диаметров не более чем на 15–16 % является одним из важ-

нейших условий образования твёрдых растворов, так как в этом случае кри-

сталлическая решётка железа имеет предельную деформацию. В случае диф-

фузии в железо элементов, у которых различие атомных диаметров превышает 

данные значения, искажения превышают максимально допустимые, что при-

водит к деформациям, которые обуславливают разрыв атомных связей, а след-

ствие, и разрушение твёрдого тела. Так в упомянутых работах, при анализе 

системы Fe-Al отмечается, что различие в параметрах кристаллической ре-

шётки алюминия и α-железа составляет около 22%, между тем как для алюми-

ния и γ-железа – примерно 12%. Кроме того, при взаимодействии алюминия с 

γ-железом в условиях повышенных температур оба металла обладают одина-

ковым типом кристаллической решётки, что наталкивает на мысль об увели-

чении силы химической связи. 

Диаграмма состояния Fe-Al представлена на рисунке 1.4. Ранее сказан-

ное объясняет отсутствие неограниченной растворимости, а также наличие 

множества интерметаллических соединений. При первичном анализе диа-

граммы видно: что в равновесных условиях алюминий с железом образуют 

твёрдые растворы, интерметаллические соединения и эвтектику.  

Рассмотрим отдельные области диаграммы состояния Fe-Al (рисунок 

1.4) более подробно. 
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Рисунок 1.4. Диаграмма состояния системы железо алюминий [18] 

 

Со стороны Fe имеет место значительная по протяжённости область 

твёрдых растворов Al в Fe с ОЦК решёткой – (αFe). Область твёрдых раство-

ров на основе Fe с ГЦК решёткой – (γFe) является замкнутой с максимальной 

растворимостью Al равной 1,285 % (ат.) [0,623 % (по массе)] при температуре 

1150 °С, а для двух фазной области (γFe) + (αFe) при той же температуре, кон-

центрация Al равна 1,95 % (ат.) [0,95 % (по массе)].  
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Со стороны Al имеется лишь весьма малая область растворимости же-

леза в алюминии. В работе [19] принято, что она составляет около 0,03 % (ат.) 

[0,062 % (по массе)] Fe при эвтектической температуре 652 °С. Из этого сле-

дует, что растворимость алюминия в железе примерно в 600 раз выше и со-

ставляет около 32 %. 

Сосредоточим внимание на средней области диаграммы. Область твёр-

дого раствора на основе Fe с ОЦК решёткой – (αFe) интересна тем, что в ней 

наблюдаются различные типы упорядочения. Так, высокотемпературное со-

стояние упорядочивающегося сплава Fe3Al представляет собой твёрдый рас-

твор Al в (αFe), в котором атомы компонентов случайным образом распреде-

лены по узлам кристаллической решётки (решётка типа А2) [2]. При движении 

сверху вниз по температурной шкале диаграммы в области твёрдого раствора 

(αFe) наблюдается переход, в результате которого кристаллическая решётка 

неупорядоченного твёрдого раствора разбивается на несколько подрешёток, 

т.е. происходит первичное упорядочение по типу CsCl (B2), и рассматривается 

как образование фаз α2 или α′2 (соединения FeAl). Существует две основных 

точки зрения механизма образования данной фазы. В первой считается, что 

образование фазы α2 (FeAl) является результатом реакции упорядочения вто-

рого порядка неупорядоченного твёрдого раствора на основе (αFe). Поэтому 

области существования (αFe) и α2 разделяют одной линией. Вторая точка зре-

ния подразумевает, что фаза α2 образуется непосредственно из расплава по пе-

ритектической реакции Ж + (αFe) ↔ α2(FeAl), протекающей при 1310 °С. По-

этому, также имеется штрихпунктирная линия [18]. В свою очередь упорядо-

ченная фаза α2 может существовать в двух модификациях α2 (ВТ) – высоко-

температурной и α2 (НТ) – низкотемпературной. Данное превращение α2 (ВТ) 

↔ α2 (НТ) связывают с упорядочением вакансий в решётке типа CsCl [19]. Вы-

сокотемпературная модификация α2 (ВТ) при понижении температуры может 

претерпевать вторичное упорядочение α2 (ВТ) → α′2 (ВТ) по типу CsCl → 
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CsCl′, которое предположительно связывается с изменением типа дальнего по-

рядка [19].  

По устаревшим представлениям [18] считается, что упорядоченные 

твёрдые растворы являются промежуточными фазами между химическим со-

единением и твёрдыми растворами. При полном упорядочении эти фазы напо-

минают химические соединения, так как у них имеется определённое число 

атомов, которые можно выразить соответствующей формулой. 

Более современные исследования и результаты их анализа дополнили 

представления об упорядоченных структурах. Упорядоченные структуры 

представляют собой твёрдые растворы, в которых атомы растворителя и рас-

творенного элемента не статически распределены по узлам кристаллической 

решётки [2]. 

В области соответствующей образованию твёрдых растворов на основе 

Fe с ОЦК решёткой – (αFe), начиная с температуры равной 552 °С происходит 

фазовый переход α′2 → α1, образуется фаза Fe3Al. Она имеет кристаллическую 

решётку типа D03 (BiF3), производную от ОЦК решётки Fe, и достаточно ши-

рокую область гомогенности, которая расширяется с понижением темпера-

туры. Образование Fe3Al при температуре 552 °С происходит по вырожден-

ному перитектоидному превращению (αFe) + α′2 = Fe3Al с концентрацией фазы 

α′2 – 26,8 % (ат.) Al [19]. Отмечается, что образованию фазы Fe3Al благопри-

ятствует медленное охлаждение. Мнение о природе фазового перехода α′2 (В2) 

→ α1 (D03) различно. В работе [29] отмечается, что это превращение является 

фазовым переходом второго рода. По иной точке зрения [30], данное превра-

щение является фазовым переходом первого рода. 

Области К1 и К2, примыкающие к области существования соединения 

Fe3Al являются областями своеобразного расслаивания твёрдого раствора, так 

называемое К-состояние, которое наблюдается при температуре ниже 400 °С 

[19]. В работах [31, 32] отмечается, что данные области имеют ближний поря-

док. 
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Фазы, существующие в области 50 – 100 % (ат.) Al, для текущей работы 

особого интереса не представляют, и, поэтому их аналогичное подробное рас-

смотрение не требуется. 

Железо в данной системе всегда находится в виде химических соедине-

ний. Это является одним из основных фактором, определяющим получаемые 

свойства соединений данной системы. Помимо этого, особенности строения и 

параметры кристаллической решётки, также во многом предопределяют меха-

нические и эксплуатационные свойства соединений системы Fe-Al. 

Подытоживая, сплавы системы Fe-Al, в зависимости от концентрации и 

температуры, могут иметь неупорядоченную структуру А2, структуру упоря-

доченную по типу В2 (FeAl) или структуру упорядоченную по типу D03 

(Fe3Al). 

Для лучшего понимания и представления структур А2, В2, D03 рассмот-

рим их чуть более подробно опираясь на данные [2]. Схематичное изображе-

ние структур представлены на рисунке 1.5. Решётка А2 представляет собой 

неупорядоченный твёрдый раствор Fe-Al, в котором атомы Al хаотично рас-

пределены по узлам кристаллической решётки. Сверхструктуры В2 и D03 об-

разуются на базе решётки ОЦК железа. Решётка В2 – упорядоченный твёрдый 

раствор с ОЦК решёткой, в которой атомы Al находятся в центре каждой 

ячейки. Решётка D03 – упорядоченный твёрдый раствор, в котором атомы Al 

находятся в центре ячейки через одну. 
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Рисунок 1.5. Схемы структур в зависимости от типа упорядочения: а – неупорядоченная 
А2; б – решётка упорядоченная по типу В2; в – решётка упорядоченная по типу D03 [2] 

 

Элементарная ячейка типа D03 может быть представлена как результат 

разбиения базовой ОЦК решётки на четыре ГЦК подрешётки с удвоенным от-

носительно базы периодом [1, 33, 34]. Состояние полного упорядочения Fe3Al 

является состояние, при котором атомы Al занимают только одну из четырёх 

подрешёток, а атомы Fe – три других подрешётки. Связь сверхструктуры В2 и 

D03 не беспричинна, она обусловлена двух стадийным характером установле-

ния дальнего порядка по типу D03, а также сосуществованием этих сверхструк-

тур в близких температурно-концентрационных областях.  

 

1.4 Свойства интерметаллических фаз системы Fe-Al 

 

Знание физических свойств интерметаллических соединений весьма 

важно, так как они определяют характер взаимодействия алюминия с железом, 

а следовательно, прочность, теплопроводность, электропроводность, коррози-

онную стойкость сплава на их основе в целом. Кроме того, свойства сплава 

зависят от состава, величины, формы и характера расположения интерметал-

лических соединений. Общим недостатком интерметаллических соединений 
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является их хрупкость при комнатной температуре. Хрупкость этих соедине-

ний объясняется их сложным кристаллическим строением и другими факто-

рами [35]. Несмотря на хрупкость при низких температурах, при высоких тем-

пературах интерметаллические соединения в какой-то мере становятся пла-

стичными. Следует отметить, что сведения о свойствах интерметаллических 

соединений системы не многочисленны, вероятно, в связи с значительными 

экспериментальными трудностями их получения и дальнейшего испытания, в 

первую очередь из-за высокой хрупкости. Пояснение: в рамках текущей ра-

боты основное внимание уделено свойствам сплава на основе интерметаллида 

Fe3Al. 

Сплавы на основе интерметаллида Fe3Al согласно [36] характеризуются 

высокой концентрацией структурных вакансий, содержат атомы внедрения – 

углерода и атомы замещения – алюминия. По мнению Павловой Т.С. [2] дан-

ные сплавы являются примером сложного упорядочивающегося твёрдого рас-

твора внедрения-замещения-вычитания. Наличие и поведение дефектов в 

твёрдом растворе Fe-Al, а также процесс упорядочения при понижении темпе-

ратуры определяют физико-химические свойства интерметаллида Fe3Al в це-

лом. 

Имеются несколько источников, в которых представлена информация о 

свойствах интерметаллидов системы Fe-Al. В отечественной литературе 

можно найти труды советского учёного Владимира Рафаиловича Рябова, по-

свящённые сварке алюминия со сталями и их алитированию [15, 16, 29, 37, 38], 

и другие. В данных источниках имеются данные о физических свойствах ос-

новных интерметаллидах системы Fe-Al. Так, основные результаты трудов Ря-

бова В.Р. по изучению физических свойств интерметаллидов данной системы 

обобщены и представлены на рисунке 1.6 [35]. 
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Рисунок 1.6. Свойства интерметаллических фаз системы железо-алюминий: I – литое со-

стояние; II – состояние после отжига; 1 – Al; 2 – Al + FeAl3; 3 – Fe2Al7; 4 – FeAl3; 5 – 
Fe2Al5; 6 – FeAl2; 7 – FeAl; 8 – Fe3Al; 9 – Fe [35] 

 

1.4.1 Механические свойства 

Микротвёрдость всех интерметаллических соединений не зависимо от 

их фазового состава значительно выше микротвёрдость исходных металлов – 

железа и алюминия. Твёрдость всех интерметаллических фаз при низких тем-

пературах уменьшается с ростом содержания железа, что согласуется с дан-

ными Вестбрука [39]. Также Рябов В.Р. отмечает, что с увеличением содержа-

ния железа в сплавах FeAl и Fe3Al зерна приобретают более правильную 
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форму и заметно увеличиваются в размере. Микротвёрдость фазы Fe3Al 

наименьшая среди других интерметаллических фаз системы Fe-Al. 

В работе [35] исследовалась микротвёрдость интерметаллических фаз в 

зависимости от температуры откуда известно, что микротвёрдость Fe3Al с ро-

стом температуры уменьшается постепенно, без точек перегиба с резким из-

менением твёрдости, которые наблюдаются у остальных интерметаллических 

фаз данной системы. Приведённые в работе [35] данные зависимости микро-

твёрдость от температуры представляют практический интерес, так как могут 

служить обоснованием выбора оптимальной температуры эксплуатации изде-

лия из интерметаллида Fe3Al.  

В сравнение с результатами, полученными Рябовым В.Р, имеются, отно-

сительно, современные исследования [40, 41] механических свойств сплавов 

на основе интерметаллида Fe3Al. В данных работах, методом аддитивного 

электродугового выращивания (WAAM) были получены образцы исследова-

ния (интерметаллическая стенка высотой 24 мм и 47 мм). Результаты исследо-

ваний [40] показали среднюю твёрдость интерметаллической фазы равную, 

примерно, 290 Hv. Авторы работ [40, 41] отмечают, что в обоих образцах 

наплавок в зоне сплавления первых слоёв со стальной подложкой (основа-

нием) наблюдается повышение твёрдости, связанное, по их мнению, с разбав-

лением слоя углеродом из стальной подложки. Появление фазы игольчатых 

осадков Fe3AlC0.5 вызывает повышение твёрдости до 350 Hv [40, 41], которое 

соразмерно коррелирует с экспериментальными данными. 

По данным [35] прочностные свойства интерметаллических фаз системы 

Fe-Al изменяются практически противоположно твёрдости. Как видно из ри-

сунка 1.6 наибольшей прочностью при растяжении обладают фазы Fe3Al; 

FeAl, а наименьшей – фазы Fe2Al7; FeAl3; Fe2Al5, которые составляют всего 

лишь 18, 15 и 17 МПа, соответственно. Отмечается, что разрушение протекает 
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хрупко – на диаграммах не регистрируется сколько-нибудь заметной пло-

щадки текучести. Прочность Fe3Al при сжатии в состоянии после отжига усту-

пает лишь FeAl-ой фазе. 

Более подробное описание исследования прочностных свойств сплава 

основе интерметаллида Fe3Al имеется в работе [41]. На рисунке 1.7 представ-

лена схема подготовки образцов для испытаний на растяжение как в нормаль-

ном, так и в продольном направлениях при скорости деформации 0,05 с-1. Все 

образцы на растяжение были вырезаны из средней части нарощенной стены, 

чтобы исключить влияние разбавления углеродом, содержащимся в основании 

стенки (подложки). Принимая во внимание хрупкость сплавов на основе ин-

терметаллида Fe3Al при комнатной температуре, было подготовлено восемь 

образцов для каждого направления нагрузки, для обеспечения достаточного 

количества действительных результатов на растяжение. Результаты испыта-

ний на растяжение при комнатной температуре представлены в таблице 1.4. 
 

 
Рисунок 1.7. Места отбора проб для образцов на растяжения [41, с. 3] 
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Таблица 1.4 - Результаты испытаний образцов на растяжение [41, с.6] 

Направление растягивающей 
силы: 

Продольное направле-
ние Y 

Нормальное направле-
ние Z 

Предел прочности, МПа 897,8 ± 58,3 851,7 ± 39,9 

Предел текучести, МПа 810,7 ± 55,8 722,6 ± 21,9 

Относительное удлинение, % 3,5 ± 0,4 3,7 ± 0,2 

 

Результаты испытаний на растяжение показали, что образцы, извлечён-

ные в продольном (Y) направлении, имеют относительно более высокую проч-

ность на растяжение и подобную пластичность по сравнению с образцами, из-

влечёнными в нормальном (Z) направлении. Поверхности переломов в обоих 

направлениях показывают переломы трансгранулярного расщепления без 

межзеренного разрыва или структуры ямочки [41]. Это указывает на то, что 

прочность границ зёрен выше, чем прочность самих столбчатых зёрен, по-

скольку в калибр для продольных растяжимых образцов включено больше гра-

ниц зерна, чем в калибр для нормальных растяжимых образцов. Соответ-

ственно, растягивающее усилие в продольном (Y) направлении прикладыва-

ется к большему количеству зёрен, чем растягивающее усилие в нормальном 

(Z) направлении. Откуда авторы работы делают вывод о том, что для того 

чтобы получить более высокие и изотропные механические свойства выра-

щенного изделия, дополнительно имеет смысл провести технологические опе-

рации, направленные на измельчение зерна. 

В работе [2] Павлова Т.С. представила обобщённые данные по физико-

механическим свойствам бинарных сплавов на основе интерметаллида Fe3Al, 

где значения пределов текучести и прочности значительно ниже результатов 

работы [41]. Обобщённые данные представлены в таблице 1.5. 
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Таблица 1.5 - Основные характеристики сплавов на основе интерметаллида Fe3Al [2] 

Свойство, единицы измерения Значение 

Плотность ρ, г/см3 6,7 

Константа магнитострикции λs·106 50 

Удельное электросопротивление ρ, мкОм·м 1,0 – 1,5 

Предел текучести σ0.2, МПа ≈ 280 

Предел прочности σВ, МПа ≈ 520 

Модуль Юнга Е, МПа ≈ 180000 

Относительное удлинение δ, % < 4 

 

Отражённые в работах [42, 43, 44] исследования прочностных свойств 

указывают на наличие аномалий: резкого падения прочности при температу-

рах 60-80 °С в монокристаллах сплавов на основе интерметаллида Fe3Al и рез-

кого увеличения и максимум напряжения течения в монокристаллах и поли-

кристаллах интерметаллида Fe3Al при температурах 500-550 °С. Авторами 

указывается, что причина высокотемпературной аномалии прочностных 

свойств является перестройка дислокационной структуры и изменение по-

движности дислокаций при нагреве. Также отмечается, что низкотемператур-

ная аномалия характерна только для монокристаллов интерметаллида Fe3Al и 

не проявляется в поликристаллах. 

Данные о коэффициентах линейного расширения имеются в работе [35]. 

Исследования выполнялись на дифференциальном дилатометре Шевенара в 

широком температурном интервале, где верхний предел был на 20-50 градусов 

ниже температур плавления, соответствующих интерметаллических фаз си-

стемы Fe-Al. На рисунке 1.7 представлены графические зависимости измене-

ния коэффициента линейного по результатам исследований [35]. Если допол-

нительно нанести на данный рисунок зависимость для исходного металла – 
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железа, то расположение и угол наклона линии будет близок к линии №7 (ри-

сунок 1.7). Откуда можно сделать вывод о том, что вероятность образования 

трещин вследствие термических напряжений между фазой Fe3Al и алюминием 

гораздо выше, чем между фазой Fe3Al и железом. Практически это может слу-

жить весомым аргументом при выборе материала подложки (основания) при 

аддитивном электродуговом выращивании изделий (WAAM). 

 

 
Рисунок 1.7. Температурные зависимости коэффициентов термического расширения ин-

терметаллических фаз системы Fe-Al: 1 – Al; 2 – FeAl; 3 – Fe2Al7; 4 – Fe3Al; 5 – Fe2Al5; 6 – 
FeAl3; 7 – FeAl2 [35] 
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1.4.2 Электрические и магнитные свойства 

Изучение удельного электросопротивления необходимо, например, при 

рассмотрении эффективности применения сплавов системы Fe-Al в качестве 

нагревательных элементов. Рябов В.Р. проводил данные исследования, путём 

измерения сопротивлений по схеме двойного моста постоянного тока. Резуль-

таты исследований представлены на рисунке 1.6. Видно, что электросопротив-

ление всех интерметаллидных фаз намного больше, чем у исходных металлов 

– алюминия и железа. Обращает на себя внимание аномально высокое значе-

ние электросопротивления фазы Fe2Al5, максимальное значение которого до-

стигает 3,3 Ом·мм2/м (примерно в 150 раз больше, чем для алюминия) [35]. 

Фазы Fe3Al и FeAl имеют среднее удельное сопротивление порядка 1 

Ом·мм2/м. 

Для сплавов на основе интерметаллида Fe3Al наблюдаются аномалия 

магнитных свойств – «двойную» точку Кюри. Многие научные деятели связы-

вают существование «двойной» точки Кюри с изменением магнитных свойств 

вблизи температур фазового превращения В2-D03 [2]. 

 

1.4.3 Стойкость к коррозии и влияние различных сред 

Сплавы на основе интерметаллидов системы Fe-Al очень интересны сво-

ими свойствами коррозионной стойкости в различных средах. Наибольшего 

внимания заслуживают упорядоченные интерметаллические сплавы на основе 

Fe3Al, потому как известно, что интерметаллическая фаза Fe3Al обладает 

наиболее высоким сопротивлением к окислению и коррозионной стойкостью 

по сравнению с остальными интерметаллидами системы железо-алюминий 

[45]. 

Внешняя водородосодержащая среда, такие как водяной пар, атмосфер-

ный воздух и другие источники водорода, способна вызывать ощутимые эф-

фекты охрупчивания интерметаллидов системы Fe-Al при растягивающих 
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нагрузках. Так, если исключить источники водорода из окружающей среды, то 

возможно увеличение пластичности сплавов на основе интерметаллида Fe3Al 

до 10% [46, 47]. К слову, вредные эффекты водородсодержащих сред проявля-

ются и в других сплавах на интерметаллической основе, особенно Ni3Al, TiAl 

и Ti3Al, а также в Ni3Si и других интерметаллидах [48]. Однако, даже во влаж-

ном воздухе пластичность Fe3Al может быть повышена путём добавления Cr 

или Zr и/или путём снятия напряжений, но без рекристаллизации микрострук-

туры [49]. Также полезно ускоренное охлаждение с температур выше TС для 

образования частично упорядоченной структуры B2. Для получения адекват-

ной пластичности большинства сплавов системы Fe-Al авторы работы [50] ре-

комендуют придерживаться химического состава сплавов, приведённого в 

таблице 1.6 [50]. Аналогичное описание влияния водородосодержащих сред 

приводится и в работе Ковтунова Александра Ивановича [51], где, в свою оче-

редь, отмечается, что сплав Fe3Аl имеет серьёзный недостаток – низкотемпе-

ратурную хрупкость. Аналогично указывается, что одной из основных причин 

низкотемпературной хрупкости упорядоченных сплавов на основе Fe3Аl с со-

держанием алюминия более 25 % ат. является насыщение их водородом, обра-

зующимся при взаимодействии алюминия с парами воды из окружающего воз-

духа. Устранить этот недостаток позволит введение 2…5 % Сr в сплав [51], 

что хорошо согласуется с рекомендациями [50] по содержанию хрома в спла-

вах железоалюминиевой системы (таблица 1.6). 

Схожая ситуация и при циклическом нагружении. Так, по данным ра-

боты [52] скорость роста усталостной трещины намного ниже в вакууме или 

кислороде, чем в воздухе или в газообразном водороде. Аналогичное влияние 

газообразных сред на скорости роста усталостной трещины наблюдалось и на 

некоторых других сплавах Fe3Al в работе [53]. 

Из-за озабоченности проблемой водородного охрупчивания в присут-

ствии водяного пара значительное внимание было уделено и свариваемости 
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сплавов Fe3Al [54, 55]. Все следы последнего должны быть исключены с по-

верхности сварного шва, чтобы избежать замедленного холодного растрески-

вания. Из работ известно, что уменьшение размера зерна оказалось эффектив-

ным средством улучшения пластичности сварного шва и повышения устойчи-

вости к водородному охрупчиванию. К тому же, другими методами контроля 

холодного растрескивания явились предварительный нагрев до температур 

350 °С и выше или последующий нагрев при 750 °С, с целью снятия напряже-

ний и отвода диффузионного водорода [54]. 

 

Таблица 1.6 - Композиции сплавов, отобранные в Ок-Риджской национальной лаборатории 
для коммерциализации [50] 

 
 

В работах [49, 56] Бьюкенена и его коллег изучено коррозионное пове-

дение сплавов на основе интерметаллида Fe3Al (28 % ат. Al) в различных 

агрессивных средах. Результаты их работ представлены в таблице 1.7. Пояс-

нение марок сплавов к таблице 1.7 приведено в таблице 1.6 [50]. 
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Таблица 1.7 - Скорости коррозии методом поляризационно-стойкого сопротивления для 
сплавов на основе интерметаллида Fe3Al в кислых, основных и сернистых растворах [49] 

 
 

Из таблицы 1.7 следует, что высокие скорости коррозии присутствуют в 

кислото- и серосодержащих средах, в сравнении с эталонным материалом, 

304L SS (аналог 03Х18Н11). Заметно, что в 1 моль/л NaOH растворе все четыре 

сплава пассивируются, что свидетельствует о хорошей общей коррозионной 

стойкости. Добавление 1-2% Мо и 4-6% Cr способствует замедлению инициа-

ции коррозии (таблица 1.8). Испытания этих сплавов в условиях щелевой кор-

розии (воздействие слабых кислотно-хлоридных растворов в течение 18 ч) по-

казали худшее поведение по сравнению с 304L SS, что указывает на то, что 

щелевая коррозия может происходить даже в Fe3Al, содержащем Cr и Мо. 

Характеристики высокотемпературной коррозии сплавов Fe3Al были 

рассмотрены K. Natesan и P.F. Tortorelli [57]. Образование плёнок Al2O3 обес-

печивает стойкость к окислению; минимальное содержание Al для образова-

ния Al2O3 составляет 16-18 % ат. Небольшие добавления Cr могут несколько 

снизить минимальное содержание Al. Механическая целостность плёнок 

имеет решающее значение для адекватного поведения при длительных вы-

держках.  

Возможно, в каких-то отдельных случаях может быть важна информа-

ция о том, что когда Fe3Al подвергается воздействию серосодержащих атмо-

сфер, присутствие большого количества Cr в сплаве неблагоприятно влияет на 

увеличение общего веса изделия на основе интерметаллида Fe3Al [57]. 

 



32 
 
 

Таблица 1.8 - Время начала локальной коррозии для сплавов на основе интерметаллида 
Fe3Al в мягком растворе хлорангидрида [49] 

 
 

Ковтунов А.И в своей диссертации [51] приводит различные результаты 

экспериментов по исследованию поведения сплавов на основе интерметал-

лида Fe3Al в различных агрессивных условиях эксплуатации.  Так, одни из его 

экспериментов представляли собой испытания, где исследовались изготовлен-

ные сваркой контейнеры из алитированных листов из низкоуглеродистой 

стали после 1000 часов эксплуатации при температурах 900…950 °С. В ходе 

эксперимента в этих контейнерах проводились различные виды химико-тер-

мической обработки: цементация, борирование, алитирование и т. д. Результат 

анализа жаростойкости алитированных листов и сварных швов показал полное 

отсутствие окисления на поверхности контейнеров и очень незначительное 
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окисление на поверхности сварных соединений. Также при анализе отмеча-

ется отсутствие трещин на поверхности контейнеров и сварных соединений, 

что свидетельствует о высокой прочности сваренных алитированных листов. 

Кроме того, в процессе эксплуатации не наблюдалось заметной деформации 

контейнеров. Это было достигнуто благодаря двустороннему алитированию 

исходных листов. Анализ химического состава алитированного металла, нахо-

дящегося в атмосфере цементации, показал отсутствие углерода в поверхност-

ном слое. Алитированный слой металла не насыщается углеродом, поскольку 

он представляет собой твёрдый раствор алюминия в α-железе или сплавы на 

основе интерметаллидов системы Fe3Al, в которых углерод не растворяется. 

Интересный эксперимент был поставлен в Китае [58]. В работе была изу-

чена коррозионная стойкость слоя, состоящего из соединений Fe3Al и FeAl, 

образовавшегося при алитировании стали 45 в сравнении с нержавеющей ста-

лью. Как показали исследования, алитированный слой в разы более устойчив 

к коррозии в среде водного раствора, содержащего ионы S2− и Cl−, чем сталь 

45 без алитированного слоя. Было зафиксировано, что площадь коррозионных 

поражений в 6 раз меньше на алитированных образцах, чем на образцах из 

стали 45. Однако в сравнении с нержавеющей сталью коррозионная стойкость 

алитированного слоя имеет более широкую область пассивации. В дополнение 

в исследованиях было отмечено, что сплавы на основе интерметаллидов си-

стемы Fe-Al также имеют хорошую коррозионную стойкость и в газообразной 

среде, содержащей солевые растворы сульфатов и хлоридов. 

В работе [59] была исследована коррозионная стойкость сплавов на ос-

нове интерметаллидов Fe3Si, Fe3Al (Fe – основа; Al – 28% (ат.); Cr – 5% (ат.)), 

Ni3Al и нержавеющей стали 316L (Fe – основа; Cr – 16-18% (ат.); Mn < 1,1% 

(ат.); Si < 1,0%(ат.); Mo < 0,75% (ат.)) (аналог 03Х16Н15М3) в расплаве цинка 

при 450 °С. Было установлено, что сопротивление коррозии у всех сплавов на 

основе интерметаллида было ниже, чем у стали 316L. На поверхности интер-

металлических сплавов образовывались один или два коррозионных слоя. 
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Процесс коррозии контролировался механизмом растворения этих слоёв в рас-

плавленном цинке. Так, среди рассмотренных интерметаллических сплавов 

наибольшей устойчивостью к коррозии в среде расплавленного цинка была у 

сплава на основе интерметаллида Fe3Al (~ в 4 раза более устойчив чем Fe3Si и 

Ni3Al). В тоже время, данная скорость коррозии была в 45 раз выше чем у не-

ржавеющей стали 316L. Результаты работы показали, что сплавы на основе 

интерметаллидов без специальных легирующих добавок не всегда имеют до-

статочную коррозионную стойкость в конкретной агрессивной среде. 

Сплавы на основе интерметаллида Fe3Al кроме высокого сопротивления 

к коррозии также обладает и сопротивлением абразивному изнашиванию. Од-

нако, А.И. Ковтунов отмечает, что при нагреве сплавов на основе интерметал-

лида Fe3Al, не содержащего легирующих элементов, выше 540 °С интерметал-

лическая фаза разупорядочивается и превращается в твёрдый раствор Fe(Al). 

А в случае последующего быстрого охлаждения упорядочивания в твёрдом 

растворе не происходит и интерметаллическая фаза, имеющая высокий ком-

плекс механических свойств, не образуется [51]. 

 

1.5 Влияние легирующих элементов на свойства Fe3Al 

 

Существуют различные способы влияния на свойства сплавов (микроле-

гирование, дисперсионное упрочнение, измельчение зерна, обработка давле-

нием, повышение чистоты исходных компонентов и т.д.), но в условиях осу-

ществления наплавок, согласно [51] основное внимание следует уделить леги-

рованию. 

Согласно [45] максимальная растворимость третьего элемента в интер-

металлиде определяется близостью расположения элементов в периодической 

системе Д.И. Менделеева. Поэтому основным требованием к легирующим эле-

ментам является его замещение компонентов в интерметаллиде. Исходя из 
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расположения алюминия в периодической системе Д.И. Менделеева, в каче-

стве легирующих элементов можно рекомендовать Si и Mg, а в случае железа 

легирующими элементами рекомендованы Cr, Co, Mn, Ni, Cu [51]. 

Легирование сплава на основе интерметаллида Fe3Al третьим элементом 

применяется для изменения его физико-механических характеристик. Так из-

вестно, что, например, добавление Cr повышает характеристики пластично-

сти, добавление Si используется в основном для повышения температуры фа-

зового превращения D03 – B2, т.е. повышения стабильности интерметалличе-

ской фазы Fe3Al с упорядочением по типу D03. 

В настоящее время уделяется немалое внимание разработке новых спла-

вов на основе интерметаллида Fe3Al. Существует несколько направлений раз-

работок новых сплавов: химически стойкие при высоких температурах интер-

металлидные сплавы системы Fe-Al-Cr, сплавы с магнитомеханическим рас-

сеянием энергии и другие [2]. 

Рассмотрим механизм влияния хрома (Cr) при его добавлении к бинар-

ной системе Fe-Al. Как хром, так и алюминий при смешивании с железом об-

разуют широкие области твёрдых растворов, но имеют различные степени 

схожести атомных размеров: атомы Cr имеют размер (1,27 Å), весьма близкий 

к размеру атомов Fe (1,26 Å), в то время как атомы алюминия (1,45 Å) значи-

тельно больше атомов Fe. Поэтому при добавлении в состав Fe3Al хрома, его 

атомы склонны к замещению атомов железа в кристаллической решётке [2]. 

Легирование сплавов основе интерметаллида Fe3Al хромом оказывает 

пластифицирующее воздействие, увеличивает относительное удлинение в два 

раза, что значительно расширяет возможности (области) применения сплава 

на основе Fe3Al [2]. На основании ряда работ [50, 60 – 63] оптимальное леги-

рование хромом соответствует 5 % ат. Cr, потому как с повышением содержа-

ния хрома снижается максимальное значение прочности легированного сплава 

Fe3Al. Повышение характеристик пластичности обусловлено облегчением 
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протекания процесса поперечного скольжения дислокаций в сплаве состава 

Fe3Al [63]. 

Помимо пластифицирующего воздействия, хром, как карбидообразую-

щий элемент повышает вероятность образования карбидов в присутствии уг-

лерода в сплавах на основе состава Fe3Al. 

В соответствии с литературными данными, в системе Fe-Al-Cr область 

упорядоченных твёрдых растворов распространяется вдоль разреза с постоян-

ным содержанием Al и существует, примерно, до концентраций 20 % ат. Cr 

при 20-35 % aт. Al [1]. На рисунке 1.8 [64] показан характер изменения фазовой 

диаграммы при увеличении степени замещения железа хромом в интерметал-

лиде Fe3Al (справа налево). Согласно данным работы [64], замещение железа 

хромом в интерметаллиде состава (Fe,Cr)3Al несколько повышает устойчи-

вость упорядоченных областей и температуры фазовых переходов: D03 – B2 – 

A2. 

 

 
Рисунок 1.8. Изменение тройной диаграммы Fe-Al-Cr в зависимости от степени замеще-

ния железа хромом в Fe3Al [64] 
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Помимо пластифицирующего воздействия, хром оказывает влияние и на 

магнитные свойства сплавов на основе интерметаллида Fe3Al. Так, согласно 

[2] термомагнитные изменения позволяют установить влияние легирования 

хромом на точку Кюри (ТС) в сплавах системы Fe-Al-Cr. Легирование интер-

металлида Fe3Al хромом в количестве 5 % ат. практически не изменяет темпе-

ратуру фазового превращения D03 – B2, но заметно понижает температуру 

Кюри до Тс ≈ 370 С. Увеличение концентрации хрома и уменьшение концен-

трации Аl до 15 % ат. понижает точку Кюри, вплоть до Тс ≈ 125 С. т.е. выше 

этих температур сплавы переходят в парамагнитное состояние [2]. 

Рассмотрим механизм влияния кремния (Si) при его добавлении к бинар-

ной системе Fe-Al. Легирование кремнием оказывает сильное влияние на 

структурное состояние интерметаллида Fe3Al [1]. Что кремний, что алюминий 

имеют склонность к упорядоченному расположению в решётке железа. По-

этому в кристаллической решётке вполне осуществим процесс замещения ато-

мов алюминия атомами кремния. При этом в сплавах системы Fe3(Al,Si) также 

как и в интерметаллиде Fe3Al образуются сверхструктуры, упорядоченные по 

типу В2 и D03 [1, 65, 66]. На рисунке 1.9 [1] представлен срез тройной диа-

граммы Fe3Al-Fe3Si. 
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Рисунке 1.9. Концентрационная зависимость значений температур упорядочения для раз-

реза Fe3Al-Fe3Si тройной диаграммы Fe-Al-Si [1] 
 

Из рисунка 1.9 видно, что при комнатной температуре все сплавы раз-

реза Fe3Al-Fe3Si имеют упорядоченную структуру типа D03, что согласуется с 

[67]. Образование структуры с упорядочением по типу D03 в сплаве стехио-

метрического состава Fe3Si происходит непосредственно из жидкого расплава, 

в отличии от Fe3Al, где процесс упорядочения по типу D03 происходит не 

сразу, в несколько стадий. При более низких концентрациях Si упорядочение 

также приобретает стадийный характер (A2-B2-D03 переходы). В работе [68] 

отмечается, что по мере замещения атомов Al атомами Si энергия упорядоче-

ния возрастает. Это означает, что дополнительное легирование кремнием уве-

личивает стабильность упорядочения по типу D03. Другими словами, Si повы-

шает температуры фазовых переходов А2-В2 и В2-D03. Помимо влияния на 

температуры упорядочения, согласно [2], легирование кремнием оказывает 

влияние на подвижность атомов, физические и неупругие свойства сплавов на 

основе интерметаллида Fe3Al. Таким образом, легирование сплавов на основе 
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интерметаллида Fe3Al кремнием в количестве 5 % ат., в системе Fe3(Al,Si) уве-

личивает температуру D03 – B2 перехода на ≈ 200 ° и незначительно понижает 

точку Кюри. 

Магний (Mg) значительно растворяется в алюминии и практически не 

растворим в железе. В связи с последним, его присутствие в расплаве, веро-

ятно, ухудшит процесс сплавления со стальной подложкой. Однако, в работах 

[35, 69] отмечается, что присутствие магния резко ускоряет процесс образова-

ния и роста интерметаллидов системы Fe-Al. По данным [51], процесс 

наплавки с применением алюминий-магниевой проволоки отличается более 

интенсивным окислением поверхности расплавленного металла, о чём свиде-

тельствует характерный белый налёт в зоне формирования валиков. Повышен-

ная окисляемость алюминий-магниевого расплава способствует формирова-

нию более грубой поверхности наплавленного валика. Однако, следует учиты-

вать и то, что процесс наплавки сопровождается интенсивным угаром магния, 

что также может способствовать разбрызгиванию жидкого металла. Если, все 

же хотя бы более 0,1% магния перешло в сварочную ванну, то происходит ин-

тенсивное образование оксидных плёнок магния, которые в отличии от плёнок 

оксида алюминия являются пористыми и легко разрушаются [51].  

Марганец (Mn) с γ-железом образует непрерывный ряд твёрдых раство-

ров. Марганец часто применяется при легировании сталей и находится в них в 

виде твёрдых растворов в феррите, реже образует вместе с железом сложные 

карбиды. С алюминием марганец образует эвтектику и ряд химических соеди-

нений. Максимальная растворимость марганца в алюминии наблюдается при 

температуре 658,5 °С и составляет 1,8% ат. Тем не менее, марганец является 

одним из легирующих компонентов ряда алюминиевых сплавов [51]. Тройные 

сплавы системы Fe-Al-Mn отличаются широкой областью α-твёрдого рас-

твора, которая с понижением температуры уменьшается. Основное интересу-

ющее нас влияние Mn на интерметаллид Fe3Al – это то, что, как и кремний, 
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марганец повышает температуру упорядочения железоалюминиевых сплавов 

[70], что способствует устойчивости интерметаллидной структуры. 

Кобальт (Co) в периодической системе находится сразу после железа и 

относится к семейству, к которому относят и никель (Ni) [51]. Все три металла 

схожи по своим атомно-кристаллическим и физическим свойствам. Кобальт, 

как и железо, имеет две полиморфных модификации. Поэтому кобальт с γ- и 

α-железом образует ряд непрерывных растворов [19]. В свою очередь с алю-

минием кобальт образует эвтектику и ряд химических соединений. Тройная 

диаграмма состояния системы B2 (Al(Co,Fe)) отличается широкой областью 

существования фазы В2, следовательно кобальт понижает концентрацию алю-

миния необходимую для образования В2 фазы [51]. 
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ВЫВОДЫ ПО ТЕОРИТИЧЕСКОЙ ЧАСТИ 

 

Железо и алюминий не образуют между собой непрерывных твёрдых 

растворов. Алюминий достаточно хорошо способен растворятся в железе с 

ОЦК решёткой, но само железо практически не растворяется в алюминии. Так, 

растворимость алюминия в железе примерно в 600 раз выше, чем железа в 

алюминии. 

При рассмотрении системы Fe-Al наибольший интерес представляют 

интерметаллические фазы, благодаря их весьма отличным, от исходных эле-

ментов системы, свойствам. Среди всех известных интерметаллических фаз 

данной системы наибольший практический интерес представляет фаза Fe3Al.  

Основные преимущества интерметаллида Fe3Al заключаются в его 

наилучших показателях пластичности, сопротивления к окислению и коррози-

онной стойкости по сравнению с остальными интерметаллидами системы Fe-

Al. Поэтому, сплавы на основе интерметаллида Fe3Al потенциально могут яв-

ляться более дешёвым аналогом некоторых нержавеющих сталей, обеспечивая 

при этом схожие эксплуатационные показатели. Однако, эксплуатационные 

характеристики нелегированных сплавов на основе интерметаллида Fe3Al, все 

же, являются несколько худшими в сравнении с нержавеющими сталями. 

Легирование сплавов системы Fe-Al может существенно улучшить их 

эксплуатационные свойства. Так, основными легирующими элементами спла-

вов системы Fe-Al, оказывающими положительно влияние, являются такие 

элементы как кремний (Si), хром (Cr) и марганец (Mn), последний в меньшей 

степени. 

Практическое применение сплавов на основе интерметаллида Fe3Al 

имеет ряд ограничений из за особенностей самого интерметаллида: низкая 

пластичность при комнатных температурах (δ < 4%) [9], нестабильность 

структуры при повышенных температурах, а также недостаточная коррозион-
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ная стойкость в определённых условиях эксплуатации. Однако, основные ле-

гирующие элементы, в некоторой степени, позволяют устранить большинство 

эксплуатационных ограничений, что делает данные сплавы пригодными к 

применению. 

Пластичность интерметаллида Fe3Al можно повысить посредством до-

полнительного легирования, например хромом, и/или измельчением размеров 

зерна [10, 11]. Одним из методов измельчения зерна является интенсивная пла-

стическая деформация [12].  

Нестабильность структуры при повышенных температурах связана с из-

менением физических и механических свойств интерметаллида Fe3Al при фа-

зовом превращении D03 – B2, проходящей при температуре ≈ 550 °С для двух-

компонентной системы (Fe-Al). Повысить стабильность D03 структуры и тем-

пературу фазового перехода возможно путём частичной замены Al на Si в ин-

терметаллиде [1] и другими элементами. 

Таким образом, сплавы на основе интерметаллида Fe3Al могут высту-

пать в роли заменителей некоторых нержавеющих сталей. Такое решение мо-

жет быть крайне практичным при отсутствии возможности введения дорого-

стоящих легирующих элементов в состав стали.  
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2 ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ 

 

2.1 Методика проведения эксперимента 

 

Для формирования многопроходных наплавок в процессе аддитивного 

электродугового выращивания из сплавов системы железо-алюминий (Fe-Al), 

ещё и дополнительно легированных другими элементами, теоретически воз-

можно использовать присадочные материалы, того же состава, который необ-

ходимо получить в конечном итоге. Но, готовых присадочных проволок си-

стемы Fe-Al промышленность массово не выпускает (или не выпускает вовсе), 

не говоря уже о проволоках с конкретным комплексом легирующих элементов 

необходимых в каждом конкретном случае. В связи с этим необходима техно-

логия, позволяющая получать наплавки определённого состава, состоящие из 

двух основных элементов и более (включая легирующие). При этом должно 

выполнятся условие достаточно массового выпуска металлургической про-

мышленностью необходимых материалов (продукции) и их доступности для 

данной технологии.  

Первое, что может прийти на ум при рассмотрении подходов решения 

такой задачи – это использование готовых смесей порошков или проволок 

сплошного сечения необходимого химического состава. Но, изготовление и 

применение последних, скорее всего, невозможно, из-за весьма низкой пла-

стичности сплавов системы Fe-Al, что существенно затруднит её производство 

и не обеспечит необходимой гибкости при дальнейшем её использовании в 

производстве. Применение порошков же более реально, но, как известно, это 

один из самых дорогих видов материала в сварочном производстве, и вопрос 

экономичности применения таких материалов встаёт на первый план и требует 

дополнительного анализа. К тому же, порошки металлов подвержены более 

интенсивному окислению из-за большей удельной поверхности контакта с 

окисляющей средой, нежели проволоки сплошного сечения, что увеличит 
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долю содержания окислов в расплавленном металле, что, в конечном счёте, 

может привести к весомому ухудшению эксплуатационных свойств изделия, 

при одной и той же степени рафинирования жидкой сварочной ванны. 

В текущей работе решением такой задачи является применение техно-

логии одновременной подачи в сварочную ванну двух разнородных проволок 

сплошного сечения на основе железа и алюминия широко распространённых 

в отечественной промышленности марок. 

 

2.2 Используемое в работе оборудование 

 

Сотрудниками лаборатории «лёгких материалов и конструкций» (Санкт-

Петербургского политехнического университета Петра Великого) была спро-

ектирована конструкция для осуществления одновременной подачи двух сва-

рочных проволок. Данная конструкция приведена на фотоснимках (рисунок 

2.1, 2.2). Главными элементами конструкции являются микроконтроллер, ша-

говые двигатели и механизмы подачи проволоки (толкающего типа). Приме-

нение шагового двигателя в качестве движущей силы обеспечивает высокую 

точность, дискретность, простоту управления и широкий диапазон скоростей 

подачи проволок. Программируемый микроконтроллер позволяет управлять 

скоростью вращения каждого шагового двигателя независимо друг от друга. 

Программа скорости вращения может быть установлена изначально (задана 

вручную или выбрана из встроенной памяти), а может быть изменена в про-

цессе работы, путём получения внешних сигналов управления, например, от 

компьютера в автоматическом или ручном режиме. 
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Рисунок 2.1. Опытная конструкция для осуществления одновременной механизированной 
подачи двух разнородных сварочных проволок: 1 – корпус конструкции; 2 – место уста-

новки кассеты с проволокой; 3 – блок питания; 4 – программируемый микроконтроллер; 5 
– шаговый электродвигатель; 6 – механизм подачи проволоки толкающего типа; 7 – ка-

бель канал 

1 

2 

3 

4 

5 

6 
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Рисунок. 2.2. Опытная конструкция для осуществления одновременной механизированной 
подачи двух разнородных сварочных проволок: 1 – корпус конструкции; 2 – место уста-

новки кассеты с проволокой; 3 – источник питания; 4 – программируемый микроконтрол-
лер; 5 – шаговый электродвигатель; 6 – механизм подачи проволоки толкающего типа; 7 – 

кабель канал 
 

Помимо специально собранной конструкции для осуществления одно-

временной механизированной подачи сотрудниками лаборатории также была 

спроектирована и собрана конструкция, обеспечивающая одновременный 

подвод двух проволок в сварочную ванну. Данная конструкция приведена на 

фотоснимках (рисунок 2.3, 2.4). Она включает в себя два наконечника, с под-

ведёнными к ним кабель каналами, которые крепятся к горелке неплавящегося 

электрода, которая, в свою очередь, перемещается роботом-манипулятором. 
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Рис. 2.3. Горелка с наконечниками подающего механизма 
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Рис. 2.4. Горелка с наконечниками подающего механизма 

 

В текущей работе, наплавка осуществлялась в автоматическом режиме с 

помощью промышленного робота Kawasaki модели RS006L. Работа промыш-

ленного робота Kawasaki серии R характеризуется весьма высокой точность 

перемещения. Обладая широким диапазоном функциональных возможностей, 

он прекрасно подходит для автоматизации сварочных операций, резки и меха-

нической обработки различных металлов [71]. 
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В качестве источника теплоты выбрана электрическая дуга неплавяще-

гося вольфрамового электрода в среде защитного газа (аргон), поскольку она 

характеризуется меньшим давлением на сварочную ванну и большей стабиль-

ностью горения дуги, например, по сравнению с плазменным источником 

тепла. Источником питания такой дуги являлся сварочный источник производ-

ства Fronius модели MagicWave 5000 Job G/F. Его основные характеристики 

приведены [72] в таблице 2.1. 

 

Таблица 2.1 - Основные параметры сварочного источника Fronius MagicWave 5000 Job G/F 
[72] 

Параметр Значение 

Вес, кг 58,2 

Напряжение холостого хода (ХХ), В 90 

Максимальный сварочный ток, А 500 

Минимальный сварочный ток, А 3 

Диапазон рабочего напряжения, В 10,1 - 33 

Сетевой предохранитель, А 35 

Частота сети, Гц 50-60 

Сварочный ток, А / ПВ, % 350 / 100 

Сварочный ток, А / ПВ, % 440 / 60 

Сварочный ток, А / ПВ, % 500 / 40 
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2.3 Условия и режимы экспериментальных наплавок 

 

Наплавка осуществлялась по предварительно зачищенной и обезжирен-

ной стальной подложке (Ст3сп) толщиной 12 мм. Перед наплавкой был произ-

ведён предварительный подогрев подложки до температуры 500 °С. При такой 

температуре поверхность подложки подвержена достаточно интенсивному 

взаимодействию с воздушной атмосферой, что естественно приводило к её 

окислению и окалинообразованию. В связи с этим принимались меры по ло-

кальной механической зачистке места прохода перед каждой последующей 

наплавкой. Зачистка осуществлялась вручную металлической щёткой.  

Расстояние между поверхностью подложки и концом неплавящегося 

электрода при первичном проходе составляло 4 мм и поддерживалось посто-

янным на протяжении всего прохода. Скорость перемещения горелки была по-

стоянной и составляла 5 мм/с. В качестве защитного газа, подаваемого через 

сопло горелки неплавящегося вольфрамового электрода, использовался чи-

стый аргон (Ar) отвечающий требованиям ГОСТ 10157-2016 [73]. Расход за-

щитного газа составлял 10 л/мин. Подача проволок в сварочную ванну в про-

цессе горения дуги осуществлялась перед дугой, т.е. в переднюю часть свароч-

ной ванны. Угол между наконечниками подачи проволоки составлял 50°, а 

угол подачи между наконечниками и подложкой составлял 25°. Напряжение 

сварочный источник регулировал самостоятельно таким образом, чтобы под-

держивать величину сварочного тока постоянной, в максимальном соответ-

ствии с заданной. Ориентировочное среднее значение напряжения составляло 

17 В. 

В связи с тем, что данная технология наплавки является эксперименталь-

ной, то значение величины сварочного тока заранее известным быть не могло. 

Изначально был известен лишь ориентировочный диапазон возможных значе-

ний величины сварочного тока, который лежал в области 140 А [40, 41]. В 
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связи с этим, после каждого прохода значения тока регулировались на основа-

нии личного профессионального опыта ведения сварочных процессов и анало-

гичного опыта старших коллег (сотрудников лаборатории) в зависимости от 

визуальной оценки протекания процесса и его конечного результата. Помимо 

величины сварочного тока, одними из важнейших параметров наплавки по 

данной технологии являются значения скоростей подачи каждой из проволок. 

Именно правильно подобранные скорости подачи проволок, в первую оче-

редь, будут определять какой итоговый состав сплава будет получен при кри-

сталлизации и дальнейшем охлаждении основного объёма наплавленного ме-

талла. Согласно диаграмме состояния системы железо-алюминий (рисунок. 

1.4) [18] для обеспечения достаточно высокой вероятности попадания в об-

ласть существования интерметаллической фазы Fe3Al массовая доля алюми-

ния должна составлять порядка 14-15 %. Не сложно выяснить расчётным ме-

тодом ориентировочные скорости подачи сварочных проволок на основе же-

леза и на основе алюминия через массовое соотношение. Расчётная пропорция 

(1) для вычисления: 

0,15  0,15Al Al Al

Al Fe Al Al Fe Fe

m V
m m V V

ρ
ρ ρ

⋅
= ⇒ =

+ ⋅ + ⋅
 (1) 

где mAl, mFe – массы алюминия и железа, г; 

ρAl = 2,699, ρFe = 7,874 – плотности алюминия и железа, г/см3; 

VAl, VFe – объёмы алюминия и железа. 

Задав, например, объем железа равный 1 см3 и зная плотности алюминия 

и железа из уравнения (1) несложно получить значение объёма алюминия, ко-

торое составит 0,51 см3. При равенстве поперечных сечений двух проволок 

подаваемый объем металла каждой проволоки в единицу времени будет зави-

сеть лишь от их скорости подачи. Таким образом, с помощью расчётного ме-

тода получено необходимое ориентировочное соотношение скоростей подачи 

железной и алюминиевой проволок, соответствующее отношению 2:1 (Fe/Al). 
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В качестве сварочной проволоки на основе железа использовалась оте-

чественная проволока марки Св-08Г2С, а в качестве сварочной проволоки на 

основе алюминия экспериментально были испытаны две отечественные сва-

рочные проволоки марок АМг61 и АК12. Все проволоки имели одинаковый 

диаметр, равный 1,2 мм. 

Первые сравнительные наплавки с использованием алюминиевой про-

волоки марки АМг61 (в первой серии наплавок) и проволоки марки АК12 (во 

второй серии наплавок) показали, что при применении алюминиевой прово-

локи легированной магнием наплавленная масса металла тут же самопроиз-

вольно откалывается от подложки по всей длине валика, что делает процесс 

формирования последующих слоёв совершенно невозможным (рисунок 2.5а). 

При применении алюминиевой проволоки легированной кремнием ситуация 

несколько улучшилась. Так, в первую очередь, отмечается, что не происходит 

самопроизвольного откалывания, как в случае с алюминиево-магниевой про-

волокой, что говорит о гораздо лучшем сплавлении с подложкой. Однако по-

является другая достаточно серьёзная проблема следующего характера: 

наплавляемый металл практически не формирует валик, то есть расплавляе-

мый проволочный металл активно собирается в шарик и тянется за сварочной 

ванной пока не достигнет некоего критического размера, и только тогда он от-

рывается от сварочной ванны и застывает в виде обособленного шарика.  

Результатом такого поведения процесса наплавки является получение 

точечных объёмов наплавленного метала с промежутками между ними, что 

также, как и в случае с алюминиево-марганцевой проволокой, делает процесс 

формирования последующих слоёв невозможным. Фото-результат описан-

ного явления представлен на рисунке 2.5б. 
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Рисунок 2.5. Первые экспериментальные наплавки: а) Св-08Г2С+АМг61; б) Св-

08Г2С+АК12 

 

Предположительно причиной образования «капель» на поверхности 

подложки связано с достаточно большим поверхностным натяжением и плав-

лением проволок ещё до попадания в сварочную ванну вследствие интенсив-

ного теплового влияния электрической дуги. Одной из идей направленной на 

а) 

б) 
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борьбу с данным явлением является идея о более тонкой настройке углов под-

вода проволок таким образом, чтобы расплавленные проволоки не успевали 

сформировывать «капли» перед сварочной ванной, а также более тонкая 

настройка параметров величин сварочного тока и скоростей подачи проволок.  

Результатом более тонкой настройки параметров данного технологиче-

ского процесса является успешное получение наплавленных сплошных вали-

ков, представленных на фотоснимке (рисунок. 2.6). Итоговые параметры ре-

жима успешных экспериментальных образцов наплавки следующие: величина 

сварочного тока – 162 А; скорость подачи сварочной проволоки марки Св-

08Г2С – 1100 мм/мин; скорость подачи сварочной проволоки марки АК12 – 

600 мм/мин. Можно заметить, что скорость подачи алюминиевой проволоки 

по отношению к железной несколько выше расчётного соотношения. Данная 

поправка связана с компенсацией угара более легкоплавкого металла в про-

цессе наплавки, коим является алюминий. 

 

 
Рисунок 2.6. Последующие экспериментальные наплавки с более тонкой настройкой пара-

метров режима наплавки 
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На рисунке 2.7. представлен фотоснимок успешных экспериментальных 

наплавок, но с другого ракурса, с целью более детального запечатления по-

следнего валика. Последний валик, как можно заметить, является уже много-

слойным (3 слоя наплавки). Следует дополнить, что в случае повторной (мно-

гослойной) наплавке по поверхности уже ранее наплавленного валика для со-

хранения 4-х мм дугового промежутка сварочная горелка приподнималась в 

плоскость на 1 мм выше предыдущей. 

 

 
Рисунок 2.7. Экспериментальный многослойный наплавленный валик 

 

Данный многослойный валик (рисунок 2.7) является конечным объектом 

дальнейших исследований текущей работы. 

 

2.4 Анализ полученного образца многослойной наплавки 

 

С целью дельнейшего изучения из полученного многослойного валика 

механическим путём были изготовлены поперечный и продольный макро-

шлифы. Механическая резка осуществлялась с помощью ленточной пилы на 
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специальном оборудовании. Полученные таким путём поперечный и продоль-

ный макрошлифы представлены фотоснимками на рисунок 2.8, 2.9 соответ-

ственно. 

 

 
Рисунок 2.8. Фотоснимок, поперечно разрезанного, образца исследования 

 

 
Рисунок 2.9. Фотоснимок, продольно разрезанного, образца исследования 
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2.4.1 Твёрдость 

Первым проведённым исследованием над полученным образцом много-

слойной наплавки явилось измерение его твёрдости по методу Виккерса. Из-

мерение проводилось в 4-х точках, показанных на рисунке 2.10. Результаты 

измерений показали следующие значения для точек (пронумерованы): точка 

№1 – 306 Hv; точка №2 – 312 Hv; точка №3 – 388 Hv; точка №4 – 350 Hv. 

 

 
Рисунок. 2.10. Поперечно разрезанный образец после измерения твёрдости 

 

При сопоставлении фотоснимка поперечного макрошлифа образца (ри-

сунок 2.10) с металлографическим изображением микрошлифа поперечного 

сечения образца (рисунок 2.11) можно увидеть, в какой структурной области 

были произведены измерения твёрдости по методу Виккерса. Для большего 

№1 

№2 

№3 
№4 
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удобства на рисунке 2.11 помечены точки мест измерения твёрдости. Устано-

вить взаимосвязь между показателями твёрдости и структурой по визуальной 

оценке фотоснимков затруднительно, поскольку изменение твёрдости не со-

провождается каким-то характерным структурным изменением зёрен. Можно 

лишь отметить, что место измерения под номером №3, как выяснилось позже, 

попадает в область с, предположительно, повышенным содержанием алюми-

ния и, в свою очередь, имеет наибольшую твёрдость среди измеренных точек. 

 

2.4.2 Микроструктура  

Следующим видом исследования является морфологическая оценка 

сформированного многослойного валика. Для этого полученные поперечные 

и продольные макрошлифы образца (рисунок 2.8, 2.9) дополнительно прошли 

более тонкую шлифовку и полировку, а затем подверглись травлению 5%-ым 

раствором азотной кислоты в спирте. Полученные, путём травления попереч-

ный и продольный микрошлифы представлены на рисунке 2.11 и на рисунке 

2.12, соответственно. Данные металлографические изображения представ-

ляют собой коллажи (несколько совмещённых фотоснимков), сделанные с по-

мощью встроенной цифровой камерой оптического микроскопа Lecia-

DMI5000 и объединённые встроенным программным обеспечением микро-

скопа. В качестве пояснения: коллаж микроснимков, приведённый на рисунке 

2.11, является зеркальным отражением реального образца. 
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Рисунок 2.11. Металлографическое изображение поперечного микрошлифа исследуемого 

образца 
 

 
 Рисунок 2.12. Металлографическое изображение продольного микрошлифа исследуемого 

образца 
 

№1 
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Проанализируем полученные снимки микрошлифов, приведённые на 

рисунке 2.11, 2.12. В первую очередь следует отметить, что наблюдается пол-

ноценное сплавление с подложкой. Сразу же стоит уточнить, что на микро-

шлифах присутствуют дефекты травления, то есть поверхность шлифа ме-

стами, по неясным причинам, плохо протравилась или не протравилась вовсе.  

Основное подозрение на дефектное травление относится к периметру 

верхней сферической части валика (2-3 слои) (рисунок 2.11). То есть большая 

площадь, проходящая по верхнему контуру, сферической части валика пред-

ставлена в светлом цвете из-за плохой степени протравленности, но также не 

исключается и повышенное содержание алюминия по данному контуру в 

связи с меньшим градиентом температур, по сравнению с областями более 

близкими к подложке. А эффекты, предположительно, дефектного травления 

на рисунке 2.12 находятся в нижней части валика вблизи границы сплавления 

с подложкой (светлый спрей), а также в правой верхней части шлифа на ме-

таллографическом изображении (светлые площади). Но следует различать, де-

фекты травления и линии сплавления, которые действительно могут содер-

жать повышенное количество алюминия и легирующих элементов. 

Выделяются две горизонтальные более светлые прослойки (рисунок 

2.11), соответствующие повышенному содержанию алюминия, что свидетель-

ствует о неравномерном перемешивании алюминия с железом в жидком со-

стоянии. На рисунке 2.12 также заметны светлые прослойки в форме дуги. 

Данные прослойки являются своего рода проявлением границ чешуек наплав-

ленного валика, что является весьма распространённым и обычным явлением 

при наплавке или сварке. Получить абсолютную равномерность концентраций 

по всему объёму наплавки крайне тяжёлая задача. На практике химическая не-

однородность наплавки достаточно распространённое явление, поскольку в 

реальных условиях всегда сохраняется неравномерность концентраций эле-

ментов в твёрдых растворах. 
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Хаотично распределённые тёмные точки преимущественно отнесены к 

загрязнениям поверхности шлифа и не считаются дефектами типа газовых пор. 

Также на шлифах имеются царапины полученные в процессе их подготовки, 

но среди них имеются и дефекты в виде трещин, которые преимущественно 

располагаются по границам зёрен. 

Тёмные вкрапления различной формы внутри зёрен (рисунок 2.11, 2.12) 

отнесены, как раз-таки, к интересуемой интерметаллидной фазе Fe3Al. Их рас-

положение внутри зерна объясняется тем, что изначально из жидкой фазы, со-

гласно диаграмме состояния Fe-Al (рисунок 1.4) кристаллизуется α-Fe твёр-

дый раствор, и только потом, при дальнейшем охлаждении внутри зёрен появ-

ляются интерметаллидные фазы вследствие упорядочения твёрдого раствора. 

Однако авторы работ [40, 41] отмечают подобные включения как карбидную 

фазу типа Fe3AlC0.5, но в тоже время при рентгенофазовом анализе она не об-

наруживается, что ставит под сомнение данное утверждение. 

На поперечном и продольном микрошлифах (рисунок 2.11, 2.12) в ниж-

ней области (граница сплавления сварочной ванны с подложкой) наблюдаются 

мелкие столбчатые зерна. Столбчатая форма зёрен объясняется влиянием 

большого температурного градиента. Однако, влияние высокой скорости 

охлаждения, вследствие контакта с массивной металлической подложкой, 

резко ограничивает их максимальный размер. В средней области, занимающей 

основной объём наплавленного валика, наблюдаются крупные длинные столб-

чатые зёрна. Такая форма, все также объясняется влиянием большого темпе-

ратурного градиента, однако скорости охлаждения уже гораздо ниже, что поз-

воляет зёрнам вырасти до бо́льших размеров. Также укрупнению зерна преды-

дущего слоя способствует повторный его переплав при наплавке последую-

щих проходов, что создаёт условия к возобновлению роста крупных зёрен пу-

тём поглощения ими соседних малых зёрен, то есть их слиянием. При прибли-

жении к верхней части последнего слоя (по внешнему периметру последнего 

слоя) наблюдается образование равноосных зёрен. Это объясняется тем, что 



62 
 
 

градиенты температур и скорости охлаждения в данных областях относи-

тельно невелики. Такие условия способствуют образованию равноосных зё-

рен. 

На обоих микрошлифах (рисунок 2.11, 2.12) хорошо видны границы зё-

рен, которые представлены в виде темных тонких линий. Границы сплошные 

и непрерывные. Заметно, что в большинстве случаев границы зерна опоясы-

вает светлая область. Предположительно данные области являются областями 

с высоким содержанием алюминия. Это вызвано различием химического со-

става внутри зерна. Различие химического состава возникает в процессе фор-

мирования зерна: в первую очередь кристаллизуется наиболее тугоплавкая 

фаза, а в конце, к границе зерна, более легкоплавкая, коей является нераство-

рённый алюминий в системе Fe-Al. 

При первичном осмотре полученного в результате многослойной 

наплавки образца (рисунок 2.6, 2.7), даже невооружённым глазом, при внима-

тельном осмотре можно было заметить, выходящие наружу поперечные тре-

щины в наплавленном валике. Анализ микрошлифов (рисунок 2.11, 2.12) под-

тверждает наличие трещин как мелких размеров (по границам зёрен), так и 

крупных, проходящих сквозь тело валика независимо от структуры в месте 

разрушения. Первой причиной образования трещин считается не соблюдение 

температурных режимов в процессе наплавки. То есть, при многослойной 

наплавке необходимо поддерживать температуру подложки не ниже 400 °С 

(по данным [40, 41, 51]), в случае данного эксперимента подложка подогрева-

лась лишь предварительно, и, вероятно, к финальной наплавке она успела 

остыть до более низких температур. Второй причиной образования трещин 

считается превышение критического уровня насыщения наплавленного ва-

лика водородом, кислородом, и другими вредными элементами, присутствую-

щими в воздухе вследствие отсутствия дополнительной защиты ещё горячего 

валика.  
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На рисунке 2.12 обращает на себя внимание верхушка валика в правой 

части снимка. Она является раздробленной, с недостающей частью наплавки. 

Вероятно, в этой области уже имелись дефекты в виде трещин ещё до механи-

ческого воздействия. И при подготовке продольного микрошлифа, вследствие 

механического воздействия, трещина увеличилась, а некоторая часть валика и 

вовсе отвалилась. Остальные же области после механической обработки при 

подготовке микрошлифа не породили подобных разрушений. 

 

2.4.3 Химический и фазовый состав 

Крайне важно и не менее интересно установить: какой же в итоге был 

получен химический состав в наплавленном образце, а также степень его од-

нородности по наплавленному объёму. С целью получения ответов на данные 

вопросы совместно с проведением исследования на установке MIRA3 

TESCAN сканирующего электронного микроскопа (СЭМ) был осуществлён 

аналитический элементный анализ методом энергодисперсионной рентгенов-

ской спектроскопии (англ. Energy-dispersive X-ray spectroscopy, EDX), кото-

рый базируется на анализе энергии эмиссии рентгеновского спектра твёрдого 

вещества [74].  

Полученные электронные изображения поперечного и продольного 

шлифов, до момента их травления, представлены на рисунке 2.13 и рисунке 

2.14, соответственно. В качестве пояснения: на рисунке 2.14, для примера, 

приведён лишь один из участков продольного разреза, поскольку на одно 

изображение, при данном масштабе, весь шлиф не уместить. 
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Рисунок 2.13. Электронное изображение поперечного шлифа образца 
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Рисунок 2.14. Электронное изображение продольного шлифа образца 

 

На обоих электронных изображениях наблюдаются зоны с различными 

оттенками, что свидетельствует о неоднородности химического состава. Со-

путствующие исследования химического состава, проведённые методом энер-

годисперсионной рентгеновской спектроскопии (EDX), подтверждают связь 
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элементного состава зон с их оттенком. Также, дополнительно был проведён 

элементный анализ зон (рисунок 2.15), расположенных рядом с областью ин-

тенсивного разрушения в продольном шлифе, с целью определения возмож-

ной взаимосвязи. 

 

 
Рисунок 2.15. Дополнительный элементный анализ различных зон в области интенсивного 

разрушения продольного шлифа 
 

Результаты качественного и количественного анализа состава отмечен-

ных зон (рисунок 2.13 – 2.15) обобщены и представлены в таблице 2.2. Все 

численные результаты таблицы 2.2. приведены в весовых %. 
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Таблица 2.2 - Результаты исследования элементного состава 

Рис. 2.13 Al, % Si, % Mn, % Fe, % Итог, % 

Область 1 

Область 2 

Область 3 

Область 4 

11,35 

9,22 

11,60 

5,42 

2,62 

2,27 

2,54 

1,67 

1,32 

1,40 

1,43 

1,67 

84,71 

87,11 

84,43 

91,23 

100,00 

100,00 

100,00 

100,00 

Среднее 9,40 2,27 1,46 86,87 100,00 

Рис. 2.14 Al, % Si, % Mn, % Fe, % Итог, % 

Область 1 

Область 2 

Область 3 

0,30 

8,15 

0,00 

0,75 

1,97 

0,73 

1,58 

1,52 

1,58 

97,37 

88,36 

97,69 

100,00 

100,00 

100,00 

Рис. 2.15 Al, % Si, % Mn, % Fe, % Итог, % 

Область 1 

Область 2 

Область 3 

Область 4 

10,44 

7,91 

12,41 

4,81 

2,43 

2,09 

2,65 

1,65 

1,47 

1,53 

1,45 

1,65 

85,67 

88,47 

83,49 

91,89 

100,00 

100,00 

100,00 

100,00 

Среднее 8,89 2,20 1,52 87,38 100,00 

 

Чем темнее участок на электронном изображении, тем большее содер-

жание алюминия в нем, чем светлее, тем, соответственно, меньше. Согласно 

диаграмме состояния Fe-Al (рисунок 1.4) в равновесных условиях для полного 

превращения α-Fe в интерметаллическую фазу Fe3Al при охлаждении до 200 

°С и ниже необходимое содержание алюминия должно составлять, примерно, 

от 12% до 21% по массе.  

Анализируя результаты элементного состава, и, сопоставляя их с обла-

стями диаграммы состояния Fe-Al, можно сделать следующий вывод: в 

наплавленном объёме валика, вследствие анизотропии химического состава, 

присутствует как фаза α-Fe, так и фаза Fe3Al. Результаты дополнительного эле-
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ментного анализа (рисунок 2.15), не выявили какой-то определённой зависи-

мости элементного состава и разрушения, либо и вовсе не позволяют выявить 

эту связь данным методом. 

Последним видом исследования, проводимым в текущей работе, явля-

ется рентгенофазовый анализ. Анализируемой поверхностью являлся про-

дольный шлиф вместе с подложкой. Полученная рентгенограмма представ-

лена на рисунке 2.16. 

 

 
Рисунок 2.16. Рентгенограмма плоскости (продольный шлиф + подложка) 

 

Эталонный код фазы Fe3Al – 01-074-5199. Как видно из рентгенограммы 

(рисунок 2.16), полученные характерные пики совпадают с эталонными дан-

ными каталога. На основании этого факта можно утверждать, что в данной 

многослойной наплавке действительно присутствует интерметаллическая 

фаза с атомным соотношением 25% Al и 75% Fe, что соответствует фазе Fe3Al.  
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ВЫВОДЫ ПО ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНОЙ ЧАСТИ 

 

Используемое в текущей работе оборудование обеспечивало выполне-

ние всех задач необходимых для постановки экспериментов. Стоит отметить, 

что часть оборудования и различного рода специальные приспособления, не-

обходимые для проведения наплавки по разработанной технологии, были по-

лучены непосредственно в стенах лаборатории «лёгких материалов и кон-

струкций» (Санкт-Петербургского политехнического университета Петра Ве-

ликого). 

В текущей работе проведены экспериментальные наплавки с примене-

нием технологии одновременной подачи в зону горения электрической дуги 

двух разнородных проволок сплошного сечения на основе железа (Св-08Г2С) 

и алюминия (АК12). Результатом экспериментальных наплавок является 

успешное получение многослойной наплавки, подходящей для дальнейших 

исследований в рамках текущей работы. 

Результаты измерений твёрдости образца исследования методом Вик-

керса свидетельствуют о значениях твёрдости в пределах от 300 до 400 Hv, что 

согласуется с данными различных научных источников. 

Визуальный анализ полученных микрошлифов свидетельствует о серь-

ёзных дефектах в виде трещин. 

Проведённые химический и фазовый анализы полученного образца сви-

детельствуют о наличии искомой интерметаллической фазы Fe3Al. Также, ре-

зультаты элементного (он же химический) анализа свидетельствуют о доста-

точно сильной анизотропии химического состава по всему наплавленному 

объёму.  
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ЗАКЛЮЧЕНИЕ 

 

Сплавы на основе интерметаллида Fe3Al могут выступать в роли заме-

нителей некоторых нержавеющих сталей. Такое решение может быть крайне 

практичным при отсутствии возможности введения дорогостоящих легирую-

щих элементов в состав стали.  

Эксплуатационные характеристики нелегированных сплавов на основе 

интерметаллида Fe3Al, все же, являются несколько худшими в сравнении с не-

ржавеющими сталями. Однако, данный недостаток может быть компенсиро-

ван более низкой стоимостью и доступностью сварочных материалов на ос-

нове железа и алюминия там, где пониженные эксплуатационные показатели 

допустимы. А в случае недопустимого снижения эксплуатационных характе-

ристик, недостатки сплавов на основе интерметаллида Fe3Al могу быть ком-

пенсированы дополнительным легированием такими элементами как: хром 

(Cr) и кремний (Si). 

Ограничивающими факторами при производстве и эксплуатации дан-

ных сплавов связаны с низкой пластичностью интерметаллида Fe3Al при ком-

натных температурах (δ < 4%) [9] и нестабильностью структуры при повышен-

ных температурах. Также ограничивающими факторами могут выступать: не-

достаточное сопротивление окислению, ненадёжность методов предсказания 

длительности эксплуатации изделий из интерметаллидов. 

Пластичность интерметаллида Fe3Al можно повысить посредством до-

полнительного легирования, например хромом, и/или измельчением размеров 

зерна [10, 11]. Одним из методов измельчения зерна является интенсивная пла-

стическая деформация [12].  

Нестабильность структуры при повышенных температурах связана с из-

менением физических и механических свойств интерметаллида Fe3Al при фа-

зовом превращении D03 – B2, проходящей при температуре ≈ 550 °С для двух-
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компонентной системы (Fe-Al). Повысить стабильность D03 структуры и тем-

пературу фазового перехода возможно путём частичной замены Al на Si в ин-

терметаллиде [1] и другими элементами. 

В текущей работе была успешно получена многослойная наплавка с при-

менением технологии механизированной одновременной подачи в зону горе-

ния электрической дуги неплавящегося вольфрамового электрода двух разно-

родных проволок сплошного сечения на основе железа (Св-08Г2С) и алюми-

ния (АК12). 

Качественно-количественный химический и полуколичественный фазо-

вый анализы, а также измерения твёрдости полученной наплавки свидетель-

ствуют о получении искомого сплава на основе интерметаллида Fe3Al.  

Однако, визуальный анализ микрошлифов свидетельствует о серьёзных 

дефектах в виде многочисленных трещин. Помимо этого, по данным резуль-

татов элементного анализа различных областей микрошлифов, имеется доста-

точно сильная анизотропия химического состава по всему наплавленному объ-

ёму, что даёт веский повод к дальнейшей работе над совершенствованием тех-

нологии процесса, а также совершенствованием режимов и условий его про-

ведения. 

Таким образом, поставленная цель текущей работы была достигнута, а 

все сопутствующие задачи успешно решены.  
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