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Потребление редкоземельных металлов
(РЗМ) возрастает примерно на 10% в год.
Это связано с увеличением объема производ-
ства электромобилей, ветряных генераторов,
электронных устройств, военно-космической
техники и другой высокотехнологичной про-
дукции, где РЗМ находят особое применение
[1]. Однако внутреннее потребление РЗМ в
России не превышает 1,5 тыс. т в год (1%
от мирового), что ставит под угрозу техноло-
гическое развитие страны и ее национальную
безопасность. При наличии огромных запа-
сов РЗМ собственная добыча редкометально-
го сырья на территории РФ ведется только
на Ловозерском месторождении лопарито-
вых руд [2]. В связи с этим правительством
РФ была сформирована стратегия развития
отрасли редких металлов на период до
2035 г., которая направлена на создание сы-
рьевой базы РЗМ от добычи до производства
готовой продукции, а также на увеличение

внутреннего потребления и снижение зави-
симости от импорта [3].

Одним из приоритетных природных ис-
точников для развития редкометальной про-
мышленности является Чуктуконское мес-
торождение комплексных железо-марганец-
редкометальных руд (Красноярский край),
запасы которого по оксидам РЗМ оценива-
ют в 3 млн. т (по категориям С1 и С2) при
среднем содержании более 4% TR2O3 (сум-
ма оксидов редких земель) преимуществен-
но цериевой группы [4, 5]. Помимо РЗМ руда
содержит большое количество ниобия (до
1,5% Nb2O5) и марганца (до 20% MnO), про-
дукция из которых в России также находит-
ся в остром дефиците [6, 7].

Чуктуконские руды характеризуются
высокой дисперсностью и исключительной
срощенностью между минералами железа,
марганца и РЗМ, что не позволяет получать
селективные концентраты ниобия и РЗМ
физическими методами обогащения [8]. Вы-
сокое содержание железа и фосфора в рудах
Чуктуконского месторождения препятству-

8 DOI: 10.31857/S0869573323060010, EDN: ejgtwn
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Рассмотрена возможность применения дробного осаждения редкоземельных металлов
(РЗМ) и марганца из солянокислотных растворов карбонатом аммония. Выявлены особенности
поведения элементов при осаждении, что необходимо знать для получения селективных концен-
тратов РЗМ и марганца. Установлено, что при pH 5,25 в осадок переходит 85% TR2O3 (в форму-
ле оксида TR — принятое международное обозначение РЗМ) и их содержание составляет 60,5%.
В марганцевый концентрат при pH 5,25—7,4 извлекается 92% марганца и содержание MnO в
нем достигает 70,7%. Отмечено, что из-за сложного химического состава раствора для получе-
ния качественных селективных концентратов процесс дробного осаждения необходимо вести в
три стадии: на первой стадии в виде кека осадить железо и торий; на второй и третьей стадии —
соответственно РЗМ и марганец. Это позволяет получить дезактивированные концентраты в виде
карбонатов, пригодных для дальнейшего извлечения РЗМ и марганца известными способами.

Ключевые слова: дробное осаждение; солянокислотный раствор; карбонат аммония;
редкоземельные металлы; марганец; железо-ториевый кек.

1Работа выполнена по государственному заданию
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ет применению гидрометаллургических спо-
собов их вскрытия. Поэтому для высокоже-
лезистых ниобий-редкоземельных руд реко-
мендуется использование комбинированной
пиро-гидрометаллургической схемы перера-
ботки с получением ниобий-титанового, мар-
ганцевого концентратов и РЗМ-концентратов,
а также фосфористого чугуна.

В работе [9] показана эффективность про-
цесса восстановительного обжига, при кото-
ром ниобий, РЗМ и марганец остаются в
шлаке, а железо и фосфор извлекают из руды
в виде высокофосфористого чугуна. Выявле-
ны особенности солянокислотного выщела-
чивания фаз обогащенного редкометального
шлака в атмосферных и автоклавных усло-
виях, при котором РЗМ практически полно-
стью извлекаются в раствор [10]. При этом
возврат раствора на первую стадию выще-
лачивания значительно снижает расход со-
ляной кислоты и упрощает осаждение ред-
ких земель из слабокислотных растворов
методом нейтрализации (осаждения).

Известно, что в промышленных услови-
ях РЗМ осаждают из азотно- или солянокис-
лотных растворов, используя разные осади-

осаждения, при реализации которого на I эта-
пе будут осаждаться железо и торий в виде
кека, на II этапе — редкие земли, а на этапе
III — марганец.

Цель данного исследования — изучить
особенности дробного осаждения РЗМ и мар-
ганца из растворов солянокислотного выще-
лачивания шлака после обжига руд Чукту-
конского месторождения.

Материалы и методика исследования.
Процесс осаждения РЗМ и марганца прово-
дили на объединенных упаренных растворах,
полученных после атмосферного и автоклав-
ного солянокислотного выщелачивания ред-
кометального шлака [9, 10]. По данным хи-
мического анализа помимо РЗМ и марганца
в солянокислотном растворе содержалось
12,7 г/л алюминия; 6,1 г/л железа; 4,72 г/л
кальция; 4,1 г/л стронция; 2,4 г/л бария, а
также незначительное количество тория
(табл. 1), что подтверждает целесообразность
проведения дробного осаждения для селек-
тивного извлечения РЗМ и марганца.

В качестве осадителя использовали 20%-
ный раствор карбоната аммония квалифика-
ции ч.д.а. Для интенсификации процесса

Таблица 1

Исходный состав раствора после двухстадийного солянокислотного выщелачивания редкометального шлака

К атненопмок,л/г,яицартнецно

aL eC rP dN mS dG Y lA aB aC eF gM nM hT rS P

8,21 9,22 0,2 13,7 62,1 83,1 2,1 7,21 4,2 27,4 1,6 87,0 8,71 240,0 1,4 10,0<

тели: соли угольной кислоты (Na2CO3,
(NH4)2CO3, NH4HCO3) или щавелевую кисло-
ту [11]. Так, например, на Соликамском маг-
ниевом заводе (ОАО «СМЗ», г. Соликамск)
карбонат натрия использовался для осажде-
ния РЗМ из дезактивированных хлоридов, а
на производстве ГК «Скайград» (ООО «ЛИТ»,
г. Королёв) внедрен процесс осаждения РЗМ
из азотнокислотных растворов карбонатом
аммония [12].

Следует учитывать то, что при солянокис-
лотном выщелачивании чуктуконского шла-
ка в раствор вместе с РЗМ и марганцем бу-
дут переходить алюминий, железо, торий,
кальций, барий и стронций. Поэтому полу-
чение качественных продуктов в виде селек-
тивных концентратов РМЗ и марганца веро-
ятно при использовании метода дробного

осаждение проводили в стеклянном реакто-
ре с магнитной мешалкой при температуре
55—60 C. Карбонат аммония подавали по-
степенно и дозированно через бюретку, на-
ходящуюся непосредственно над стеклян-
ным реактором. Одновременно кислотность
раствора контролировали с помощью pH-мет-
ра HANNA. Для коагуляции выпавшего
осадка раствор подогревали до 80 C и в те-
чение 15—20 мин выдерживали при посто-
янном перемешивании без подачи осадите-
ля. Маточные растворы после стадий осаж-
дения I и II упаривали до определенного
объема для повышения концентрации ком-
понентов. Отфильтрованные осадки, получен-
ные после каждой стадии осаждения, иссле-
довали методом химического анализа для
определения количественного состава компо-
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нентов и распределения элементов между
стадиями осаждения.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. На фиг. 1 приведены зависимости
влияния добавки раствора осадителя на по-
казатель pH-осаждения на каждой из трех
стадий. Исходный упаренный раствор имел
достаточно высокую кислотность среды
(pH–0,34). По мере добавления осадителя pH
раствора начинает заметно повышаться. За-
медление роста и стабилизация pH раство-
ра — свидетельство начала осаждения эле-
ментов, а резкое повышение pH указывает
на его окончание. В целом для дробного
осаждения элементов из 150 мл солянокис-
лотного раствора израсходовано около 250 мл
20%-ного раствора (NH4)2CO3.

Изначально первую стадию осаждения
проводили до pH2,0, при этом планировалось
осадить железо и торий для дезактивации
солянокислотного раствора. Для достижения
этого показателя pH потребовалось более
38 мл 20%-ного раствора (NH4)2CO3. При
этом количество осадителя было израсходо-
вано на нейтрализацию раствора, который
приобрел темно-красный оттенок с образова-
нием хлопьевидного осадка. После фильт-
рации и сушки осадок представляет собой
кек коричневого цвета. По данным хими-
ческого анализа в кеке содержится 49,3%
Fe2O3 и 1,1% ThO2. Исходя из результатов
теоретических расчетов по извлечению то-
рия из раствора в осадок, весь торий полнос-
тью осаждается до pH2,0. Таким образом, на
первой стадии можно получить дезактиви-
рованные растворы, содержащие РЗМ и мар-
ганец. При реализации процесса в промыш-
ленных масштабах железо-ториевый кек не-
обходимо направлять в пункт захоронения
радиоактивных отходов.

Область осаждения карбонатов РЗМ в
виде аморфных или кристаллических осад-
ков находится в пределах pH4,3—5,5 [13].
Поэтому для исключения потерь РЗМ II ста-
дию осаждения проводили до pH6,0. Общий
расход (NH4)2CO3 для осаждения карбонатов
РЗМ составил 100 мл (128% мол. от СНК).

По результатам химического анализа ус-
тановлено, что в осадке находится до 17,53%
Al2O3, 3,85% Fe2O3 и 12,99% MnO (табл. 2).
При этом выявлено, что в области pH2,0—
6,0 вместе с РЗМ осаждается около 70% мар-
ганца, и только 30% этого элемента — в об-
ласти pH6,0—7,6. Это связано с окислени-
ем марганца до Mn4+, в результате чего на
поверхности раствора образуется коричневая
пленка. Что касается РЗМ, то они полнос-
тью осаждаются до pH6,0 (см. табл. 2). Сум-
марное содержание всех карбонатов РЗМ,
осажденных при pH2,0—6,0, составило око-
ло 45% массы осадка, из которых 49% при-
ходится на CeO2, 25% — на La2O3, 15% — на
Nd2O3, 4% — на Pr2O3, 3% — на Y2O3. Мар-
ганцевый осадок содержит в себе до 37%
MnO, 25% CaO и 23,5% SrO.

Для улучшения показателей распределе-
ния марганца проведено повторное исследо-
вание по дробному осаждению карбонатом
аммония. Для этого нейтрализацию раство-
ренного в 20%-ном растворе HCl осадка кар-
бонатов РЗМ, выделившегося при pH2,0—6,0,
доводили до pH5,25. Далее осаждение вели
до pH7,4 для снижения содержания приме-
сей в получаемом карбонате марганца. Хи-
мический анализ карбонатов показал, что
содержание марганца в редкоземельном
осадке снижается с 13 до 1,2% MnO, а в мар-
ганцевом, наоборот, увеличивается с 37 до
70,7% MnO (табл. 3). При этом 92% мар-
ганца переходит в осадок третьей стадии.

Фиг. 1. Влияние добавки осадителя на pH раствора при дробном (трехстадийном) осаждении 20%-ным
раствором карбоната аммония

pH pH pH

V20%(NH4)2CO3
, мл V20%(NH4)2CO3

, мл V20%(NH4)2CO3
, мл
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Таблица 2

Химические составы осадков и распределение компонентов
при pH2,0—6,0 и в области pH6,0—7,6

К тненопмо
%.сам,еинажредоС %.сам,еинеледерпсаР

0,6—0,2Hp 6,7—0,6Hp 0,6—0,2Hp 6,7—0,6Hp

OeC 2 18,12 — 001 —

aL 2O3 70,11 — 001 —

dN 2O3 07,6 — 001 —

rP 2O3 76,1 — 001 —

Y2O3 93,1 — 001 —

mS 2O3 28,0 — 001 —

dG 2O3 08,0 — 001 —

OnM 99,21 20,73 4,07 6,92

lA 2O3 35,71 01,0< 9,99 1,0

OiS 2 23,0 01,0< 9,59 1,4

eF 2O3 58,3 55,1 4,49 6,5

OaC 74,1 01,52 3,82 7,17

OrS 77,0 25,32 6,41 4,58

OaB 57,0 11,11 8,03 2,96

OS 3 11,0 10,0< 5,89 5,1

OiT 2 70,0 10,0< 0,89 0,2

OgM 50,0< 49,0 8,62 2,37

Таблица 3

Химические составы осадков и распределение компонентов
при pH до 5,25 и в области pH5,25—7,4

К тненопмо
%.сам,еинажредоС %.сам,еинеледерпсаР

52,5одHp 4,7—52,5Hp 52,5одHp 4,7—52,5Hp

OeC 2 38,82 28,5 4,69 6,3

aL 2O3 46,31 79,5 8,19 2,8

dN 2O3 18,11 72,1 57,79 52,2

rP 2O3 70,2 — 001 —

Y2O3 08,1 62,0 79 3

mS 2O3 62,1 — 001 —

dG 2O3 80,1 — 001 —

OnM 12,1 96,07 8 29

lA 2O3 06,52 64,1 59,99 50,0

OiS 2 51,0 12,0 5,83 5,16

eF 2O3 83,4 28,2 9,88 1,11

OaC 50,0 36,6 6,82 4,17

OrS 20,0 69,1 2,3 8,69

OaB 10,0< 55,2 4,2 6,79

OS 3 32,0 41,0 9,09 1,9
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Однако вместе с тем при снижении pH до
5,25 примерно до 15% TR2O3 (сумма окси-
дов редких земель) остается в марганцевом
продукте, что в дальнейшем приведет к не-
избежной их потере. Следовательно, для
улучшения показателей распределения РЗМ
необходимо повысить pH-осаждения на вто-
рой стадии до 5,4—5,5. Осадки второй и тре-
тьей стадий представляют собой хорошо
фильтруемые аморфные порошки (фиг. 2) со-
ответственно светло-оранжевого и кремово-
го оттенков.

Помимо этого в полученном РЗМ-концен-
трате содержится большое количество Al2O3

(около 25%). Установлено, что удаление алю-
миния из РЗМ-остатка возможно путем ще-
лочной обработки разбавленными раствора-
ми NaOH с переводом алюминия в раствор
в виде алюмината натрия, пригодного для
дальнейшего получения из него конечной
продукции. Применение данного процесса
позволит намного улучшить качество кон-
центрата РЗМ в виде их карбонатов, а также
повысить комплексность переработки чукту-
конской руды.

Стоит отметить, что железо также присут-
ствует в продуктах второй и третьей стадий
осаждения в достаточно большом количе-
стве. Оно распределяется по всем стадиям
дробного осаждения и, следовательно, загряз-
няет промежуточные продукты. Вероятно,
для минимизации содержания оксидов же-
леза следует повысить pH-осаждения первой
стадии с 2 до 3,5, в результате чего заметно
улучшится качество получаемых карбонатов
РЗМ и марганца, пригодных для их дальней-
шего извлечения.

Маточный раствор, полученный после
трехстадийного осаждения, может быть на-

правлен на извлечение бария с последующей
регенерацией используемого карбоната ам-
мония при добавлении гашеной извести.
Выделяющийся аммиак может быть регене-
рирован в виде карбоната аммония путем
поглощения водой при пропускании углекис-
лого газа. Полученный раствор карбоната ам-
мония возвращается в процесс дробного
осаждения РЗМ и марганца из солянокис-
лотного раствора. Отработанный раствор хло-
рида кальция можно направить на получе-
ние гранулированного хлористого кальция,
который широко применяется в строитель-
стве, нефтяной, химической и других облас-
тях промышленности.

Другим вариантом утилизации раство-
ра хлорида кальция может быть регенера-
ция соляной кислоты путем добавления в
раствор необходимого количества серной
кислоты. При этом кальций выделяется в
осадок в виде гипса. Раствор соляной кис-
лоты после отделения гипса возвращается на
процесс выщелачивания редкоземельного
шлака. Гипс направляется на производство
строительных материалов.

Выводы. 1. Исследован процесс осажде-
ния РЗМ (редкоземельные металлы) и мар-
ганца карбонатом аммония из растворов,
полученных при выщелачивании соляной
кислотой ниобий-редкоземельного шлака, в
широком интервале pH (от –0,3 до 7,6). Ус-
тановлено, что из-за сложного химического
состава солянокислотного раствора дробное
осаждение необходимо проводить в три ста-
дии. На первой стадии происходит осажде-
ние железа и тория в виде кека, на второй и
третьей стадиях — осаждение карбонатов
РЗМ и марганца, в которых содержится со-
ответственно около 60,5% TR2O3 и 70,7%

Фиг. 2. Внешний вид порошков карбонатов РЗМ (а) и марганца (б)

а) б)
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MnO. При этом при кислотности до pH5,25
в осадок извлекается около 85% редких зе-
мель, а при pH5,25—7,4 осаждается 92% мар-
ганца.

2. Отмечены особенности поведения неко-
торых элементов-примесей при осаждении, в
частности, железа и алюминия. Установле-
но, что для наиболее полного осаждения же-
леза из солянокислотного раствора необхо-
димо повысить pH-осаждения первой стадии
до 3,5, а для удаления алюминия из РЗМ-
осадка предлагается обработка разбавленны-
ми растворами NaOH.

3. Выявлено, что при снижении pH-осаж-
дения второй стадии до 5,4—5,5 можно улуч-
шить показатели распределения РЗМ и мар-
ганца и получить высококачественные дезак-
тивированные продукты осаждения в виде
смешанных карбонатов РЗМ, которые мож-
но направить на экстракционное разделение
с получением их индивидуальных металлов
или оксидов, а также марганцевого концент-
рата, пригодного для получения металличес-
кого марганца.
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При обогащении кварц-лейкоксеновых
песчаников Пижемского месторождения (рес-
публика Коми) в процессе дезинтеграции
руды тонкодисперсная (<0,050 мм) часть ми-
нералов переходит в глинистую фракцию —
в шлам [1, 2]. Выход шлама в зависимости
от типа рудного пласта может достигать 15—
30%. В шламе присутствуют глинистые ми-
нералы каолинит (Al2O32SiO22H2O) и мус-
ковит (KAl2[AlSi3O10](OH)2), кварц, лейкоксен,
ильменит и железосодержащие фазы, пред-
ставленные сидеритом FeCO3 и гематитом
Fe2O3 или гётитом FeOOH (вторичные про-
дукты изменения ильменита в гидротермаль-
ных условиях). Также в незначительном ко-
личестве присутствуют цирконий, ниобий и
РЗМ (редкоземельные металлы) [1, 2]. Иль-
менит в шламе представлен в основном псев-
добрукитом (Fe2O33TiO2) и другими железо-
содержащими продуктами изменения ильме-
нита [3, 4]. Содержание TiO2 в шламе колеб-
лется в пределах от 3 до 5%, что достаточно
высокое значение для потерь титана. Все это
указывает на актуальность проблемы перера-

ботки шлама для доизвлечения титана и обес-
печения комплексного использования песча-
ников Пижемского месторождения.

В шламе, выделенном при обогащении
красноцветных песчаников, на долю сидери-
та и гематита приходится до 15%. Гематит
распределен в ультрадисперсном виде по
всему объему материала, что осложняет гра-
витационное разделение легких классов,
представленных преимущественно глинистой
фракцией. Сидерит представлен в виде по-
верхностных включений на зернах кварца
или в виде их связки с титановыми минера-
лами, что, в свою очередь, снижает эффектив-
ность магнитных способов обогащения с вы-
делением ильменита [5]. Для удаления си-
деритовой связки и ультрадисперсного гема-
тита было предложено солянокислотное вы-
щелачивание шламов в атмосферных усло-
виях как наиболее целесообразный вариант
для данного минерального состава [6, 7].

Как показано в работе [2], взаимодействие
присутствующих в шламе железосодержа-
щих минералов (сидерит, гематит) протека-
ет в разных температурных интервалах, а при
90—100 C фиксируется их полное раство-
рение. Также отмечено, что разложение гли-

16 DOI: 10.31857/S0869573323060022, EDN: ejheov
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Исследована кинетика выщелачивания солянокислыми растворами в атмосферных усло-
виях железосодержащего шлама, образующегося при обогащении кварц-лейкоксеновых песча-
ников. Полученные расчетом значения энергии активации указывают на две температурные
области развития процессов выщелачивания шлама: при 40—70 C — диффузионно-кинетичес-
кая (Еакт  35,79—36,56 кДж/моль) и при 70—80 C — кинетическая (Еакт  48,68 кДж/моль).
Выявлен ступенчатый характер вскрытия шлама при выщелачивании из него железосодержа-
щих минералов, что обусловлено последовательным развитием процессов разложения сидерита
и гематита, а также изменением скорости процесса по мере насыщения раствора ионами железа.
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нистых минералов начинается в условиях
выше 90 C. При этом известно, что разло-
жение каолинитов минеральными кислота-
ми при атмосферном давлении протекает
крайне медленно [8]. В связи с этим для воз-
можности моделирования технологического
процесса солянокислотного выщелачивания
шламов необходимо уточнение кинетических
закономерностей процесса и механизма ра-
створения железосодержащих минералов в
атмосферных условиях. Цель данной рабо-
ты — изучение кинетики выщелачивания
шламов солянокислыми растворами с опре-
делением зависимости скорости растворения
от температуры, длительности процесса и
концентрации HCl, а также лимитирующей
стадии процесса растворения материала.

Материалы и методика исследований. В
качестве объекта исследования использован
железистый шлам, полученный в результате
дешламации представительной пробы крас-
ноцветных кварц-лейкоксеновых песчаников
Пижемского месторождения. Химический
состав шлама представлен в табл. 1. По дан-
ным гранулометрического анализа, выпол-
ненного методом лазерной дифракции на
приборе Mastersizer 2000, средний размер d
зерен исходного шлама 7—8 мкм (фиг. 1).
При этом более 60% материала представле-
но классами крупности <10 мкм. Минималь-
ный размер зерен 0,3 мкм.

В качестве реагента для выщелачивания
проб шлама использовали солянокислые ра-

створы с концентрацией 5, 10, 15%. Учиты-
вая особенности тонкодисперсной природы
щлама выщелачивание проводили в интер-
вале температур 40—80 C при соотношении
Т:Ж  1:10. Процесс осуществляли в атмос-
ферных условиях в стакане с магнитной ме-
шалкой марки Heidolph с автоматическим
контролем температуры 2 C (датчик
Pt1000), скорость перемешивания составля-
ла 500 мин–1. Степень вскрытия шлама ()
определяли при разной длительности процес-
са выщелачивания в диапазоне 5—60 мин.
Выщелоченный материал фильтровали на ва-
куум-фильтре с промывкой горячей водой, за-
тем сушили при температуре 100 C. Как
было показано в работе [2], при солянокис-
лотной обработке шлама при температурах
до 90 C протекает разложение только сиде-
рита и гематита, поэтому взвешиванием твер-
дого остатка после выщелачивания и по по-
тере массы от исходной определяли количе-
ство растворенного железосодержащего ма-
териала.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. На основе полученных эксперимен-
тальных данных выщелачивания в интерва-
ле температур 40—80 C 15%-ным соляно-
кислым раствором построены графики за-
висимости степени  вскрытия шлама соля-
нокислыми растворами в ходе процесса при
разных температурах (фиг. 2), на которых
видна неоднозначность влияния температу-
ры. Так, в области 40—60 C вскрытие шла-

Таблица 1

Химический состав шлама кварц-лейкоксеновых песчанников

емалшвеинажредоС

%.сам mpp

OiS 2 OiT 2 eF 2O щбо3 lA 2O3 aN 2O OgM K2O OaC OnM P2O5 .п.п.п rZ eC dN

79,25 19,2 36,11 75,81 31,0 77,0 54,4 82,0 140,0 31,0 68,7 534 312 34

Фиг. 1. Распределение частиц шлама по размеру
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ма в течение первых 30 мин практически не
зависит от температуры. При увеличении
длительности процесса до 60 мин отмечает-
ся ускорение процесса. При повышении тем-
пературы выщелачивания до 70—80 C сте-
пень вскрытия шлама возрастает практичес-
ки в 2 раза. Как было определено нами ра-
нее в работе [2], при 60 C в атмосферных
условиях происходит практически полное
разложение сидерита в солянокислом ра-
створе, а максимальный перевод гематита в
раствор достигается при температуре 80 C,
что подтверждается характером представ-
ленной зависимости на фиг. 2. Перегибы на
кинетических кривых свидетельствуют о сту-
пенчатом характере процесса, связанном с
последовательными или параллельными ре-
акциями разложения железосодержащих ми-
нералов — сидерита (FeCO3) и гематита
(Fe2O3), а также с индукционными периода-
ми при переходе от одного этапа к следую-
щему с менее растворимой формой в данных
условиях выщелачивания. Разложение сиде-
рита в процессе выщелачивания при темпе-
ратуре 60 C подтверждается также рентге-
нофазовым анализом, его рефлекс на дифрак-
тограммах твердых остатков, представленных
на фиг. 3, отсутствует. На основе отмечен-
ных зависимостей для более детального ана-
лиза механизма растворения железосодержа-
щих минералов при выщелачивании шлама
далее определили основные кинетические па-
раметры в разных температурных областях.

Выщелачивание шламов солянокислыми
растворами — гетерогенный процесс, проте-
кающий в системе твердое тело—жидкость,
т.е. частицы шлама, реагируя с кислотой, од-

новременно находятся в условиях гидроди-
намического взаимодействия между собой [9,
10, 11]. При выщелачивании полидисперсно-
го материала объем (масса) его твердого ве-
щества пропорционален изменению поверх-
ности частиц во времени: S()  f(1 – ), где
 — доля растворенного материала за время
. При этом f(1 – ) — степенная функция
массы шлама, оставшегося невыщелоченным,
т.е. его поверхность составляет: S  S0(1 – )

(здесь S0 — исходная удельная поверхность;
 — константа) [10, 11], а скорость выщела-
чивания — процесса, который является нео-
братимым и не сопровождается образовани-
ем твердого продукта на поверхности исход-
ного материала, определяется по уравнению:

d/d  kCnS  kS0C
n(1 – ), (1)

где k — константа скорости реакции; С —
концентрация реагента; n — порядок реак-
ции по реагенту; S — поверхность твердой
фазы, отнесенная к исходной массе (удель-
ная поверхность).

Интегрируя уравнение (1) при C  const
и   1, получим выражение:

1 – (1 – )1–  (1 – )kS0C
n. (2)

В гидрометаллургии при растворении
тонкоизмельченных материалов допускают
использование для суммарной поверхности
понятия средней активности и нивелируют
скорость растворения на разных гранях кри-
сталлов, т.е. рассматривают изометрические
частицы [12]. Исходя из этого, при недиф-
фузионном растворении (использован тер-
мин из работы [12]), т.е. при растворении без
образования твердых продуктов на поверх-

Фиг. 2. Изменение степени вскрытия шла-
ма () в ходе выщелачивания 15%-ным соля-
нокислым раствором при разных температурах

Фиг. 3. Дифрактограммы исходного крас-
ноцветного шлама (1) и твердых остатков его
выщелачивания, полученных при температурах
60 (2) и 80 C (3): С — сидерит (FeCO3), Г —
глина (Al2O32SiO22H2O); К — кварц (SiO2)
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ности исходного материала, суммарная повер-
хность в среднем должна убывать пропор-
ционально его объему V в степени   2/3,
при этом выполняется следующая зависи-
мость для поверхности растворяющейся ча-
стицы: S()  V2/3. В результате в левой
части выражения (2) получают величину
[1 – (1 – )1/3], являющуюся функцией  при
постоянно равных остальных компонентах.
Данная зависимость описывается моделью
гетерогенной кинетики, представляемой урав-
нением «сжимающегося объема», общий вид
которого следующий:   1 – (1 – (x/a0)

3,
где a0 — радиус частицы исходного матери-
ала; х — радиус частицы после растворения
в течение времени , т.е. величина изменяе-
мая: х  Wi (здесь Wi — скорость кинети-
ческого процесса).

В результате зависимость скорости W
процесса выщелачивания монодисперсного
материала от времени можно представить в
следующем виде:

W()  (Wi)/a0  1 – (1 – )1/3. (3)

Следует отметить, что исследуемый экс-
периментальный тонкодисперсный шлам
(крупность частиц 7—8 мкм) также рассмат-
ривается как монодисперсный материал с
изометрическими частицами, для которого
  2/3, т.е. для обработки полученных экс-
периментальных результатов возможно при-
менение модели «сжимающегося объема».

Основные кинетические параметры (кон-
станта скорости реакции, энергия активации
Еакт) рассчитывались с использованием урав-
нения Аррениуса для константы скорости
реакции k и ее логарифма [7, 8]:

k  Ae–Еакт/RT, (4)

lnk  lnW  lnA – Еакт/RT,

где A — предэкспоненциальный множи-
тель; Еакт — энергия активации, Дж/моль;
R — универсальная газовая постоянная,
Дж/(Kмоль); Т — температура, K.

По уравнению «сжимающегося объема» (3)
результаты экспериментов (см. фиг. 2) пере-
считаны и графически представлены в виде
зависимости [1 – (1 – )1/3]— (фиг. 4, а). Сле-
дует отметить, что в данной обработке кри-
вые рассматривали в обобщенном виде, без
их разбивки на отдельные участки по каж-
дой температуре, что проявилось в невысо-
ких показателях величины достоверности ап-

проксимации (R2). Далее по тангенсу угла
наклона кривых для температур 40, 60, 70 и
80 C определяли соответствующие значения
скорости выщелачивания шлама (W  d[1 –
– (1 – )1/3]/d). Поскольку величина досто-
верности аппроксимации для некоторых тем-
ператур меньше 0,9, определение скорости
процесса выщелачивания W проводили для
разных интервалов температур (фиг. 4, б). Со-
ответствующие результаты вычисления энер-
гии активации по уравнению (4) представ-
лены в табл. 2.

Как видно из фиг. 4 и данных табл. 2,
характер вскрытия шлама при температурах
40 и 70 C более равномерный во времени,
чем при 60 и 80 C, когда наблюдается уве-
личение скорости процесса соответственно в
2,2 и 1,7 раза. Это указывает на определен-
ные этапы процесса разложения железосо-
держащих минеральных фаз сидерита и ге-
матита, которые при разных температурах
протекают с разной интенсивностью. По по-
лученным значениям энергии активации

Фиг. 4. Кинетика вскрытия шлама в обра-
ботке по зависимости [1 – (1 – )1/3] от длитель-
ности выщелачивания при разных температу-
рах (а) и изменение скорости выщелачивания
W в зависимости от температуры (б)

W, мин–1

2,0

1,5

1,0

0,5

0
310 320 330 340 350 T, K

б)
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можно выделить обобщающие области для
суммарного процесса последовательных ре-
акций растворения и охарактеризовать его
режим: до 70 C он смешанный, а в интерва-
ле 70—80 C кинетический. Следует отметить,
что полученные результаты согласуются с
данными, приведенными в работе [13], в ко-
торой отмечается ступенчатое растворение
железистых минералов на разных кинети-
ческих стадиях при солянокислотном выще-
лачивании.

Процесс солянокислотного выщелачива-
ния шлама, который в исследуемых услови-
ях протекает без образования твердых про-
дуктов на поверхности исходных частиц ма-
териала, в смешанном режиме растворения
лимитируется как непосредственным хими-
ческим взаимодействием железосодержа-
щих минералов с реагентом (HCl), так и
внешнедиффузионным сопротивлением. При
этом последнее будет связано с тем, что в
процессе растворения создается градиентный
диффузионный слой на границе раздела твер-
дой и жидкой фаз, что обусловлено изменя-
ющимися составом раствора и соответству-
ющих гидродинамических условий из-за уве-
личения плотности раствора по мере умень-
шения массы шлама и размеров самих час-
тиц [12]. В результате суммарная скорость
процесса выщелачивания шламов W выра-
жается следующим общим уравнением сме-
шанной кинетики:

1/W 1/Wi + 1/Wd, (5)

где Wi — скорость кинетического (химичес-
кого) процесса; Wd — скорость диффузион-
ного обмена реагента и продуктов реакции
на границе раздела фаз.

Для подтверждения отмеченных предпо-
ложительно смешанного и кинетического ре-
жимов выщелачивания шлама был опреде-

лен порядок процесса по реагенту (n) на ос-
нове полученных экспериментально зависи-
мостей степени вскрытия при концентраци-
ях СHCl  5, 10 и 15% от длительности  про-
цесса при постоянной температуре 80 C
(фиг. 5, а). Кинетический параметр n опре-
делен как угол наклона начальных скорос-
тей в координатах lg—lgСHCl (фиг. 5, б).

Получен дробный порядок процесса:
п  0,8, что характерно для смешанных ре-
жимов и кинетических областей в многосту-
пенчатом процессе. Также при значении n<1
для необратимых реакций предполагается
возможность перехода процесса растворения
из внешнедиффузионной области в кинети-
ческую [10].

Таблица 2

Зависимость изменения скорости выщелачивания
и энергии активации от температуры

t, C W 01 4 ним, 1– nl W Е тка ьлом/жДк,

04 196,0 85,9–
97,53

06 545,1 87,8–

65,63
07 370,1 41,9–

86,84
08 818,1 16,8–

Примечание. Значения Еакт рассчитаны для со-
ответствующих интервалов температур.

Фиг. 5. Зависимость степени вскрытия
шлама от длительности выщелачивания при
разных концентрациях HCl (а) и дифференци-
альное выражение их начальных скоростей (б)
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Как было отмечено выше на фиг. 2, на
кинетических кривых в определенные пери-
оды времени выделяются площадки разной
длительности, которые являются свидетель-
ством замедления или завершения того или
иного этапа растворения при определенных
температурах. Учитывая, что процесс выще-
лачивания протекает с убылью массы мате-
риала и при этом наиболее мелкие зерна
постепенно растворяются, для описания
уменьшения суммарной поверхности твердой
фазы в работе [8] рекомендуется использо-
вать формулу: S  S0(m/m0)

, где S0 — ис-
ходная поверхность твердого материала; m0,

m — массы соответственно исходного мате-
риала и остатка после растворения в тече-
ние времени . При этом для учета влия-
ния поверхности твердой фазы на кинетику
гетерогенных процессов также использует-
ся формула Ерофеева—Колмогорова:

  1 – exp(–kn). (6)

Как отмечается в работе [12], между зна-
чениями  и Еакт наблюдается корреляция
и с помощью формулы (6) можно оценить
диффузионное сопротивление. Для смешан-
ной кинетически-диффузионной области о
нем судят по величине разности (1 – ): если
(1 – ) < 0,5, то превалирует диффузионное
сопртивление, а если (1 – ) > 0,5, то ре-
жим выщелачивания кинетический. Для
гетерогенных процессов при изменении сум-
марной поверхности твердой фазы допуска-
ется определение (1 – ) как тангенса угла
наклона прямых, представляющих логариф-
мическую зависимость (m0 – m) – . В ре-
зультате для характеристики механизма про-
цесса в смешанном режиме в интервале тем-
ператур 40—70 C по полученной зависимо-
сти lg(m0 – m)—lg (фиг. 6) были определе-
ны значения (1 – ). Результаты приведены
в табл. 3.

Из данных табл. 3 видно, что при смешан-
ном режиме в первые 5 мин выщелачива-
ния при температуре 40 C процесс в боль-
шей степени лимитируется скоростью хими-
ческого взаимодействия сидерита с HCl, ко-
торое при повышении температуры до 60—
70 C ускоряется. В то же время при 70 C
уже в начальный период наблюдается пре-
валирование внешнедиффузионного сопро-
тивления в результате более быстрого раство-
рения всех железосодержащих минералов и
соответствующего образования на границе

раздела частиц твердого шлама и солянокис-
лого раствора градиентного внешнего жид-
кого слоя за счет разницы концентраций
растворенного вещества вблизи поверхности
твердой фазы и в глубине раствора. По мере
увеличения длительности выщелачивания
достигаются значения (1 – ) < 0,5 , т.е. сме-
шанный режим в основном будет опреде-
ляться уже внешнедиффузионной областью.
Однако при 60 C во временном интервале
30—45 мин наблюдается увеличение значе-
ния (1 – ) до 0,6, что свидетельствует о на-
чале химического солянокислотного раство-
рения более труднорастворимой формы же-
леза — гематита (Fe2O3). Из данных на фиг. 2
нулевое значение (1 – ) относится к момен-
ту минимального растворения шлама, или
прекращения процесса.

Как отмечено выше, по мере растворения
железосодержащих минералов меняются
гидродинамические условия, что влияет на
кинетические параметры процесса выщела-
чивания. В связи с этим определяли зави-
симость изменения кинетических парамет-
ров процесса от степени выщелачивания. На
фиг. 2 по степени вскрытия шлама выдели-

Фиг. 6. Логарифмическая зависимость сте-
пени выщелачивания шлама при разных тем-
пературах

Таблица 3

Зависимость значений (1 – ) от времени для
смешанного режима выщелачивания

t, C
–1(яинечанЗ  ним,инемервелавретнив)

5—0 01—5 51—01 03—51 54—03 06—54

04 7,0 4,0 0~

06 5,0 2,0 20,0 6,0 2,0

07 3,0 1,0 2,0 0~



15„Металлы“. № 6. 2023 г.

ли следующий ряд этапов по степени извле-
чения ионов железа в раствор , %: 0—30,
30—50, 50—60, 60—100 (где   100% соот-
ветствует максимальной степени вскрытия
шлама   11,8%, достигаемой при 80 C).
Значения энергии активации (табл. 4) опре-
деляли как угловой коэффициент в коорди-
натах lgK—1/T, где K  d/d (фиг. 7).

В представленных координатах lgK—1/T
(фиг. 7) на начальном этапе кривые пред-
ставляют прямолинейную зависимость и сви-
детельствуют о равном порядке величины
Еакт (см. табл. 2), что говорит о схожих ха-
рактерах процессов при   0—30% в облас-
ти температур 40—80 C. На этом этапе вы-
щелачивание лимитируется внешнедиффузи-
онными процессами, где вначале в раствор
переходит легкорастворимый сидерит, созда-
вая разницу концентраций на границе раз-
дела твердое/жидкое за счет постепенного
увеличения концентрации ионов железа в
растворе, что и будет обуславливать диффу-
зионное сопротивление для подвода реаген-
та к частицам. При этом, как показали дан-

ные табл. 3, с повышением температуры до
70—80 C разложение FeCO3 протекает быс-
трее (для этого требуется менее 5 мин).

С увеличением степени извлечения  при
низких температурах процесс переходит в
смешанный диффузионно-кинетический ре-
жим (Еакт  33,3 кДж/моль), связанный с
началом растворения при 60 C гематита
(Fe2O3), что также согласуется с данными
табл. 3. Следует отметить, что с повышени-
ем температуры более 60 C изменение Еакт
происходит скачкообразно. Это связано с тем,
что выщелачивание железосодержащих ми-
нералов, характеризующихся разной степе-
нью растворения, происходит при разных
температурах. В интервале температур 60—
70 C с повышением степени извлечения до
  30—50% выщелачивание характеризу-
ется резким увеличением значения энергии
активации в 10 раз и кинетической облас-
тью, связанной с разложением FeCO3 и по-
степенным переводом Fe2O3 в раствор. За-
тем отмечается резкое уменьшение Еакт до
6,95 кДж/моль; процесс переходит в диффу-
зионную область в результате полного раз-
ложения FeCO3 и замедления взаимодействия
HCl с более труднорастворимым оксидом
Fe2O3. При повышении температуры до 80 C
значение Еакт резко (в 7 раз) возрастает и при
  50—60% наблюдается переход процесса
в область, лимитирующуюся химическим вза-
имодействием гематита с солянокислым ре-
агентом, которое немного замедляется по
мере насыщения раствора железом.

Как известно, для регулирования перехо-
да гетерогенного взаимодействия из одной
области в другую можно использовать сле-
дующие технологические приемы: повыше-
ние температуры, интенсификация переме-
шивания, изменение концентрации реагента
и объема растворителя [9, 10, 12, 14]. Однако
при этом необходимо учитывать следующее.
Несмотря на то, что с повышением интен-
сивности перемешивания возрастает скорость

Таблица 4

Изменения значений энергии активации в зависимости от степени
извлечения  железосодержащих фаз

t, C
еинечанЗ Е тка улавретниеещюувтстевтоос,ьлом/жДк, 

%03—0 %05—03 %06—05 %001—06

06—04 6,02 3,33 — —

07—06 8,62 6,372 59,6 —

08—07 8,62 4,73 8,162 2,921

Фиг. 7. Зависимость изменения скоростей
выщелачивания от температуры при разных
значениях степени извлечения 
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растворения, для процессов при выщелачи-
вании дисперсных материалов в результате
перемешивания возможен «эффект скольже-
ния», когда мелкие зерна перемещаются в
объеме раствора вместе с обволакивающим
их слоем реагента — растворителя. В резуль-
тате увеличение числа оборотов мешалки и
рост интенсивности перемешивания не при-
ведут к улучшению массообмена, но повысят
энергетические затраты на процесс.

Выводы. 1. Для изучения кинетики со-
лянокислотного выщелачивания железосо-
держащего шлама использовали модель
«сжимающегося объема». В результате рас-
считаны значения энергии активации, поря-
док реакциии и определены лимитирующие
стадии для разных температурных интерва-
лов. Показано, что гетерогенный процесс при
40—70 C лимитируется смешанной кинети-
чески-диффузионной областью (Еакт  35,79—
36,56 кДж/моль), а при 70—80 C — кине-
тической (Еакт  48,68 кДж/моль).

2. Определено, что при смешанном режи-
ме до 40 C процесс в большей степени конт-
ролируется скоростью химического взаимо-
действия сидерита с HCl, которое с повыше-
нием температуры до 70 C за счет ускоре-
ния разложение сидерита и гематита проте-
кает с превалированием внешнедиффузион-
ного сопротивления. Рассчитанный дробный
порядок реакции (n  0,8) также указывает
на смешанный и кинетический режим вы-
щелачивания.

3. Определен ступенчатый механизм вы-
щелачивания шлама при атмосферных усло-
виях в интервале температур 40—80 C. При
этом показано, что в начале выщелачивания
по мере перехода в раствор легкораствори-
мого сидерита создаются ограничения ско-
рости процесса за счет внешнедиффузион-
ного сопротивления на границе раздела
твердое/жидкое. При этом в интервале тем-
ператур 60—70 C с завершением разложе-
ния FeCO3 начинается взаимодействие HCl с
гематитом, которое при 80 C практически
полностью заканчивается.
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При создании устройств безопасности,
предназначенных для объектов атомной
энергетики, могут использоваться конструк-
ции, в том числе основанные на применении
сплавов с высокотемпературным эффектом
памяти формы (ЭПФ). С целью выбора ма-
териала для изготовления термочувствитель-
ных элементов устройств безопасности ранее
мы исследовали сплав Ti50Pd40Ni10. При
этом были получены средние значения ха-
рактеристик памяти формы ЭПФ  4,3% и
ЭПФ  57% и значения температур начала
и окончания основного формовосстановления
АsЭПФ  418 C, АfЭПФ  435 C [1]. Далее был
исследован сплав Ti50Pd50, для которого по-
лучены следующие значения термомехани-
ческих характеристик (ТМХ): ЭПФ  2,5%;
ЭПФ  29%; АsЭПФ  568 C; АfЭПФ  579 C [2].

Указанные значения ТМХ приемлемы для
сплава, выбранного для создания одного из

устройств безопасности, например, перереза-
ющего типа, в котором термочувствительные
элементы будут иметь тарельчатую форму.
Однако в других случаях необходимы спла-
вы с высокотемпературным ЭПФ с более
низкими температурами формовосстановле-
ния. Поэтому на основании литературных
данных в качестве кандидата для примене-
ния в устройствах безопасности объектов
атомной энергетики, которые должны сраба-
тывать при температурах 220—280 C, нами
был выбран сплав состава Ti50Pd30Ni20 (ат%).

Сведения о свойствах данного сплава в
литературе немногочисленны [3—8]. В ци-
тируемых источниках в основном приведе-
ны результаты исследований микрострукту-
ры, фазового состава, температур мартенсит-
ных превращений. Есть некоторая информа-
ция и о механических свойствах, однако не-
достаточно результатов исследований термо-

25 DOI: 10.31857/S0869573323060034, EDN: ejiafv
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Исследовано влияние отжига при 600 C на механические и термомеханические характерис-
тики свойств сплава Ti50Pd30Ni20 с высокотемпературным эффектом памяти формы (ЭПФ). Ус-
тановлено, что наилучшие прочностные (в  1030140 МПа) и пластические (оmax  11,56,0%,
ост  64%) характеристики получены после отжига при 600 C. Выявлено, что после предвари-
тельно наведенной деформации растяжением при температуре tд  235—230 C со скоростью
деформации   2,810–3 с–1 максимальные значения величины термически обратимой деформа-
ции ЭПФ  4,3% и степени восстановления формы ЭПФ  67% получены после отжига сплава
при 600 C; при этом температуры обратного мартенситного превращения, характеризующие ос-
новное формовосстановление, составляют АsЭПФ  220, АfЭПФ  249 C. С учетом ранее проведен-
ных исследований установлено, что при легировании никелида титана палладием в интервале
содержания от 30 до 50 ат.% температуры мартенситных превращений практически линейно уве-
личиваются, а величины ЭПФ и степени его восстановления, наоборот, уменьшаются. Приведены
уравнения линий регрессии. Полученная информация используется нами при создании устройств
безопасности, например, перерезающего или толкающего типа.

Ключевые слова: сплав Ti50Pd30Ni20 (ат.%); высокотемпературный эффект памяти формы;
полоса; влияние термической обработки; дифференциальный термический анализ; механические
характеристики; термомеханические характеристики.
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механических (функциональных) свойств
при проявлении высокотемпературного ЭПФ
во время нагрева, таких как температуры
начала и окончания формовосстановления,
величина ЭПФ, степень восстановления фор-
мы. Настоящая работа проведена с целью
определения температур мартенситных пре-
вращений (МП), а также прочностных, плас-
тических и термомеханических характерис-
тик сплава Ti50Pd30Ni20.

Материал и методика эксперимента.
Объект исследований — сплав Ti50Pd30Ni20

(ат.%) российского производства с высоко-
температурным ЭПФ. Данный сплав имеет
состав 35,42Ti-47,21Pd-17,37Ni (мас. % по
шихте) и поставляется в виде полосы тол-
щиной 2,09 мм с маркировкой изготовите-
ля Р-12. Для проведения дифференциально-
термического анализа (ДТА) сплава из бо-
ковых частей полосы Р-12 изготавливали
образцы в виде параллелепипедов размером
1042 мм, одна из граней которых для уст-
ранения поверхностного загрязненного слоя
предназначалась для изготовления микро-
шлифов на оборудовании и по методике фир-
мы Struers (Дания) с использованием ори-
гинальных расходных материалов.

Для измерения температур МП сплава
использовали термоанализатор SETARAM
(Франция) в режиме ДТА. Погрешность тер-
моанализатора по измерению температуры
равна 0,5 C, энергетическая чувствитель-
ность составляет 100 мкВт. Эксперименты
осуществлялись в потоке воздуха (динами-
ческая воздушная атмосфера), расход кото-
рого составлял 3 л/ч при давлении 0,1 МПа
(1 атм). В ходе опытов проводилась непре-
рывная регистрация протекающих фазовых
превращений, которые в виде термограмм
(экспериментальные ДТА-кривые) в режиме
реального времени выводились на монитор
и записывались на жесткий диск управляю-
щего компьютера.

Исследуемый образец сплава сначала на-
гревали со скоростью 20 C/мин от темпера-
туры окружающей среды (20—25 C) до 800 C,
а затем охлаждали со скоростью 10 C/мин
от 800 C до температуры 70—80 C. Темпе-
ратуру МП находили как абсциссу точки
пересечения касательной к соответствующей
ветви энергетического пика с базовой лини-
ей. Таким образом, по термограммам опре-
деляли температуры As, Af, Ms, Mf — соответ-
ственно начала и окончания обратного и пря-

мого фазовых превращений, протекающих в
сплаве при нагревании и охлаждении. За-
тем рассчитывали температурные интерва-
лы обратного |As—Аf| и прямого |Мs—Мf| фа-
зовых превращений и гистерезис температур
фазового превращения (As—Mf). Значения
температур фазовых превращений, происхо-
дящих в сплавах, необходимы в дальнейшем
для установления температур наведения де-
формации при определении ТМХ сплава с вы-
сокотемпературным ЭПФ.

Механические свойства сплава исследо-
вали на образцах цилиндрической формы с
резьбовыми головками М2 общей длиной
13 мм, длиной и диаметром рабочей части
6 и 1 мм соответственно. Испытания на ра-
стяжение образцов сплава Ti50Pd30Ni20 в раз-
ном состоянии проводили на испытательной
машине UTS-100K при температуре t  23 C
со скоростью деформации   2,810–3 с–1.

В результате получали диаграммы растя-
жения в координатах напряжение —дефор-
мация . По данным диаграммам определя-
ли фазовый предел текучести ф, предел проч-
ности в, максимальную общую деформацию
образца перед разрывом (под нагрузкой) оmax,
соответствующую напряжению предела проч-
ности. Относительное остаточное удлинение
ост определяли при комнатной температуре.
Условный предел текучести 0,2, обусловлен-
ный дислокационным пластическим тече-
нием, определить не удалось в связи с отсут-
ствием второго участка на кривой упругого
деформирования.

Наведение деформации для определения
ТМХ осуществляли на этой же машине с по-
мощью специально разработанного нами при-
способления. Образцам сплава Ti50Pd30Ni20

наводили деформацию растяжением при
температуре tд  230—235 C (после нагрева
до 280 C) и при величинах общей наводи-
мой деформации о  8 и 10% со скоростью
деформации   2,810–3 с–1.

По диаграммам наведения деформации в
координатах — определяли величину на-
веденной растяжением деформации р (ос-
таточная деформация после разгрузки). За-
тем исследуемые образцы при температуре
t  23 C поочередно устанавливали в термо-
камеру разработанного нами стенда Р1288
для определения ТМХ и проводили нагрев
образцов максимально до температуры
t  350 C со средней скоростью 7 C/мин.
При нагреве образцы укорачивались, т.е. на-
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блюдалось проявление ЭПФ. В ходе экспе-
риментов с помощью цифровой растровой
системы линейных измерений (модель
19801-3) проводили регистрацию изменения
длины образца при его нагреве через каждые
2 C. Температуру регистрировали при помо-
щи термопары хромель-копель. Для нагрева
образцов использовали вертикальную раз-
движную трубчатую печь VST 12/200. Иссле-
дование ТМХ при проявлении ЭПФ проводи-
ли с помощью разработанного нами стенда.

Термическую обработку (ТО) образцов
сплава выполняли по следующему режиму:
отжиг при t  600 C в течение 1 ч, охлажде-
ние с печью. Для отжига использовали ла-
бораторную печь сопротивления.

Статистическую обработку значений по-
лученных характеристик проводили на пер-
сональном компьютере с помощью универ-
сального программного статистического па-
кета STADIA и критериев, приведенных в
работах [9—11]. Перед проведением статис-
тических расчетов значения каждой из ха-
рактеристик объединяли в выборку объемом
n. Каждую выборку проверяли на соответ-
ствие распределения нормальному по кри-
терию Колмогорова [9, 10] (проверка каждой
выборки показала, что распределение не от-
личается от теоретического); для каждой
выборки рассчитывали среднее значение,
среднее квадратическое отклонение (СКО),
коэффициент вариации Kвар, ошибку средне-
го значения  по формуле:

  tn–1СКО/n,

где tn–1 — табличное значение коэффициен-
та Стьюдента при доверительной вероятнос-
ти 0,95 [11].

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. Определение температур фазовых
превращений сплава Ti50Pd30Ni20 методом
дифференциального термического анализа.
На фиг. 1 представлены типичные термограм-
мы мартенситно-аустенитных фазовых превра-
щений при нагревании и охлаждении сплава
Ti50Pd30Ni20 после отжига при t  600 C, по-
лученные при проведении ДТА. Как видно
из термограмм, обратное мартенситно-аусте-
нитное превращение в сплаве (при нагрева-
нии) сопровождается поглощением теплоты,
о чем свидетельствует направленный вниз
эндотермический пик, зарегистрированный
на термограмме (фиг. 1, а). Прямое аустенит-
но-мартенситное превращение в сплаве (при

охлаждении) протекает с выделением теп-
лоты, о чем свидетельствует направленный
вверх экзотермический пик, зарегистрирован-
ный на термограмме (фиг. 1, б).

Результаты статистической обработки
значений температур МП, определенных ме-
тодом ДТА, в образцах сплава Ti50Pd30Ni20 в
исходном состоянии и после отжига при
t  600 C представлены в табл. 1. Средние
значения температур фазовых превращений
приведены с учетом инструментальной по-
грешности 0,5 C.

Из табл. 1 видно, что средние значения
температур мартенситно-аустенитных пре-
вращений, их интервалов и гистерезиса в
сплаве Ti50Pd30Ni20 в исходном состоянии и
после отжига при t  600 C (1 ч, охлажде-
ние с печью) составляют соответственно:

As: 222,0 и 219,0 C; Af: 275,0 и 261,5 С;
Ms: 241,0 и 241,0 С; Mf: 203,5 и 199,5 С;
|As—Af|: 53,0 и 42,5 С; |Мs—Мf|: 37,5 и

41,0 С;
(As—Мf): 18,5 и 19,5 С.

При этом наблюдается маленький или
небольшой разброс значений коэффициента
вариаций (0,1%  Kвар  12%) почти для всех
параметров, определенных в исходном состо-
янии и после отжига при t  600 C, за ис-
ключением гистерезиса (As—Мf) в исходном
состоянии (Kвар  22%). Практически во всех
случаях наблюдаются небольшие ошибки
среднего значения. Большие ошибки сред-
него значения наблюдаются: для интервала
|As—Af|, определенного в исходном состоянии
и после отжига при t  600 C, и для интер-
вала |Мs—Мf|, определенного после отжига
при t  600 C. Кроме того, для гистерезиса
(As—Мf), определенного в исходном состоя-
нии и после отжига при t  600 C, наблюда-
ются ошибки среднего значения, превыша-
ющие в 1,9 и 1,1 раза соответствующие сред-
ние значения.

По результатам попарной проверки на
однородность по критериям математической
статистики (критерии Фишера, Стьюдента и
приближенный t-критерий) [9—11] средних
значений и дисперсий каждой из темпера-
тур фазовых превращений As, Af, Ms, Мf, ин-
тервалов |As—Af|, |Мs—Мf| и гистерезиса (As—
Мf), соответствующих исходному состоянию
и состояниям после отжига при t  600 C ,
установлено, что в образцах сплава
Ti50Pd30Ni20 по сравнению с исходным состо-
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янием не выявлено статистически значимо-
го влияния отжига при t  600 C на пара-
метры As, Af, Ms, Мf и (As—Мf), а также на
параметры |As—Af|, |Мs—Мf| после отжига при
t  600 C.

Однако следует отметить (см. табл. 1), что
маленькая разница в средних значениях для
Af и Мf после отжига при t  600 C оказа-
лась статистически значимой из-за очень
маленьких значений СКО для каждой пары
выборок. При этом бoльшая разница в сред-
них значениях, например для Af после отжи-
га при t  600 C по сравнению с исходным

состоянием, является статистически незначи-
мой из-за бoльших значений СКО для Af в
исходном состоянии.

Исследование характеристик механичес-
ких свойств сплава Ti50Pd30Ni20 в исходном
состоянии и после термической обработки.
Типичные диаграммы растяжения (при
t  23 C,   2,810–3 с–1) образцов сплава
Ti50Pd30Ni20 в исходном состоянии и после
отжига при t  600 C представлены на фиг. 2.

Параметры статистической обработки
средних значений, СКО, Kвар, , n — значе-
ний основных механических характеристик

Фиг. 1. Термограммы мартенситно-аустенитных фазовых превращений в образце сплава Ti50Pd30Ni20
после отжига при 600 C: а — обратное мартенситно-аустенитное превращение (при нагревании); б — прямое
аустенитно-мартенситное превращение (при охлаждении)
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образцов сплава Ti50Pd30Ni20, полученных
при испытании на растяжение исследуемых
образцов сплава в исходном состоянии и
после ТО (с учетом инструментальных по-
грешностей для прочностных характеристик:
до 300 МПа — 5 МПа, свыше 300 МПа —
10 МПа; для пластических характеристик:
оmax — 0,5%, ост — 1%), представлены в
табл. 2.

Из табл. 2 видно, что средние значения
основных механических характеристик спла-
ва Ti50Pd30Ni20 в исходном состоянии и пос-
ле отжига при t  600 C составляют соот-
ветственно: ф: 360 и 230 МПа; в: 1050 и
1030 МПа; оmax: 13,0 и 11,5 %; ост: 6 и 6 %.

Во всех случаях разбросы значений для
характеристик небольшие (1  Kвар  20%).
Небольшие ошибки среднего значения отме-
чены у параметра ф в исходном состоянии
и у параметра в после отжига при t  600 C;
во всех остальных случаях у характеристик
ф, в, оmax, ост наблюдаются большие ошиб-
ки среднего значения, а также ошибки, в
1,7—2,8 раза превышающие соответствую-
щие средние значения (что, в том числе, свя-
зано с малыми выборками для каждого из
параметров).

Необходимо отметить, что для сплава
Ti50Pd30Ni20 наилучшие прочностные
(в  1030140 МПа) и пластические

Таблица 1

Значения температур мартенситно-аустенитных превращений
в образцах сплава Ti50Pd30Ni20, определенные методом ДТА

ртемараП
йоксечитситатс

иктобарбо

-онтиснетрамеонтарбО
еинещарверпеонтинетсуа
)авалпсиинаверганирп(

-онтинетсуаеомярП
еинещарверпеонтиснетрам
)авалпсиинеджалхоирп(

сизеретсиГ

As, C Af, C |As—Af ,| C Ms, C Mf, C |Мs—Мf ,| C (As–Мf ,) C

ииняотсосмондохсиввалпС

,еинечанзеендерС C 0,222 0,572 0,35 0,142 5,302 5,73 5,81

КС ,О C 38,2 03,5 74,2 84,1 02,1 82,0 30,4

K рав %, 1 2 5 6,0 6,0 7,0 22

, C 5,52 5,74 0,22 5,31 0,11 5,2 0,63

n 2 2 2 2 2 2 2

ирпагижтоелсопвалпС t  006  юьчепсеинеджалхо,ч1,C

,еинечанзеендерС C 0,912 5,162 5,24 0,142 5,991 0,14 5,91

КС ,О C 09,2 31,1 30,4 98,3 75,0 54,4 33,2

K рав %, 1 4,0 9 2 3,0 11 21

, C 0,62 0,01 0,63 0,53 0,5 0,04 0,12

n 2 2 2 2 2 2 2

Фиг. 2. Диаграммы растяжения в координатах — образцов 1, 2 сплава Ti50Pd30Ni20, полученные по
результатам испытаний на машине UTS-100K при температуре t  23 C со скоростью деформации
  2,810–3 c–1: а — исходное состояние; б — после отжига при t  600 C (1 ч, охлаждение с печью)
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(оmax  11,56,0%, ост  64%) характеристи-
ки получены после отжига при t  600 C.
Практически такие же средние значения по-
лучены для этого сплава и в исходном со-
стоянии, однако в этом случае наблюдаются
бoльший разброс значений и гораздо бoльшие
ошибки среднего значения (см. в табл. 2
в  1050740 МПа, оmax  13,021,5%,
ост  611%).

Для более точного и достоверного опре-
деления механических характеристик спла-
ва в исходном состоянии и после разных
видов и режимов ТО (и при этом как след-
ствие уменьшения разброса значений и оши-
бок средних значений) необходимо увеличи-
вать объемы выборок, участвующих в стати-
стическом анализе, т.е. в данном случае не-
обходимо (по возможности) увеличивать чис-
ло образцов и соответственно экспериментов
по определению механических характерис-
тик в каждом состоянии сплава. Кроме того,
необходимо улучшать качество изготовления
исходных полос сплава и образцов для про-
ведения экспериментов, а также по возмож-
ности более точно соблюдать выбранные ус-
ловия испытания.

Результаты попарной проверки (по кри-
териям математической статистики [9—11])

на однородность средних значений и диспер-
сий, соответствующих разным состояниям
сплава Ti50Pd30Ni20, для основных механичес-
ких характеристик ф, в, оmax, ост показали
следующее:

 не выявлено статистически значимого
влияния отжига при t  600 C на парамет-
ры в, оmax, ост по сравнению с исходным
состоянием;

 выявлено статистически значимое вли-
яние отжига при t  600 C по сравнению с
исходным состоянием на ф: среднее зна-
чение фазового предела текучести ф умень-
шилось на 130 МПа.

Исследование термомеханических харак-
теристик свойств сплава Ti50Pd30Ni20 в ис-
ходном состоянии и после термической об-
работки. Диаграммы наведения деформации
растяжением в координатах напряжение —
деформация  образцам сплава Ti50Pd30Ni20

в исходном состоянии и после отжига при t 
 600 C (получены на испытательной маши-
не UTS-100K) приведены на фиг. 3, а.

Диаграммы формовосстановления в ко-
ординатах деформация —температура t для
образцов сплава при нагреве (проявление
ЭПФ) после наведения деформации растя-
жением, полученные по результатам иссле-
дований на стенде Р1288, представлены на
фиг. 3, б.

Значения основных ТМХ, полученные при
проявлении ЭПФ в исследуемых образцах
сплава Ti50Pd30Ni20 в исходном состоянии и
после отжига при t  600 C и округленные с
учетом инструментальных погрешностей для
характеристических температур (1 C), для
величин р, ЭПФ (0,1 %) и для степени ЭПФ
(0,01), представлены в табл. 3.

В результате проведенных эксперимен-
тов установлено (см. табл. 3), что при на-
греве (проявлении ЭПФ) после предвари-
тельно наведенной деформации растяжени-
ем при температуре tд  235—230 C со ско-
ростью   2,810–3 с–1 получены следующие
максимальные значения характеристик па-
мяти формы образцов сплава Ti50Pd30Ni20
после отжига при t  600 C: ЭПФ  4,3% и
ЭПФ  67%. При этом температуры обрат-
ного мартенситного превращения, характери-
зующие основное формовосстановление, со-
ставляют: АsЭПФ  220 C, АfЭПФ  249 C и
это превращение происходит в узком ин-
тервале температур |АsЭПФ—АfЭПФ|  29 C.
Невысокие значения характеристик памяти

Таблица 2

Значения основных механических характеристик после
испытания на растяжение (t  23 C,   2,810–3 c–1)
образцов сплава Ti50Pd30Ni20 в исходном состоянии

и после отжига при 600 C

ртемараП
йоксечитситатс

иктобарбо

ф т в о xam  тсо

аПМ %

еиняотсосеондохсИ

еендерС
еинечанз
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n 2 — 2 2 2
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формы получены для сплава в исходном со-
стоянии (ЭПФ  2,7%, ЭПФ  47%, при этом
АsЭПФ  229 C, АfЭПФ  275 C).

Сравнивая значения температур начала
и конца обратного МП (АнsЭПФ, АкfЭПФ), полу-
ченные нашим деформационным методом
(см. табл. 3), с аналогичными температура-
ми (As, Af), полученными методом ДТА (см.
табл. 1), отметим, что они различаются не
более чем на 7%.

Из сравнения температур МП, приведен-
ных в работе [5], с результатами, полученны-

ми нами методом ДТА (см. табл. 1), следует,
что различие не превышает 10%, хотя тех-
нологии получения заготовок, способы ТО,
методы определения температур были раз-
ными. Также хорошее совпадение наблюда-
ется при сравнении температуры Ms сплава
Ti50Pd30Ni20, полученной нами, с данными,
приведенными в обзоре [6]. По нашему мне-
нию, легирование никелида титана паллади-
ем приводит к стабилизации структуры и,
как следствие, к слабой зависимости ТМХ от
способов получения сплава.

На фиг. 4—6 приведены зависимости
ТМХ (As, Af, Ms, Mf, АнsЭПФ, АкfЭПФ, ЭПФ, ЭПФ)
от состава сплавов никелида титана с раз-
ным содержанием легирующего элемента —
палладия. При этом использованы резуль-
таты как данной работы (см. табл. 3), так и
сведения из ранее опубликованных наших
работ [1, 2]. На графиках представлены сред-
ние (с отложенными от них интервалами,
равными 1s, где s — выборочное среднее
квадратическое (стандартное) отклонение)
или единичные значения этих характерис-
тик, соответствующие разным значениям
концентрации x (ат.%) палладия. На этих
графиках также отражены результаты про-
веденного корреляционного анализа влияния
концентрации палладия на каждую ТМХ ис-
следуемых сплавов: выведенные уравнения
линий регрессии и соответствующие уравне-
ниям коэффициенты корреляции, а также
выводы о статистически значимом влиянии
концентрации палладия на ТМХ исследован-
ных сплавов.

Фиг. 3. Диаграммы наведения деформации растяжением (а) в координатах — для образцов спла-
ва Ti50Pd30Ni20 в исходном состоянии и после ТО, полученные на машине UTS-100K при температуре
tд  235—230 C со скоростью   2,810–3 c–1 при общей наводимой деформации о и диаграммы формо-
восстановления (б) в координатах —t для данных образцов после предварительно наведенной им де-
формации растяжением: 1 — исходное состояние о  10%; 2 — то же, после отжига при 600 C

Таблица 3

Значения ТМХ образцов сплава Ti50Pd30Ni20, ат.%
в исходном состоянии и после отжига при t  600 C
при нагреве (проявлении ЭПФ) после предварительно
наведенной деформации растяжением при температуре

tд  235—230 C со скоростью   2,810–3 c–1

при общей наводимой деформации о  10%
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Фиг. 4. Зависимости температур фазовых
превращений As, Af (а) и Ms, Mf (б), определен-
ных методом ДТА при испытаниях образцов
сплавов Ti50Pd30Ni20, Ti50Pd40Ni10 [1], Ti50Pd50
[2] после отжига в вакууме (t  550 и 600 C)  от
концентрации x палладия

Фиг. 6. Влияние концентрации x палладия
на величины термически обратимой деформа-
ции ЭПФ (а) и степень восстановления формы
ЭПФ (б) при проявлении ЭПФ, определенных
при испытаниях образцов сплавов Ti50Pd30Ni20,
Ti50Pd40Ni10 [1], Ti50Pd50 [2] после отжига в ва-
кууме (t  550, 600 и 850 C) после предвари-
тельной деформации растяжением (tд  25 C,
о  11%,   3,110–3 c–1)

Фиг. 5. Влияние концентрации x палладия
на температуры начала АнsЭПФ и окончания
АкfЭПФ формовосстановления при проявлении
ЭПФ, определенных деформационным методом
при испытаниях образцов сплавов Ti50Pd30Ni20,
Ti50Pd40Ni10 [1], Ti50Pd50 [2] после отжига в
вакууме(t  550 и 600 C) после предварительной
деформации растяжением (tд  25 C,о  11%,
  3,110–3 c–1)

Для значений каждой из температур фа-
зовых превращений As, Af (см. фиг. 4 а), Ms,
Mf (см. фиг. 4, б) зависимость температуры
от концентрации x (ат.%) палладия аппрок-
симировали линейными функциями. Урав-
нения линии регрессии у  ах + b в данных
случаях имеют вид, указанный у кривых. Во
всех случаях коэффициенты корреляции r
являются статистически значимыми и мож-
но говорить о статистически значимом вли-
янии концентрации палладия на каждую из
температур фазовых превращений: с увели-
чением x от 30 до 50 ат.% значения фазо-

вых температур повышаются: As: от 219 до
564,5 С (на 345,5 С); Af: от 261,5 до 597,5 С
(на 336 С); Ms: от 241 до 548,5 С (на
307,5 С); Mf: от 199,5 до 526,5 С (на 327 С).

Для значений температур начала (АнsЭПФ)
и окончания (АкfЭПФ) формовосстановления
при проявлении ЭПФ (см. фиг. 5) влияние
концентрации x (ат.%) палладия аппрокси-
мировали также линейными функциями
(уравнения линий регрессии в данных слу-
чаях см. у кривых). В обоих случаях коэф-
фициенты корреляции r являются значимы-
ми и можно говорить о статистически зна-
чимом влиянии концентрации палладия на
температуры начала (Анs ЭПФ) и окончания
(Акf ЭПФ) формовосстановления при проявле-
нии ЭПФ: с увеличением x от 30 до 50 ат.%
значения температур повышаются: АнsЭПФ: от
205 до 553 C (на 348 C); Акf ЭПФ: от 276 до
575 C (на 299 C).

Для значений величин термически об-
ратимой деформации ЭПФ (см. фиг. 6, а) и
степени восстановления формы ЭПФ (см.
фиг. 6, б) их зависимость от концентрации
x (ат.%) палладия также аппроксимирова-
ли линейными функциями. Уравнения ли-
ний регрессии в данных случаях имеют вид,
указанный у кривых.
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Коэффициенты корреляции r в обоих слу-
чаях являются значимыми, т.е. можно гово-
рить о статистически значимом влиянии
концентрации палладия на величины терми-
чески обратимой деформации ЭПФ и степе-
ни восстановления формы ЭПФ при прояв-
лении ЭПФ: с увеличением x от 30 до 50
ат.% отмечается следующее уменьшение
этих величин: ЭПФ: от 4,3 до 2,5% (в 1,7
раза); ЭПФ: от 67 до 29% (в 2,3 раза).

Таким образом, из данных, приведенных
на фиг. 4, 5, следует, что в интервале от 30 до
50 ат.% Pd при увеличении легирования
никелида титана палладием отмечается
практически линейное повышение темпера-
туры МП. Эти данные подтверждаются как
методом ДТА, так и деформационным мето-
дом. При этом значения ЭПФ, ЭПФ, характе-
ризующие проявление ЭПФ, практически ли-
нейно уменьшаются (см. фиг. 6, а, б).

Выводы. 1.Проведено исследование вли-
яния термической обработки на механичес-
кие и термомеханические (ТМХ) характери-
стики свойств сплава Ti50Pd30Ni20 с высоко-
температурным эффектом памяти формы
(ЭПФ). При этом установлено, что сплав пос-
ле отжига при t  600 C показал лучшие
прочностные (в  1030140 МПа) и пласти-
ческие (оmax  11,56,0 %, ост  64 %) ха-
рактеристики, чем в исходном состоянии.

2. После отжига сплава при t  600 C и
предварительно наведенной деформации ра-
стяжением при температуре tд  230—235 C
со скоростью деформации   2,810–3 с–1 зна-
чения характеристик памяти формы сплава
составили: ЭПФ  4,3% и ЭПФ  67%, При
этом температуры обратного мартенситного
превращения, характеризующие основное фор-
мовосстановление, составляют АsЭПФ  220 C,
АfЭПФ  249 C.

3. С учетом результатов ранее проведен-
ных исследований установлено, что при ле-
гировании никелида титана палладием в
интервале его концентрации от 30 до 50 ат.%
температуры мартенситных превращений
практически линейно повышаются, а вели-
чины ЭПФ и степени его восстановления,
наоборот, уменьшаются.

4. Полученная информация используется
нами при создании устройств безопасности,
например, перерезающего или толкающего
типа.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ
1. Попов, Н.Н. Влияние отжига на механические и
термомеханические характеристики сплава
Ti50Pd40Ni10 с высокотемпературным эффектом
памяти формы, исследованные на заготовке в виде
полосы / Н.Н. Попов, Д.В. Пресняков, В.Ф. Ларь-
кин, Е.Н. Гришин, А.А. Костылева // Металлы.
2021. №4. С.28—40. — (N.N. Popov, D.V.
Presnyakov, V.F. Lar’kin, E.N. Grishin, A.A. Kostyleva,
«Effect of Annealing on the Mechanical and
Thermomechanical Characteristics of a Ti50Pd40Ni10
Alloy with High-Temperature Shape Memory Effect
Studied on a Strip». Russian Metallurgy (Metally).
2021. №7. P.830—841.)

2. Попов, Н.Н. Механические и термомеханические
характеристики сплава Ti50Pd50 с высокотемпера-
турным эффектом памяти формы / Н.Н. Попов,
Д.В. Пресняков, В.Ф. Ларькин, Е.Н. Гришин, С.В.
Глухарева, А.А. Костылева // Материаловедение.
2022. №5. С.22—31.

3. Golberg, D. Characteristics of Ti50Pd30Ni20 high-
temperature shape memory alloy / D. Golberg, Y. Xu,
Y. Murakami, S. Morito, K. Otsuka, T. Ueki, H.
Horikawa // Intermetallics. 1995. V.3. №1. P.35—
46.

4. Noebe, R. Properties of a Ni19,5Pd30Ti50,5 high-
temperature shape memory alloy in tension and com-
pression / R. Noebe, S. Padula, G. Bigelow, O. Rios,
A. Garg, B. Lerch // SPIE Smart Structures and
Materials, Proceedings of SPIE. 2006. №6170.
P.279—291.

5. Пушин, В.Г. Сплавы никелида титана с памятью
формы : в 2 ч. Ч.I. Структура, фазовые превраще-
ния и свойства / В.Г. Пушин ; под науч. ред. В.Г.
Пушина. — Екатеринбург : Изд. УрО РАН. 2006.
С.96—112.

6. Ma, J. High temperature shape memory alloys / J.
Ma, I. Karaman, R. D. Noebe // Intern. Mater. Rev.
2010. V.55. №5. P.257—315.

7. Kumar, P.K. Phase transformation and creep behav-
ior in Ti50Pd30Ni20 high temperature shape memo-
ry alloy in compression / P.K. Kumar, U. Desai, J.
Monroe, D.C. Lagoudas, I. Karaman, R. Noebe, G. Big-
elow // SPIE Smart Structures and Materials, Non-
destructive Evaluation and Heals Monitoring, Proceed-
ings of SPIE. 2010. №7644. P.166—172.

8. Namigata, Y. Enhancement of shape memory proper-
ties through precipitation hardening  in a Ti-rich Ti-
Ni-Pd high temperature shape memory alloy / Y.
Namigata, Y. Hattori, M.I. Khan, H.Y. Kim, S. Miyaza-
ki // Mater. Trans. 2016. V.57. №3. P.241—249.

9. Кулаичев, А.П. Универсальный программный ста-
тистический пакет STADIA (версия 7.0) для
Windows / А.П. Кулаичев. — М. : НПО «Инфор-
матика и компьютеры», 2007.

10. Кулаичев, А.П. Методы и средства комплексного
анализа данных / А.П. Кулаичев. — М. : Форум :
Инфра-М, 2006. 512 с.

11. Степнов, М.Н. Статистические методы обработки
результатов механических испытаний / М.Н. Степ-
нов. — М. : Машиностроение, 1985. 232 с.



26

с. 26—

М Е Т А Л Л Ы ,  № 6 • 2 0 2 3

Количественный фазовый анализ — важ-
ный метод исследования (+)-сталей, по-
скольку от соотношения указанных фаз в
значительной степени зависит комплекс ме-
ханических и функциональных свойств ма-
териала. Для определения соотношения - и
-фаз применяют разные методы: обычный
рентгеновский [1—5], на использовании син-
хротронного излучения [6—9] и нейтронной
дифракции [10, 11]. При этом во всех слу-
чаях для компенсации текстурного эффекта
служит операция усреднения полюсных
плотностей трех—четырех рефлексов каждой
из фаз. В работе [5] проведено сопоставле-
ние магнитных и рентгеновских методов и
показано, что магнитный метод имеет ряд

преимуществ. При этом отмечается, что наи-
более широкое применение для решения ука-
занной задачи находит рентгеновский метод,
поскольку в отличие от магнитного, который
дает усредненную по толщине полуфабриката
информацию, позволяет оценить распределе-
ние фазового состава по сечению, что явля-
ется важной характеристикой для прогнози-
рования работоспособности полуфабрикатов.

Устойчивость аустенита оценивают по его
стабильности относительно атермического -
мартенситного превращения и превращения,
инициированного деформацией. Количе-
ственно эти два вида стабильности характе-
ризуются соответственно параметрами Ms и
Md30. Параметр Ms — это температура на-
чала атермического -мартенситного превра-
щения при охлаждении, а Md30 — темпера-
тура, при которой образуется 50% -мартен-
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Рентгеновским методом определяли влияние величины обжатия при холодной прокатке
клиновых образцов стали 20Х15АН3МД2 на количественный фазовый состав, текстуру и оста-
точные макронапряжения - и -фаз. С увеличением обжатия доля -фазы уменьшается от 82%
в исходном горячекатаном состоянии до 74% при обжатии 10% и до 60% при увеличении обжа-
тия до 70%. Тип текстуры аустенита характеризуется компонентами, типичными для текстуры
прокатки ГЦК металлов — это текстура «латуни» ({110}<112>), которая не меняется при обжа-
тии 10%, а затем существенно увеличивается при обжатии 20% и остается на том же уровне
вплоть до обжатия 70%. Текстура -фазы характеризуется тремя компонентами: {110}<110>,
{211}<110> и {001}<110>, первые два — это текстуры превращения, которые доминируют в ис-
ходном состоянии, а после обжатия 30% усиливается третий компонент, соответствующий тек-
стуре прокатки ОЦК -фазы. Оценка остаточных напряжений показала, что в -фазе формируют-
ся сжимающие напряжения величиной 600—1100 МПа, а в -фазе — растягивающие напряже-
ния величиной 1200—1600 МПа.
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сит при 30%-ной деформации растяжением
[12, 13]. Для трип-сталей наличие метаста-
бильного аустенита является основной харак-
теристикой, поэтому при выборе сталей для
исследований мы ориентировались на этот
параметр. Представляет интерес оценить па-
раметр Md30 как для исследуемой стали, так
и для некоторых других трип-сталей. В ра-
боте [13] на основе результатов исследова-
ний сталей системы Fe-Ni-Cr выведено эм-
пирическое уравнение, связывающее величи-
ну параметра Md30, C, с химическим соста-
вом:

Md30  551 – 462(C+N) – 9,2Si – 8,1Mn –

– 13,7Cr – 29(Ni+Cu) – 18,5Мо – 68Nb. (1)

В работе [12] использованы кроме урав-
нения (1) еще три соотношения:

Md30  497 – 462(C+N) – 9,2Si – 8,1Mn –

– 13,7Cr – 20(Ni+Cu) – 18,5Mo, (2)

Md30  608 – 515C – 821N – 7,8Si –

– 12Mn – 13Cr – 34(Ni+Cu) – 6,5Mo, (3)

Md30  413 – 462(C+N) – 9,2Si – 8,1Mn –

– 13,7Cr – 9,5(Ni+Cu) – 18,5Mo. (4)

Результаты для множества составов трип-
сталей показали большое отличие расчетов
по уравнению (4) от остальных трех. Поэто-
му мы усредняли результаты, полученные по
соотношениям (1)—(3). Единственное изме-
нение, которое было внесено в соотношения
(1)—(4), связано с добавлением меди (по ана-
логии с уравнением (1) ее вклад был при-
нят равным вкладу никеля).

Авторы работы [14] попытались найти
корреляцию параметра Md30 и величины ос-
таточных макронапряжений для нескольких
трип-сталей. Обнаружен сложный характер
влияния параметра Md30 на остаточные напря-
жения. Остаточные напряжения в аустените
для всех трип-сталей и нержавеющей стали
со стабильным аустенитом (Md30  –256 C)
либо близки к нулю, либо они слабые сжи-
мающие, не превышают –200 МПа. В мар-
тенсите величина растягивающих остаточных
напряжений следующая: 800—1400МПа для
трип-стали с Md30  –40 и 50 C и 1100—1800
МПа для стали с Md30  22 C. Таким обра-
зом, трип-стали с параметром Md30 в диапа-
зоне от –40 до 50 C характеризуются нали-
чием высоких растягивающих напряжений

в мартенсите, при этом отмечается сложный
характер корреляции с данным параметром
величины напряжений, что послужило сти-
мулом для проведения настоящей работы.
Исследовалось формирование фазового соста-
ва, текстуры и остаточных напряжений в -
и -фазах стали 20Х15АН3МД2, для которой
в соответствии с уравнениями (1)—(3) вели-
чина параметра Md30 составила 10 C.

Материалы и методы исследования.
Указанные задачи исследовали при холод-
ной прокатке стали 20Х15АН3МД2, состав
которой приведен в табл. 1. Прокатку стали
осуществляли с использованием клиновых
образцов длиной 100, шириной 12 и толщи-
ной от 12 до 2 мм. Определяли текстуру, фа-
зовый состав и остаточные напряжения в
направлениях нормали к плоскости прокат-
ки (НН) и в направлении прокатки (НП) в
зонах клиновых образцов, соответствующих
обжатиям 0, 10, 20, 30, 40, 50, 60 и 70%.

Таблица 1

Содержание элементов, мас.%,
в исследуемой стали 20Х15АН3МД2

С N iS nM rC iN uC oM

52,0 21,0 32,0 11,1 3,41 49,2 7,1 13,1

Для определения соотношения долей аус-
тенита () и мартенсита () в структуре трип-
стали использовали уравнение, в котором
эффект текстуры учитывали усреднением
отношений экспериментальных интенсивно-
стей нескольких (hkl) рефлексов - и -фаз
(соответственно I

hkl и I
hkl) к теоретическим

интенсивностям этих рефлексов (R
hkl, R


hkl),

которые соответствуют интенсивностям бес-
текстурного эталона:

1

1 1
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где n, m — число (hkl) пиков - и -фаз соот-
ветственно.

Обычно в расчетах используют два—че-
тыре рефлекса каждой из фаз. В нашей ра-
боте использовано по четыре рефлекса аус-
тенита ((111), (200), (220), (331)) и мартенси-
та ((110), (200), (112) и (310)). Такой выбор
рефлексов можно считать наиболее обосно-
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ванным, поскольку в наборе рефлексов каж-
дой фазы присутствуют по два рефлекса с
повышенной полюсной плотностью (Phkl).
Для -фазы — это рефлексы (200) и (211),
которые соответствуют типичной текстуре
прокатки ОЦК металлов, а для -фазы — реф-
лексы (220) и (331), которые соответствуют
текстурному компоненту «латуни», который
доминирует в нашем случае. Такой выбор, как
отмечено выше, является оптимальным, по-
скольку число используемых рефлексов не-
достаточно для учета текстурного фактора.

Результаты экспериментов и их обсуж-
дение. Фазовый состав и текстура стали
в зависимости от обжатия. На фиг.1 и 2
приведены рентгенограммы, соответствующие
исходному состоянию, а также обжатию 10, 60
и 70%. В исходном горячекатаном состоя-
нии доля -фазы составляет 82% (фиг. 3).
После обжатия 10% количество -фазы сни-
жается до 74% и до 60% после обжатия 20%.

При дальнейшей прокатке количество -фазы
практически не изменяется (фиг. 3).

На фиг. 4 приведены данные о влиянии
степени обжатия на полюсную плотность реф-
лексов -фазы в образцах НН и НП исследуе-
мой стали. Видно, что тип текстуры по мере
обжатия практически не меняется и его мож-
но охарактеризовать ориентацией {110}<uvw>,
которая близка к одному из основных ком-
понентов текстуры прокатки ГЦК металлов
— текстуре «латуни» ({110}<112>). Интенсив-
ность исходной текстуры не меняется при
обжатии 10%, а затем существенно возрас-
тает при обжатии 20% и остается на том же
уровне вплоть до обжатия 70%. Наблюдает-
ся аналогичный характер изменения тексту-
ры и фазового состава, последний, начиная с
обжатия 20%, также не меняется.

На фиг. 5 приведены зависимости полюс-
ной плотности рефлексов -фазы в НН и НП
в зависимости от обжатия. В отличие от тек-

Фиг. 1. Рентгенограммы стали 20Х15АН3МД2 (а, б — образцы НН; в, г — образцы НП) в исходном
состоянии (а, в) и после обжатия   10% (б, г)
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стуры -фазы, которая практически не меня-
лась с увеличением обжатия, текстура -фазы
меняется существенно. Объясняется это тем,
что для -фазы как в исходном состоянии
после горячей прокатки, так и при холодной
прокатке это текстура прокатки, которая
принципиально не меняется с температурой.
В то же время для -фазы после горячей про-
катки это текстура превращения, которая оп-
ределяется текстурой -фазы и ориентацион-
ными соотношениями при превращении

Фиг. 2. Рентгенограммы стали 20Х15АН3МД2 (а, б — образцы НН; в, г — образцы НП) в состоянии
после обжатия  60 (а, в) и 70% (б, г)

Фиг. 3. Количества -фазы в стали
20Х15АН3МД2 в зависимости от степени дефор-
мации

  . Исходя из приведенного, текстура -
фазы — более интересный предмет для ана-
лиза по сравнению с текстурой -фазы. Мож-
но выделить три компонента текстуры -
фазы: {110}<110>, {211}<110> и {001}<110>
(на фиг. 5 кристаллографическим плоско-
стям {001} соответствует рефлекс (200)).

В исходном состоянии доминируют пер-
вые два компонента, поскольку это компо-
ненты превращения, а начиная с обжатия
30% доминирует третий компонент (см. фиг.
5, а), который называют «повернутая тексту-
ра куба» (текстура куба {001}<100>, относи-
тельно которой текстура {001}<110> повер-
нута на 45). Интересно, что при прокатке с
обжатием 10% интенсивности компонентов
превращения возрастают (фиг. 5, а), при этом
текстура прокатки не меняется. Это свиде-
тельствует о том, что 10%-ная холодная де-
формация осуществляется за счет превраще-
ния    (трип-эффект). Действительно, как
это видно на фиг. 3, обжатие 10% приводит
к снижению на 8% количества -фазы. Од-
нако данные фиг. 3 относятся только к пре-
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вращению   , а наличие трип-эффекта
подтверждается только изменением тексту-
ры -фазы, которое свидетельствует о нали-
чии соответствующих ориентационным со-
отношениям Курдмова—Закса изменений
ориентировок. Компонент текстуры
{211}<110> доминирует вплоть до обжатия
30% (см. фиг. 5, а) и остается как дополни-
тельный к основному кубическому до обжа-
тия 70%. Это является естественным резуль-
татом, поскольку этот компонент относят не
только к превращению, но и к компонентам
прокатки ОЦК металлов. Доминирование
«повернутой текстуры куба» после обжатия
30% является следствием особенностей дис-
локационных механизмов деформации.

Остаточные напряжения. В работе [15]
развит метод разделения эффектов напряже-
ний и градиента параметров решетки, осно-
ванный на особенностях упругой анизотро-

пии кристаллов. Показано, что для оценки
остаточных напряжений можно анализиро-
вать параметры решетки зерен, в которых
разные плоскости отражения параллельны
поверхности образца. В этом случае для
любой пары рефлексов (h1k1l1) и (h2k2l2) ве-
личину остаточных напряжений можно вы-
числить на основании определения соответ-
ствующих периодов решетки (ah1k1l1

, ah2k2l2
):

1 1 1 2 2 2

2 2 2 1 1 1 1 1 1 2 2 2

ост 2( )

h k l h k l

h k l h k l h k l h k l

a a

a K a K

−
σ =

−
, (6)

где Khkl  (/E)hkl  –S11–(S11–S12–
1/2S44)(h2k2 +

+h2l2+k2l2)/(h2+k2+l2)2; Sij (i, j  1, 2, 4) — мо-
дули упругой податливости.

Зная величину остаточных напряжений,
можно вычислить также значение парамет-
ра решетки (a0) за вычетом вклада упругих
напряжений:

Фиг. 4. Зависимость от степени деформации полюсных плотностей рефлексов (hkl) -фазы в образцах
НН (а) и НП (б) стали 20Х15АН3МД2

Фиг. 5. Зависимость от степени деформации полюсных плотностей рефлексов (hkl) -фазы в образцах
НН (а) и НП (б) стали 20Х15АН3МД2
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a0  аhkl/(1 + 2остKhkl). (7)

На фиг. 6 представлены рассчитанные по
уравнению (7) значения параметров решет-
ки для разных рефлексов - и -Fe для слу-
чая   500 МПа и а0  286 и 360 пм соот-
ветственно для - и -Fe. Константы упруго-
сти для соответствующих ориентаций при-
ведены в табл. 2. Графики на фиг. 6 демон-
стрируют влияние на величину рассчитан-
ных для разных рефлексов (hkl) параметров
решетки величины и знака остаточных уп-
ругих напряжений. Точность оценки остаточ-
ных напряжений предлагаемым методом за-

висит от величины упругой анизотропии дан-
ного металла. Существует единственный ме-
талл — вольфрам, у которого отсутствует
упругая анизотропия и для него этот метод
принципиально не применим.

На фиг. 7 приведены аналогичные зави-
симости, полученные экспериментально для
- и -фаз стали на образцах прокатанной
клиновой заготовки из области обжатия
50%. Даже без расчетов видно, что мотив
этих зависимостей свидетельствует о нали-
чии в мартенсите (фиг. 7, а) растягивающих
напряжений, а в аустените (фиг. 7, б) сжи-
мающих напряжений, при этом их величи-
на превышает приведенный на фиг. 6 рас-
четный вариант.

На фиг. 8 приведены результаты исполь-
зования этой методики для образцов прока-
танной клиновой заготовки из областей с
обжатиями от 10 до 70%. Показано, что для
всех режимов прокатки характерно наличие

Фиг. 7. Значения периодов решетки, рассчитанные из межплоскостных расстояний для рефлексов (hkl)
-фазы (а) и -фазы (б) в образцах прокатанной клиновой заготовки стали 20Х15АН3МД2 из области об-
жатия 50%

Фиг. 6. Значения периодов решетки, рассчитанные из межплоскостных расстояний для рефлексов (hkl)
- (а) и -Fe (б) с учетом упругой анизотропии монокристаллов железа для случая остаточных напряже-
ний 500 МПа

Таблица 2

Значения константы упругости –Khkl104, ГПа,
для разных рефлексов (hkl) железа

)011( )111( )002( )211( )022( )311( )222(

7,31 7,8 7,82 7,31 7,31 3,91 7,8
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сжимающих напряжений в -фазе (600—1100
МПа) и растягивающих напряжений в -фазе
(1200—1600 МПа). Этот эффект, по нашему
мнению, обусловлен тем, что положительный
объемный эффект превращения    при-
водит к сжимающим напряжениям в обеих
фазах, но если превращение реализуется при
повышенных температурах, то при дальней-
шем охлаждении в -фазе возникают рас-
тягивающие напряжения, обусловленные бо-
лее низкой величиной температурного коэф-
фициента линейного расширения (ТКЛР) по
сравнению с -фазой. В случае холодной про-
катки растягивающие напряжения в -фазе
могут стимулироваться промежуточными
отжигами, а также адиабатическим нагревом
в результате интенсивных деформаций.

Известно, что аустенитные стали харак-
теризуются значительно более высокими ве-
личинами ТКЛР по сравнению в мартенсит-
ными сталями. В работе [16] методом высо-
котемпературной рентгенографии исследова-
ли фазовый состав, периоды решетки и ве-
личины ТКЛР - и -фаз трип-стали ВНС9-
Ш после разных режимов отжига. Показа-
но, что значения ТКЛР обеих фаз зависят
от соотношения их содержаний. Так, ТКЛР
-фазы составляет 11,610–6 K–1 для одно-
фазной структуры и 12,410–6 K–1 в случае
двухфазной структуры, содержащей 46% -
фазы. При этом ТКЛР -фазы составляет
19,210–6 K–1 и его значение снижается до
17,510–6 K–1 при уменьшении количества -
фазы до 28%. Найдена обратная зависимость
между величинами ТКЛР и периодов реше-

ток: более высоким значениям ТКЛР - и
-фаз стали соответствуют более низкие зна-
чения периодов их решеток. Поскольку ве-
личина периода решетки определяется в ос-
новном содержанием углерода, этот эффект
обусловлен влиянием на величину ТКЛР со-
держания углерода в - и -фазах. Известно,
что для трип-сталей содержание углерода в
твердом растворе играет важную роль в обес-
печении функциональных свойств, поэтому
обнаруженная корреляция делает перспек-
тивным исследования закономерностей тер-
мического расширения трип-сталей.

В работах [14, 17, 18], как и в нашем ис-
следовании, выявлены высокие растягиваю-
щие напряжения в мартенсите в результате
пластической деформации, которые могут
существенно снижать пластические характе-
ристики сталей, особенно в операциях глу-
бокой вытяжки. В работе [14] значительное
внимание уделяется текстурным эффектам,
оценивается коэффициент Ланкфорда, с ко-
торым принято связывать характеристики
глубокой вытяжки.

Сопоставление наших результатов оцен-
ки остаточных напряжений в стали
20Х15АН3МД2 с результатами работы [14]
показало, что они близки по крайней мере
для мартенсита. В нашем случае величина
остаточных растягивающих напряжений в
мартенсите составляет 1200—1600 МПа, а в
работе [14] указывается диапазон 800—1800
МПа. Для аустенита мы, как и в работе [14],
получили сжимающие напряжения, но вели-
чина этих напряжений в нашем случае су-
щественно выше (600—1100 МПа). Анализ
полученных результатов свидетельствует о
том, что параметр Md30 является важным
показателем деформационной стабильности
для сталей системы Fe-Cr-Ni. Однако при-
менительно к трип-сталям требуется неко-
торая корректировка, поскольку для этих
сталей важно обеспечить контролируемый
распад метастабильного аустенита при тем-
пературах эксплуатации изделий, которые
близки к комнатной. В этой связи кажется
более эффективным ввести коэффициент
склонности к стимулированному деформаци-
ей распаду аустенита в виде доли распавше-
гося аустенита при испытании на растяже-
ние при комнатной температуре на опреде-
ленной стадии испытания, возможно, и в мо-
мент разрушения образца.

Фиг. 8. Зависимость от степени деформации
остаточных напряжений в - и -фазах в образ-
цах прокатанной клиновой заготовки стали
20Х15АН3МД2 в диапазоне обжатий 10—70%
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Выводы. 1. Рентгеновским методом оп-
ределяли количественный фазовый состав,
текстуру и остаточные макронапряжения в
- и -фазах после холодной прокатки кли-
новых образцов стали 20Х15АН3МД2 в зо-
нах, соответствующих обжатиям 0, 10, 20, 30,
40, 50, 60 и 70%.

2. В исходном горячекатаном состоянии
доля -фазы составляет 82%, затем после
обжатия 10% она снижается до 74% и до
60% после обжатия 20%. При дальнейшей
прокатке количество -фазы практически не
изменяется.

3. Текстура аустенита характеризуется
ориентацией {110}<uvw>, которая близка к
одному из основных компонентов текстуры
прокатки ГЦК металлов — текстуре «лату-
ни» ({110}<112>), интенсивность которой не
меняется при обжатии 10%, а затем суще-
ственно увеличивается при обжатии 20% и
остается на том же уровне вплоть до обжа-
тия 70%. Отмечается аналогичный характер
изменения текстуры и фазового состава, ко-
торый, начиная с обжатия 20%, также не ме-
няется.

4. Текстура -фазы характеризуется тре-
мя компонентами: {110}<110>, {211}<110>
и {001}<110>, в исходном состоянии доми-
нируют первые два компонента, поскольку
это компоненты превращения, а начиная с
обжатия 30% доминирует третий компонент.

5. При прокатке с обжатием 10% увели-
чиваются интенсивности компонентов пре-
вращения, при этом текстура прокатки не
меняется, что свидетельствует о том, что 10%-
ная холодная деформация осуществляется за
счет превращения    (трип-эффект).

6. Для всех режимов прокатки характер-
но наличие сжимающих напряжений в -
фазе (600—1100 МПа) и растягивающих на-
пряжений в -фазе (1200—1600 МПа). Пер-
вые обусловлены положительным объемным
эффектом превращения   , а вторые —
деформацией растяжения при охлаждении,
вызванной более высокими значениями тем-
пературного коэффициента линейного рас-
ширения аустенита.
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Крупнозернистые (КЗ) коррозионно-стой-
кие аустенитные стали активно применяют-
ся в нефтехимической промышленности,
ядерной энергетике и машиностроении. Из-
делия из аустенитных сталей имеют высо-
кую коррозионную стойкость при комнатной
и повышенной температурах, что позволяет
их эксплуатировать в условиях длительного
воздействия коррозионно-агрессивных сред.
В большинстве случае для производства из-
делий из КЗ метастабильных аустенитных
сталей используется метод горячей деформа-

ции [1, 2]. В частности, из стали 08Х18Н10Т
методом горячей деформации изготавлива-
ют теплообменники, муфели, трубы, детали
запорной арматуры и другие изделия, рабо-
тающие в условиях воздействия повышен-
ных температур и коррозионно-агрессивных
сред. Применение метода горячей деформа-
ции объясняется повышенной склонностью
метастабильных аустенитных сталей к обра-
зованию мартенсита при использовании по-
ниженных температур деформации [3—5],
который отрицательно влияет на их корро-
зионную стойкость (см. часть II).

Пластичность КЗ сталей даже при повы-
шенных температурах мала и относительное
удлинение до разрушения при испытаниях
на растяжение редко превышает 50—100%
[3], но формирование ультрамелкозернистой
(УМЗ) микроструктуры или реализация эф-
фекта динамической рекристаллизации [6]
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позволяет повысить пластичность сталей при
высоких температурах и малых скоростях
деформации (см., например, [7—10]). Ранее
было показано, что УМЗ материалы могут
демонстрировать очень высокие характери-
стики пластичности при высоких скоростях
деформации и пониженных температурах
[11—13]. Для практических целей это очень
интересный результат, который позволяет
оптимизировать температурно-скоростные
режимы горячей деформации стальных из-
делий сложной формы. Снижение темпера-
туры и уменьшение времени деформации при
одновременном повышении пластичности
позволяют снизить расходы на электроэнер-
гию, минимизировать выход из строя штам-
повой оснастки при горячей штамповке, из-
готавливать изделия сложной формы с ми-
нимальным браком, уменьшить степень окис-
ления стали и др. Таким образом, реализа-
ция эффекта сверхпластической деформации
в УМЗ сталях представляет большой прак-
тический интерес.

В настоящее время основное внимание
уделяется проблеме горячей деформации
мелкозернистых ферритных или двухфазных
сталей (см. обзор [14]). В литературе имеет-
ся всего несколько исследований особеннос-
тей деформационного поведения мелкозерни-
стых аустенитных сталей при повышенных
температурах [15—20]. Важно также отме-
тить, что основное внимание уделяется сверх-
пластичности сталей, УМЗ микроструктура
в которых сформирована путем обратного
превращения мартенсита в аустенит при на-
греве [15—18, 20].

В работе [15] описана низкотемператур-
ная сверхпластичность стали 304, УМЗ мик-
роструктура в которой сформирована холод-
ной прокаткой до степени деформации 93%
с последующим отжигом при 650—700 C.
Варьированием температуры и длительнос-
ти отжига изменяли средний размер зерна
аустенита от 0,15 до 0,3 мкм и содержание
-мартенсита от 3,6 до 8,3%. После отжига
при 700 C, 5 мин сталь имела полностью аус-
тенитную УМЗ микроструктуру. Сверхплас-
тическое поведение УМЗ стали 304 наблю-
далось при температурах 600—650 C и ско-
ростях деформации 2,510–4—110–3 с–1. При
комнатной температуре на кривой растяже-
ния () имелась область пластической не-
устойчивости, характерная для деформации
Людерса, а при температурах 600—650 C

кривая () имела вид, типичный для сверх-
пластического течения, с явно выраженной
стадией устойчивого пластического течения.
Для УМЗ стали 304 было достигнуто макси-
мальное удлинение 268—296% при темпе-
ратуре деформации 600 C и скорости дефор-
мации 2,510–4 с–1. Отметим, что максималь-
ная пластичность наблюдалась в образцах,
которые содержали остаточный -мартенсит;
образцы с полностью УМЗ аустенитной мик-
роструктурой демонстрировали более низкую
пластичность. Кривая () для УМЗ стали
304 с максимальной пластичностью демон-
стрировала прерывистое течение, которое, по
мнению авторов [15], было связано с эффек-
том Портевена—Ле Шателье и динамичес-
ким старением стали. Поскольку зерна аус-
тенита после испытаний оставались безде-
фектными и равноосными, авторами работы
[15] был сделан вывод, что основным меха-
низмом сверхпластичности УМЗ стали 304
является зернограничное проскальзывание
(ЗГП), которое происходило одновременно с
дислокационным скольжением в кристал-
лической решетке аустенита. Коэффициент
скоростной чувствительности составил 0,22—
0,36. Важно также отметить, что при сверх-
пластичности УМЗ стали 304 наблюдалось
образование протяженных пор размером в
несколько микрометров. По мнению авторов
[15] это в соответствии с данными [21] мог-
ло быть связано с ЗГП. Аналогичный эффект
обнаружен при низкотемпературной сверх-
пластичности УМЗ ферритных и двухфазных
сталей [22—24].

В работе [15] было также отмечено, что
микроструктура УМЗ аустенита при испы-
таниях на сверхпластичность при 600—
650 C оставалась стабильной; средний раз-
мер зерна аустенита был близок к 1 мкм.
Авторы работ [15, 17] предположили, что из-
за высокой доли остаточного мартенсита эф-
фективно подавляется деформационно-стиму-
лированный рост зерен аустенита при сверх-
пластичности УМЗ стали. Отметим работу
[17], в которой показано, что удлинение до
разрушения УМЗ стали 18Cr-9Ni сильно за-
висит от содержания -мартенсита. Макси-
мальная пластичность УМЗ стали 18Cr-9Ni
была достигнута при содержании -мартен-
сита ~10%: удлинение до разрушения соста-
вило 270% при 650 C и скорости деформа-
ции 10–3 с–1. Дальнейшее увеличение содер-
жания -мартенсита от 15 до ~30% не при-
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водило к снижению пластичности УМЗ ста-
ли 18Cr-9Ni при температуре 650 C. Полу-
ченный в работе [17] результат свидетель-
ствует, по мнению авторов, о необходимости
реализации обратной трансформации мартен-
сита в аустенит для обеспечения высоких
сверхпластических свойств УМЗ аустенит-
ных сталей

В работе [16] проведен сравнительный
анализ механизмов высокотемпературной (до
800 C) деформации для КЗ и УМЗ стали
18Cr-8Ni. Ультрамелкозернистая микро-
структура была сформирована путем холод-
ной прокатки до степени деформации 60% с
последующим отжигом при 850 C в тече-
ние 5 мин, а КЗ сталь имела средний размер
зерна аустенита 9 мкм. В микроструктуре
УМЗ стали со средним размером зерна аус-
тенита 1,5 мкм присутствовало некоторое
количество крупных зерен аустенита разме-
ром до 10 мкм. Испытания проводились при
20, 200, 400, 600 и 800 C при скорости де-
формации 510–4 с–1. Максимальное удлине-
ние до разрушения для КЗ стали 18Cr-8Ni
составило 113% при 800 C, для УМЗ стали
максимальное удлинение до разрушения при
800 C — 118%. В интервале температур де-
формации 25—400 C пластичность УМЗ ста-
ли 18Cr-8Ni была ниже, чем пластичность
КЗ стали, а при температурах деформации
600—800 C она была близка к пластичнос-
ти КЗ стали или незначительно ее превыша-
ла. Кривая растяжения () для УМЗ стали
при 800 C имела протяженную стадию ус-
тойчивого пластического течения, а кривые
() при 25—600 C характеризовались ин-
тенсивным деформационным упрочнением.
Интересно отметить, что в образцах УМЗ ста-
ли 18Cr-8Ni при испытаниях на растяжение
наблюдалось более высокое содержание мар-
тенсита, в том числе мартенсит выявлен при
температурах 200 и 400 C [16]. О более ин-
тенсивном образовании мартенсита при де-
формации растяжением при комнатной тем-
пературе УМЗ стали 301LN также сообщалось
в работе [25]. Наличие большого числа мел-
ких рекристаллизованных зерен по грани-
цам зерен УМЗ стали 18Cr-8Ni после дефор-
мации при температуре 600 и 800 C авторы
[16] связывали с началом динамической рек-
ристаллизации. Авторы [16] отмечали, что
наличие вытянутых зерен указывает на то,
что одним из механизмов высокотемператур-
ной деформации УМЗ стали 18Cr-8Ni может

быть диффузионная ползучесть. Авторы ра-
боты [16] не обнаружили эффект прерывис-
того пластического течения образцов КЗ и
УМЗ стали при комнатной и повышенной
температурах.

В работе [18] сообщалось о достижении
очень высоких характеристик пластичности
для УМЗ стали 304. Отмечено, что УМЗ мик-
роструктура с размером зерна аустенита ~0,2
мкм сформирована путем многоступенчато-
го отжига холоднодеформированной стали с
мартенситной структурой. Содержание мар-
тенсита в отожженных образцах было мало
(<0,5%). При температуре 600 C и скорости
деформации менее 310–4 с–1 удлинение до
разрушения составило более 500%. При по-
вышении скорости деформации до 10–2 с–1

пластичность УМЗ стали 304 снижалась до
~200%. Микроструктура стали оставалась
стабильной, интенсивного роста зерен аусте-
нита не наблюдалось. Величина коэффициен-
та m уменьшалась от ~0,5 до 0,28—0,30 при
увеличении скорости деформации от 10–3 до
1,810–2 с–1 при 600 C. Авторы [18], ссылаясь
на свои более ранние работы, также сообщи-
ли о возможности достижения в стали 304
удлинения до разрушения более 600% при
скорости деформации ~5,510–5 с–1 и темпе-
ратуре 600 C. Кривые () в работе [18] не
приведены.

В работе [20] представлены весьма нео-
жиданные результаты исследований дефор-
мационного поведения мелкозернистой ста-
ли 08Х18Н10Т. Как известно, пластичность
КЗ метастабильных аустенитных сталей не-
монотонно зависит от температуры нагрева
[15, 26, 27]. По данным [20] для УМЗ стали
08Х18Н10Т максимальное удлинение до раз-
рушения (max  43%) достигнуто при тем-
пературе 500 C. Полученная величина ока-
зывалась намного больше, чем пластичность
КЗ стали при этой же температуре (~6%).
Из других интересных результатов, описан-
ных в работе [20], следует отметить отсут-
ствие эффекта снижения пластичности в
УМЗ стали 08Х18Н10Т в интервале темпе-
ратур 400—500 C.

Обобщение результатов краткого анализа
показывает, что в настоящее время наблюда-
ются противоречия в вопросе о механизмах
низкотемпературной сверхпластичности УМЗ
сталей, а также в вопросе о влиянии разных
факторов на характер деформации УМЗ аусте-
нитных сталей в условиях сверхпластичности.
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В настоящей работе представлены резуль-
таты исследований механизмов сверхпласти-
ческой деформации УМЗ аустенитной стали
08Х18Н10Т при температурах ниже 900 C.
Температура 900 C соответствует темпера-
туре начала динамической рекристаллизации
в аустенитных сталях при обычных скорос-
тях деформации [6, 28]. Обзор литературы
показывает, что механизмы горячей дефор-
мации УМЗ стали 08Х18Н10Т в этом интер-
вале температур остаются неисследованны-
ми.

Материалы и методики экспериментов.
Объектом исследования служила метаста-
бильная аустенитная сталь 08Х18Н10Т. Фор-
мирование УМЗ структуры в данной стали
проводилось методом равноканального угло-
вого прессования (РКУП) при температурах
150 и 450 C и числе циклов прессования
N  1—4. Описание режимов изготовления
образцов УМЗ стали приведено в части I.

Микротвердость HV стали измерялась с
помощью твердомера Duramin Struers-5. Для
механических испытаний электроискровой

резкой изготавливались плоские образцы в
форме двойной лопатки, размеры рабочей
части которой составляли 223 мм. Испы-
тания на растяжение проводились с исполь-
зованием машины Tinius Olsen H25K-S со
скоростью деформации 3,310–3 с–1 (скорость
растяжения 10–2 мм/с). Испытания прово-
дились в диапазоне температур 450—900 C.
В процессе испытаний фиксировали зависи-
мость напряжение ()—деформация (), по
которой определяли величину предела проч-
ности (в) и удлинение до разрушения ().

Фрактографический анализ образцов пос-
ле испытаний на растяжение проводили с
помощью растрового электронного микроско-
па (РЭМ) Jeol JSM-6490. Микроструктуру
образцов после испытаний на растяжение
исследовали с использованием металлогра-
фического микроскопа Leica IM DRM. Ис-
следования микроструктуры и измерения
микротвердости проводили в недеформиро-
ванной области (фиг. 1, зона I), вблизи зах-
ватов и в области разрушения образца (зона
II на фиг. 1).

Зона I

Зона II

а)

б)

Фиг. 1. Общий вид образца УМЗ стали (РКУП, N  3, 150 C) после испытания на растяжение при тем-
пературе 800 C (a) и увеличенное изображение области разрушения (б). Штриховой линией на а отмечены
области измерения микротвердости и исследования микроструктуры: зона I — недеформированная область;
зона II — деформированная часть (область разрушения)
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Экспериментальные результаты. Микро-
структура КЗ и УМЗ стали подробно описа-
на в части I настоящей работы. Тем не ме-
нее еще раз отметим, что в микроструктуре
образцов КЗ стали присутствуют длинные
включения -феррита (фиг. 2, а). Ширина
частиц -феррита составляет 3—5 мкм, а их

длина достигает ~0,5 мм. По результатам
рентгенофазового анализа (РФА) объемная
доля частиц -феррита составляет ~2% (см.
часть I). В структуре стали наблюдаются не-
металлические включения, из них некоторые
в виде агломератов (фиг. 2, б). Неметалли-
ческие включения представлены в основном

а) б)

в) г)

д) е)

50 мкм

1 мкм 0,5 мкм

1 мкм 1 мкм

Фиг. 2. Микроструктура аустенита КЗ стали (a) и крупных неметаллических включений (б—е) в КЗ
стали: б — строчечное расположение крупных неметаллических включений; в — частица TiN; г — части-
ца Ti(C, N); д, е — частицы оксида кальция и сульфида кальция
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Таблица 1

Результаты механических испытаний на растяжение
(предел прочности в, МПа, и относительное удлинение до разрушения , %)

образцов стали 08Х18Н10Т при разных температурах tисп

t пси , C
К ьлатсЗ

N  2 N  3 N  4

t КР ПУ  054 C t КР ПУ  051 C t КР ПУ  054 C t КР ПУ  051 C t КР ПУ  054 C

в  в  в  в  в  в 

52 027 521 059 07 0011 04 059 56 0011 54 0201 06

054 024 56 008 04 078 53 027 02 029 22 067 03

006 053 56 056 05 006 05 006 84 036 54 046 54

057 052 07 — — 021 052 092 501 042 581 092 021

008 022 57 052 011 051 002 002 051 251 022 502 061

009 — — — — — — 89 091 — — — —

Фиг. 3. Зависимости () для сталей при повышенных температурах деформации: а — КЗ сталь; б —
УМЗ сталь (N  4, 150 C), в — УМЗ сталь (N  4, 450 C); г — УМЗ сталь (N  3, деформация с разными
скоростями при температуре 800 C)

а)

г)

б)

в)
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частицами TiN и Ti(C,N). На фиг. 2, а самые
крупные отдельные частицы отмечены белы-
ми линиями. После РКУП сталь имеет УМЗ
микроструктуру. Средний размер зерна аус-
тенита после четырех циклов РКУП при 150
и 450 C составляет соответственно 0,3—0,4
и 0,5—0,7 мкм. Отметим, что даже после
РКУП при температуре 450 C сталь имеет
двухфазную аустенитно-мартенситную мик-
роструктуру (см. часть I).

В табл. 1 приведены значения предела
прочности в и удлинения до разрушения 
при разных температурах испытаний образ-
цов КЗ и УМЗ стали 08Х18Н10Т, полученной
при температурах tРКУП  150 и 450 С. На
фиг. 3 представлены диаграммы деформации
() при испытаниях на растяжение при по-
вышенных температурах.

Диаграммы растяжения () для образ-
цов КЗ стали имеют характерный вид для
пластичных материалов (фиг. 3, а). Протя-
женность стадии локализованной пластичес-
кой деформации намного меньше, чем про-
тяженность стадии равномерной деформа-
ции. Кривые растяжения () для образцов
УМЗ сталей при температурах деформации
750 и 800 C имеют вид, характерный для
высокопластичных материалов — стадия
незначительного деформационного упрочне-
ния плавно переходит в длительную стадию
устойчивого пластического течения (фиг. 3,
б, в). Обобщение представленных в табл. 1
данных показывает, что повышение темпе-
ратуры деформации от 25 до 750 C приво-
дит к монотонному уменьшению в от 720
до 250 МПа для КЗ стали и от 950—1100 до
240—290 МПа для УМЗ стали. На высоко-
температурных кривых () для КЗ и УМЗ
сталей областей неустойчивого пластического
течения не обнаружено.

Отметим, что повышение температуры
испытания приводит к немонотонному изме-
нению относительного удлинения до разру-
шения УМЗ стали и это отличает ее от ана-
логичной зависимости для КЗ стали. Ана-
лиз представленных в табл. 1 данных пока-
зывает, что величина  для КЗ стали моно-
тонно уменьшается от 125 до 70% при по-
вышении температуры деформации от 20 до
750 C. При температуре испытания 800 C
пластичность КЗ стали незначительно уве-
личивается (  90%). Как отмечалось в на-
чале статьи, такой немонотонный (с миниму-

мом) характер зависимости (t) является ти-
пичным для КЗ аустенитных сталей.

Изломы образцов КЗ стали после испы-
таний на растяжение имеют вязкий харак-
тер (фиг. 4). Центральная волокнистая зона
изломов образцов после испытаний при
450—600 C представляет собой совокупность
очень мелких ямок размером 5—10 мкм
(фиг. 4, a—г). В волокнистой зоне присут-
ствуют единичные глубокие поры, форма ко-
торых близка к сферической (см. фиг. 4, б,
г). После испытаний при температурах 750—
800 C площадь радиальной зоны излома су-
щественно увеличивается, а площадь зоны
среза стремится к нулю. Размер и глубина
ямок в волокнистой зоне излома КЗ стали
после испытаний при 750—800 C существен-
но увеличиваются, происходит слияние ямок
в вытянутые пустоты длиной до 50 мкм.
Важно отметить, что излом образцов КЗ ста-
ли остается вязким даже после испытаний
на растяжение при 750—800 C, хотя плас-
тичность КЗ стали при этих температурах
оказывается меньше, чем пластичность при
комнатной температуре.

Характер зависимости (t) для УМЗ ста-
ли имеет более сложный характер: при по-
вышении температуры испытания от 20 до
450 C отмечается незначительное уменьше-
ние  (см. табл. 1); при дальнейшем повы-
шении температуры деформации от 450 до
750—800 C удлинение до разрушения УМЗ
стали возрастает и в несколько раз превы-
шает пластичность КЗ стали. Для образцов
УМЗ стали, полученных при N  3 и темпе-
ратуре tРКУП  150 C, величина  при темпе-
ратуре деформации 750 C достигает 250%.
Дальнейшее повышение температуры дефор-
мации вновь приводит к уменьшению вели-
чины  образцов УМЗ стали.

Для определения величины коэффициен-
та скоростной чувствительности напряжения
течения m были проведены дополнительные
исследования деформационного поведения
образцов УМЗ сталей (РКУП, N  3, 4) при ско-
ростях деформации 3,310–3 и 3,310–4 с–1. В
качестве примера на фиг. 3, г представлены
зависимости () для образцов УМЗ стали
(РКУП, N  3), деформируемых при темпера-
туре 800 C с разными скоростями деформа-
ции . Анализ кривых () показывает, что
уменьшение скорости деформации от 3,310–3

до 3,310–4 с–1 приводит к снижению напря-
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Фиг. 4. Фрактографические данные (РЭМ) для образцов КЗ стали после испытаний при tисп, C: а, б —
450; в, г — 600; д, е — 750; ж, з — 800

а) б)

в) г)

д) е)

з)ж)

100 мкм

100 мкм

200 мкм

200 мкм

200 мкм

200 мкм 50 мкм

50 мкм
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жения течения и увеличению удлинения до
разрушения. В исследуемом интервале ско-
ростей на кривых () при 800 C участков
неустойчивой деформации Людерса не обна-
ружено. Величину коэффициента скоростной
чувствительности m определяли по углу на-
клона зависимости в() в логарифмических
координатах. Для УМЗ сталей, полученных
методом РКУП при температурах 150 и
450 C, величина коэффициента m составля-
ет 0,16—0,18 и 0,26—0,29 соответственно.

Металлографические исследования образ-
цов УМЗ сталей после испытаний на растя-
жение при повышенных температурах сви-
детельствуют об интенсивном образовании
пор в области разрушения (см. фиг. 1, б).
Видны крупные вытянутые поры в зоне раз-
рушения образца УМЗ стали. Длина неко-
торых пор достигает 100—150 мкм. В зоне
разрушения также присутствуют мелкие
микропоры, равномерно распределенные по
поверхности образца после испытаний на
растяжение.

Фрактографический анализ образцов
(фиг. 5, 6) показывает, что с увеличением тем-
пературы испытания площади волокнистой
и радиальной зон в изломе увеличиваются, а
площадь зон среза уменьшается. При тем-
пературе испытания 600 C площадь зоны
среза не превышает 5—10% общей площа-
ди излома, а у УМЗ сталей (tРКУП  450 C)
зона среза отсутствует, что также свидетель-
ствует о повышенной по сравнению с КЗ со-
стоянием пластичности УМЗ материала.

Следует отметить, что характер изломов
образцов УМЗ сталей, изготовленных РКУП
при 150 C (см. фиг. 5) и 450 C (см. фиг. 6),
различается. После испытаний на растяже-
ние при низких температурах (450—600 C)
на поверхности изломов образцов УМЗ ста-
ли, изготовленных РКУП при N  4 и темпе-
ратуре 150 C, сохраняются протяженные пу-
стоты длиной до 500 мкм (фиг. 5, a—г). Кон-
туры наиболее крупных пустот для нагляд-
ности на фиг. 5 выделены штриховой лини-
ей. Аналогичные пустоты, являющиеся, ве-
роятно, областями разрушения -феррита,
наблюдаются в изломах КЗ стали и УМЗ ста-
ли после испытаний при комнатной темпе-
ратуре (см. часть I). С повышением темпера-
туры испытания площадь поперечного сече-
ния образца уменьшается (см. фиг. 5, д, е) и
вытянутые удлиненные пустоты трансформи-
руются в равноосные поры (см. фиг. 5, ж, з).

На фиг. 6 представлены результаты элек-
тронно-микроскопических исследований из-
ломов образцов УМЗ стали, изготовленной
РКУП при 450 C. На поверхности изломов
образцов данной УМЗ стали после испыта-
ний на сверхпластичность при 450—600 C
присутствуют единичные крупные поры и
мелкие ямки в центральной волокнистой
зоне излома. Крупные поры на фиг. 6, а—в
выделены штриховой линией. Наиболее
крупные протяженные пустоты наблюдают-
ся для образцов, мелкозернистая структура
в которых была сформирована при одном и
двух циклах РКУП при 450 C, но отсутству-
ют в образцах после трех и четырех циклов
РКУП при 450 C. При повышении темпера-
туры испытания до 800 C площадь радиаль-
ной зоны излома уменьшается, а волокнис-
тая зона излома полностью состоит из ямок
и пор разного размера (фиг. 6, д, е). Размер
некоторых пор достигает 20 мкм (на фиг. 6, е
наиболее крупные поры выделены штрихо-
вой линией). При дальнейшем повышении
температуры растяжения до 900 C площадь
поперечного сечения образца существенно
уменьшается (см. фиг. 6, ж), а излом имеет
полностью вязкий характер и определяется
совокупностью глубоких пор.

В недеформированной части образцов КЗ
стали после испытаний на растяжение при
повышенных температурах сохраняется од-
нородная аустенитная микроструктура (фиг.
7, а). Средний размер зерна аустенита прак-
тически не зависит от температуры испыта-
ний. На границах зерен аустенита при ис-
пытаниях на растяжение образуются субмик-
ро- и микропоры (фиг. 7, б). В объеме неде-
формированных зерен аустенита видны круп-
ные двойники. В деформированной части
образцов КЗ сталей после испытаний на ра-
стяжение наблюдаются удлиненные зерна
аустенита, окруженные равноосными зерна-
ми (фиг. 7, в, г). Эти вытянутые зерна аусте-
нита сформировались, вероятно, в результате
трансформации частиц -мартенсита.

Эволюция микроструктуры УМЗ сталей
при горячей деформации имеет более слож-
ный характер. При пониженной температу-
ре деформации (700—750 C), близкой к тем-
пературе рекристаллизации, средний размер
зерна в деформированной части образца ока-
зывается несколько большим, чем средний
размер зерна в недеформированной части
(фиг. 8, а, б). При повышенных температу-
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а) б)

в) г)

д) е)

ж) з)

500 мкм 50 мкм

500 мкм

50 мкм

50 мкм

100 мкм

200 мкм

100 мкм

Фиг. 5. Фрактографические данные (РЭМ) для образцов УМЗ стали, изготовленных РКУП при N  4 и
температуре 150 C, после испытаний при tисп, C: а, б — 450; в, г — 600; д, е — 750; ж, з — 800
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Фиг. 6. Фрактографические данные (РЭМ) для образцов УМЗ стали, изготовленных РКУП при N  3 и
температуре 450 C, после испытаний при tисп, C: а, б — 450; в, г — 600; д, е — 850; ж, з — 900

а) б)

в) г)

д) е)

з)ж) 100 мкм 20 мкм

50 мкм200 мкм

500 мкм 20 мкм

50 мкм500 мкм
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Фиг. 7. Микроструктуры (РЭМ) в недеформированной области (a, б) и в зоне разрушения (в, г) образцов
КЗ стали после испытаний при температурах 750 и 800 C (а, б, г)

Фиг. 8. Микроструктуры (РЭМ) в недеформированной части (a, в) и в области разрушения (б, г) образ-
цов УМЗ стали (РКУП, N  3, 450 C) после испытаний на растяжение при температурах 750 (a, б) и 900 C
(в, г)

а) б)

в) г)

10 мкм

10 мкм10 мкм

50 мкм

а) б)

в) г)

10 мкм 10 мкм

10 мкм 10 мкм
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рах (800—900 C) средний размер зерна аус-
тенита в деформированной части образца
оказывается меньше или близок к средне-
му размеру зерна аустенита в недеформи-
рованной части образцов (фиг. 8, в, г, табл.
2). Зерна в деформированной части имеют
форму, близкую к равноосной; явно выра-
женных областей с вытянутыми зернами
аустенита не обнаружено. Это позволяет
предположить, что деформационно-стимули-
рованный рост зерен аустенита происходит
преимущественно при пониженных темпе-
ратурах деформации, а при более высоких
температурах начинается динамическая рек-
ристаллизация.

Представленные в табл. 2 результаты из-
мерений микротвердости материала дефор-
мированной и недеформированной областей
образцов свидетельствуют о протекании про-
цессов рекристаллизации при высокотемпе-
ратурных испытаниях УМЗ сталей. Анализ
результатов показывает, что повышение тем-
пературы деформации от 450 до 800 C при-
водит к снижению микротвердости в дефор-
мированной и недеформированной частях
образцов УМЗ стали. Этот вывод подтверж-
дается результатами исследований микро-
структуры деформированной и недеформи-
рованной частей образцов после испытаний
на растяжение (см. табл. 2).

Обсуждение результатов. Во-первых, рас-
смотрим природу кавитационного разруше-
ния УМЗ сталей в условиях сверхпластич-
ности. Кавитация ограничивает возможность
достижения более высоких сверхпластичес-
ких характеристик УМЗ сталей, в первую
очередь предельного удлинения до разруше-
ния. Отметим также, что кавитация являет-
ся одним из известных механизмов разру-
шения материалов в условиях сверхпластич-
ности [29—31].

Модель зарождения пор на частицах вто-
рой фазы, расположенных в тройных стыках
границ зерен, в условиях сверхпластичнос-
ти была описана в работах [30, 32]. Согласно
этим данным зарождение пор в тройных
стыках границ зерен обусловлено накопле-
ниями в них нормальных компонент дело-
кализованных дислокаций. Накопление де-
фектов приводит к повышению упругой энер-
гии и внутренних напряжений на межфаз-
ных границах в условиях сверхпластичнос-
ти [30]. Детальный характер образующихся
дефектов рассмотрен в работах [33, 34]. Об-
разующийся на частице второй фазы дефект
может быть описан как дисклинационная
петля с радиусом R, равным радиусу части-
цы, и мощностью (). Мощность дисклина-
ционной петли () увеличивается пропор-
ционально числу дефектов, попадающих в

Таблица 2

Микротвердость HV, ГПа, образцов стали 08Х18Н10Т после испытаний на растяжение при разных
температурах tисп. В скобках указан средний размер рекристаллизованного зерна для образцов,

испытанных при температурах 800 и 900 C

t пси , C

К ьлатсЗ N  2 N  3 N  4

t КР ПУ  054 C t КР ПУ  051 C t КР ПУ  054 C t КР ПУ  051 C t КР ПУ  054 C

Iаноз IIаноз Iаноз IIаноз Iаноз IIаноз Iаноз IIаноз Iаноз IIаноз Iаноз IIаноз

52 51,2 17,3 94,3 43,4 19,3 54,4 74,3 83,4 99,3 05,4 15,3 64,4

054 78,1 59,2 — — — — 46,3 55,3 70,4 31,4 67,3 57,3

006 88,1 86,2 49,2 83,3 50,4 36,3 65,3 94,3 52,4 57,3 77,3 06,3

057 67,1 83,2 — — — — 97,2 77,2 33,3 25,2 83,3 17,2

008 48,1
33(
)мкм

62,2
14(
)мкм

04,2
5,12(
)мкм

45,2
2(

)мкм

31,2
7,2(
)мкм

93,2
3,2(
)мкм

51,2
9,2(
)мкм

84,2
6,1(
)мкм

69,2
5,2(
)мкм

50,3
9,1(
)мкм

12,2
6,2(
)мкм

92,2
6,1(
)мкм

009 — — — — — — 09,1
8,6(
)мкм

99,1
4,4(
)мкм

— — — —

Примечание: зона I — недеформированная область (область захватов); зона II — деформированная часть
(область разрушения).
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границы зерен: ()  1v [30, 32], где 1 —
геометрический фактор; v — скорость внут-
ризеренной деформации;  — длительность
деформации (испытания). Увеличение мощ-
ности () приводит к увеличению запасен-
ной упругой энергии дисклинационной пет-
ли. Как показано в работе [30], при дости-
жении дисклинационной петлей критичес-
кой мощности * связанная с ней упругая
энергия становится настолько большой, что
включаются механизмы ее релаксации. При
пониженных температурах релаксация запа-
сенной энергии происходит путем образова-
ния микротрещины, а при повышенных тем-
пературах деформации — за счет образова-
ния микропор на межфазной границе [30].

Как показано выше, в микроструктуре
стали 08Х18Н10Т в исходном состоянии
присутствуют крупные неметаллические
включения TiN и Ti(C,N) (см. фиг. 2). Кроме
того, при нагреве УМЗ стали происходит об-
разование наночастиц -фазы (см. часть I).
Перерезание таких частиц решеточными
дислокациями затруднено, что приводит к
образованию вокруг них дефектов дисклина-
ционного типа. По нашему мнению, крупные
включения TiN и Ti(C,N) служат источником
образования крупных пор в зоне разрушения
образцов в условиях горячей деформации, а
частицы -фазы ответственны за образование
микропор, равномерно расположенных по по-
верхности деформированной части образцов
(см. [35]). Обычно частицы -фазы в аусте-
нитной стали могут образовываться при
трансформации (разложении) -феррита [3, 36],
но в обычных условиях скорость образования
частиц -фазы очень мала [3, 37, 38]. Некото-
рые работы свидетельствуют о возможности
образования частиц -фазы при разложении
-фазы [39] или непосредственно из -фазы
[40, 41]. В случае образования -фазы на гра-
ницах зерен аустенита скорость этого про-
цесса лимитируется интенсивностью процес-
са диффузии хрома по границам зерен [38,
40]. Дислокации также могут быть областя-
ми зарождения и роста частиц -фазы [42].
Наиболее вероятной причиной ускорения
выделения частиц -фазы в УМЗ сталях яв-
ляется трансформация частиц -феррита при
одновременно неравновесном состоянии кри-
сталлической решетки аустенита, в которой
находится большое число дефектов. Следует
также отметить возможное влияние интен-
сивной пластической деформации, которая

приводит к ускорению диффузионных про-
цессов в материалах [13, 43].

Негативное влияние -фазы на высокотем-
пературную пластичность аустенитных сталей
отмечено также в работах [44—46]. Наличие
частиц -фазы может приводить к образова-
нию пор и кавитации, так же как и в случае
наличия частиц феррита в аустените [47].
Необходимо отметить, что частицы -фазы
могут образовываться непосредственно при
горячей деформации (см., например, [3, 45, 48,
49]), в том числе при сверхпластичности [50,
51]. При этом увеличение степени деформа-
ции и формирование высокой плотности раз-
ных дефектов в аустените способствуют по-
вышению содержания -фазы [52—55]. Рост
пор в условиях горячей деформации будет
происходить пропорционально степени и ско-
рости деформации [30—32]. Увеличение раз-
мера пор более некоторого критического зна-
чения будет приводить к преждевременно-
му разрушению образца УМЗ стали.

Проанализируем теперь механизмы
сверхпластической деформации УМЗ стали.
Основное уравнение сверхпластической де-
формации имеет следующий вид [33, 55]:

  A(*/G)1/m(b/d)p(Dsp/b
2)(G/kBT), (1)

где p — численный коэффициент (p  2 или
3); Dsp  D0exp(Qsp/kBT) — эффективный ко-
эффициент диффузии в условиях сверхпла-
стичности; Qsp — энергия активации; * —
напряжение течения (обычно принимают
*  в); G — модуль сдвига;  — атомный
объем; kB — постоянная Больцмана; b — век-
тор Бюргерса.

В случае, когда в условиях сверхпластич-
ности одновременно реализуются зерногра-
ничный механизм деформации (b) и внут-
ризеренная деформация (v), реологическое
уравнение часто представляют в виде:

  b + v. (2)

Для описания скорости зернограничной
деформации b часто используют уравнение
для зернограничного проскальзывания (ЗГП)
[33, 55]:

b  Ab(/G)2(b/d)2(G/kBT)(Db/b3), (3)

где Ab  100 — численный коэффициент;  
 2b — ширина границы зерна; Db — коэф-
фициент зернограничной диффузии. Возмож-
ность реализации механизма ЗГП в мелко-
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зернистой аустенитной стали при повышен-
ных температурах деформации была пока-
зана в работах [16, 56].

Для расчета скорости внутризеренной
деформации v часто используют уравнение
степенной ползучести [57]:

v  Av(/G)n(Dv/b2)(G/kBT), (4)

где Av — постоянная Дорна; Dv — коэффи-
циент объемной диффузии.

При деформации мелкозернистых спла-
вов в неоптимальных для сверхпластичнос-
ти режимах внутризеренная деформация (v)
вносит основной вклад в общую скорость де-
формации (  b + v) [33, 55]. Это сопровож-
дается низкими значениями коэффициента
скоростной чувствительности (m < 0,5) [55].
Заметим также, что при горячей деформации
образцов УМЗ стали 08Х18Н10Т значения
коэффициента m не соответствовали опти-
мальному значению m  0,5. Это позволяет
предположить, что вклад внутризеренной де-
формации (v) достаточно велик при горя-
чей деформации УМЗ сталей 08Х18Н10Т.

Используя уравнение (1) можно оценить
эффективную энергию активации сверхплас-
тической деформации УМЗ стали 08Х18Н10Т.
В соответствии с уравнением (1) величина
Qsp [в единицах kBTm] может быть определе-
на по углу наклона зависимости (ln*)/m—
Tm/T, где Tm  1810 K — температура плав-
ления железа. Как видно из фиг. 9, зависи-
мости (lnв)/m—Tm/T в интервале темпера-
тур 600—800 C с хорошей точностью могут
быть интерполированы прямыми линиями.
Коэффициент достоверности линейной ап-
проксимации превышает R2>0,90. Проведен-
ный анализ показывает, что величина Qsp для
УМЗ стали, изготовленной методом РКУП
при температуре 450 C (m  0,27), составля-
ет 9,5—11,7kBTm (143—176 кДж/моль) и
оказывается близкой к значению энергии
активации зернограничной диффузии в аус-
тените (Qb  159 кДж/моль [57]). Для УМЗ
стали, изготовленной методом РКУП при
температуре 150 C (m  0,16), эффективная
энергия активации деформации составляет
22,1—26,7kBTm (332—402 кДж/моль), что за-
метно больше величины энергии активации
объемной диффузии в аустените (Qv  270
кДж/моль [57]), но близко к характерным
значениям энергии активации горячей де-
формации аустенитных сталей [57]. Следует

отметить, что средний размер зерна в облас-
ти разрушения (зона II) образцов, изготовлен-
ных при tРКУП  150 C, больше среднего раз-
мера зерна в деформированной части образцов,
изготовленных методом РКУП при tРКУП 
 450 C. В соответствии с уравнением (1) при
  const рост зерен должен приводить к по-
вышению напряжения течения в (см. так-
же работы [34, 55, 58, 59]). Как видно из
табл. 1, при tисп  750—800 C напряжение
течения для УМЗ стали 08Х18Н10Т, изготов-
ленной при tРКУП  150 C, оказывается мень-
ше, чем у образцов УМЗ стали, полученных
при tРКУП  450 C.

По нашему мнению, причина данного
противоречия связана с влиянием наночас-
тиц -фазы, которые препятствуют интен-
сивной миграции границ зерен. Интенсив-
ное образование частиц -фазы в условиях
сверхпластической деформации УМЗ стали
08Х18Н10Т (tРКУП  450 C) приводит к сни-
жению скорости деформационно-стимулиро-
ванного роста зерен в соответствии с урав-
нением Зинера (см. [60]) и, как следствие, к
увеличению скорости ЗГП в соответствии с
уравнением (3).

Интенсивный деформационно-стимулиро-
ванный рост зерен при горячей деформации
УМЗ стали (tРКУП  150 C) приводит к умень-
шению вклада ЗГП в соответствии с уравне-
нием (3), а вклад степенной ползучести (см.
уравнение (4)) в общую скорость горячей
деформации (уравнение (2)) становится бо-
лее существенным. Это приводит к повыше-

Фиг. 9. Температурная зависимость напря-
жения течения в координатах (lnв)/m—Tm/T
(к расчету эффективной энергии активации го-
рячей деформации УМЗ стали)
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нию эффективной энергии активации горя-
чей деформации УМЗ стали, величина кото-
рой становится близкой к значению энергии
активации степенной ползучести (см. фиг. 9).
Из равенства b  v может быть вычислен
критический размер зерна аустенита d*, при
котором произойдет изменение доминирую-
щего механизма горячей деформации аусте-
нитной стали:

d*  ( / ) ( / )( / )b v b vA A b G D Dσ δ . (5)

При Ab100, Av4,3105 [57], b2,5810–10 м,
G  81 ГПа, D0  7,510–14 м3/с [57], Qb  159
кДж/моль [57] (~10,6kBTm), Dv0  1,810–5 м2/с,
T  1073 K получим, что d*  0,16 мкм. По-
скольку это значение намного меньше, чем
наблюдаемый в эксперименте средний раз-
мер зерна (см. табл. 2), можно предположить,
что внутризеренная деформация может вно-
сить существенный вклад в общую скорость
деформации УМЗ стали в данных темпера-
турно-скоростных условиях.

По нашему мнению, основная причина
расхождения результатов расчетов с экспе-
риментальными данными объясняется нерав-
новесным состоянием границ зерен УМЗ
металла в условиях сверхпластической де-
формации [13, 58, 61—63]. (Расчет критичес-
кого значения d* проводился с использова-
нием параметров диффузии по равновесны-
ми границам зерен.) В условиях сверхплас-
тической деформации границы зерен УМЗ
металла содержат повышенную плотность
дефектов: дислокаций ориентационного не-
соответствия (ДОН) и продуктов их делока-
лизации — скользящих компонент делока-
лизованных дислокаций. Внесенные в гра-
ницы зерен дефекты изменяют свободный
объем границ зерен и приводят к сниже-
нию коэффициента зернограничной диффу-
зии [58, 61—64]. Хорошего соответствия ре-
зультатов расчетов с экспериментальными
данными (d*  2 мкм, см. табл. 2) удается
добиться при величине энергии активации
зернограничной диффузии ~7,6kBTm (~114
кДж/моль). Такое снижение энергии акти-
вации зернограничной диффузии часто на-
блюдается при сверхпластической деформа-
ции УМЗ металлов [13, 61, 64].

Выводы. 1. Зависимость удлинения об-
разца до разрушения от температуры дефор-
мации ультрамелкозернистой (УМЗ) стали
08Х18Н10Т имеет немонотонный характер с

минимумом при 450 C. Аналогичный ха-
рактер зависимости (t) наблюдается для
крупнозернистой стали. Увеличение числа
циклов равноканального углового прессова-
ния (РКУП) приводит к уменьшению удли-
нения до разрушения при температуре 450 C.

2. Хорошая пластичность УМЗ стали
08Х18Н10Т отмечена при температурах де-
формации 600—900 C. В заданных темпе-
ратурно-скоростных условиях (600—900 C,
скорость деформации 3,310–3 с–1) основны-
ми механизмами горячей деформации УМЗ
стали являются зернограничное проскальзы-
вание и степенная ползучесть. Величина ко-
эффициента скоростной чувствительности m
варьируется от 0,16—0,18 до 0,26—0,29, что
свидетельствует о существенном вкладе
внутризеренной деформации в пластичность
УМЗ стали. Соотношение вкладов ползучес-
ти и зернограничного проскальзывания оп-
ределяется скоростью деформационно-стиму-
лированного роста зерен и накоплением де-
фектов на мигрирующих границах зерен.

3.Максимальное значение удлинения об-
разцов до разрушения (max  250%) в УМЗ
стали 08Х18Н10Т ограничено процессом их
кавитационного разрушения. Формирование
крупных пор на неметаллических включе-
ниях TiN и Ti(C,N), а также образование мик-
ропор на частицах -фазы приводят к преж-
девременному разрушению образцов УМЗ
стали.
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Железнодорожные рельсы, представляю-
щие стратегический продукт страны с раз-
ветвленной сетью дорог, традиционно явля-
ются актуальным объектом прикладных и
фундаментальных исследований [1, 2]. В свя-
зи с наметившейся в последние годы тенден-
цией возрастания скоростей и интенсивнос-
ти железнодорожного транспорта в разряд
актуальных задач выходит создание рельсов
с высокими эксплуатационными характери-
стиками. Срок службы и эксплуатационная
стойкость объемно и дифференцированно
закаленных рельсов во многом определяет-
ся структурно-фазовым состоянием стали,
механическими свойствами, условиями экс-
плуатации и др. В рельсах при современных
скоростях движения железнодорожных со-
ставов и высоких контактных давлениях уже
при сравнительно небольшом пропущенном
тоннаже в поверхностных слоях наблюдает-
ся сильное изменение структуры металла,
отмечаются аномально высокое значение
микротвердости и распад цементита [3—12].
В последние годы внимание исследователей
в области физического материаловедения

привлечено к анализу различных аспектов
рельсовой стали при деформации [13—20].
Анализ поведения рельсов при длительной
эксплуатации и причин деградации струк-
туры и свойств, приводящей к последующе-
му их изъятию, представляет значительный
научный и практический интерес. Процес-
сы формирования и эволюции структурно-
фазовых состояний и свойств поверхностных
слоев рельсов при длительной эксплуатации
обусловливают сложный комплекс взаимо-
связанных научных и технических вопросов.
Важность информации в этой области опре-
деляется глубиной понимания фундамен-
тальных проблем физики конденсированного
состояния, с одной стороны, и практической
значимостью проблемы, с другой.

На металлургическом предприятии АО
«Евраз ЗСМК» (Новокузнецк)1 три года на-
зад начато производство 100-м рельсов спе-
циального назначения повышенной износо-
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стойкости и контактной выносливости кате-
гории ДТ400ИК. Сформированная микро-
структура таких рельсов должна в условиях
сверхдлительной эксплуатации обеспечивать
сохранение заданных эксплуатационных
свойств и исключать возможность протека-
ния процессов разрушения с катастрофичес-
кими последствиями. Для формирования
высоких эксплуатационных свойств таких
рельсов при совершенствовании режимов
дифференцированной закалки необходимо
понимание природы и закономерностей об-
разования структурно-фазовых состояний в
поверхностных слоях головки рельсов по
разным направлениям после разных объе-
мов пропущенного тоннажа.

Ранее было установлено, что изменение
относительного содержания разных типов
структуры, скалярной и избыточной плотно-
сти дислокаций, объемной доли карбидной
фазы и атомов углерода вдоль разных на-
правлений в головке рельсов общего назна-
чения категории ДТ350 из доэвтектоидной
стали носит градиентный характер [21—23].
Для рельсов категории ДТ350 процессы пре-
образования структурно-фазовых состояний
и дефектной структуры при длительной эк-
сплуатации на поверхности выкружки рель-
сов развиваются в большей степени относи-
тельно поверхности катания [1].

Настоящая работа проведена с целью ана-
лиза формирования структурно-фазовых со-
стояний и дислокационной субструктуры в
поверхностных слоях выкружки рельсов из
заэвтектоидной стали после эксплуатации.

Материал и методика исследования.
Объектом исследования были образцы диф-
ференцированно закаленных рельсов катего-
рии ДТ400ИК из стали Э90ХАФ производства
АО «Евраз ЗСМК» после пропущенного тон-
нажа 187 млн. т брутто в процессе полигон-
ных испытаний на экспериментальном коль-
це АО «ВНИИЖТ» (Щербинка)2. Элементный
состав регламентирован ГОСТ 51685—2013 и
ТУ 24.10.75111-298-057576.2017РЖД. Мор-
фологию структуры и фазового состава, дис-
локационную субструктуру определяли ме-
тодами просвечивающей электронной мик-
роскопии (ПЭМ, прибор JEOL JEM2100F)
[24—26]. Выполнены исследования металла

в головке рельсов вдоль радиуса скругления
выкружки на поверхности и на расстояни-
ях 2 и 10 мм от нее (фиг. 1). Методика оцен-
ки скалярной плотности дислокаций изло-
жена в работах [1, 27].

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Структура стали представлена зерна-
ми перлита преимущественно пластинчатой
морфологии (фиг. 2) размером 0,6—3 мкм.
В пластинах феррита перлитных колоний
наблюдается дислокационная субструктура3.
Основными типами дислокационной суб-
структуры являются структура, сформиро-
ванная хаотически распределенными дисло-

2Акционерное общество «Всероссийский научно-
исследовательский институт железнодорожного транс-
порта».

3Метод STEM анализа — научный совокупный под-
ход (science, technology, engineering, mathematics).

Фиг. 1. Образец рельса после пропущенно-
го тоннажа 187 млн. т и схема, объясняющая
приготовление объектов исследования 1—3 (со-
ответственно образцы поверхностного металла
и слоев на расстоянии 2 и 10 мм от поверхно-
сти по радиусу скругления выкружки)

1
2

3

Фиг. 2. Перлитная структура рельсовой ста-
ли заэвтектоидного состава. Изображение полу-
чено методом STEM анализа

2 мкм
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кациями (фиг. 3, а) и сетчатая дислокацион-
ная субструктура (фиг. 3, б).

Выполненные исследования показывают,
что скалярная плотность дислокаций иссле-
дуемой стали увеличивается по мере прибли-
жения к поверхности выкружки рельсов, до-
стигая максимального значения на расстоя-
нии 2 мм от поверхности (фиг. 4, а).

Ферритные пластины перлитной структу-
ры фрагментированы. Поперечные размеры
фрагментов ограничены расстоянием меж-
ду пластинами цементита и практически не
зависят от расстояния до поверхности вык-
ружки. Продольные средние размеры фраг-
ментов увеличиваются по мере удаления от
поверхности выкружки и изменяются соот-
ветственно кривой на фиг. 4, б.

В пластинах цементита также наблюда-
ется фрагментированная структура, которая
наиболее отчетливо выявляется на темно-
польных изображениях. Анализ структуры
пластин цементита показывает, что продоль-
ные размеры фрагментов увеличиваются по
мере удаления от поверхности выкружки
(фиг. 4, в).

Выявлено присутствие на электронно-
микроскопических изображениях структуры
тонких фольг изгибных контуров экстинк-
ции, что свидетельствует о кривизне круче-
нии кристаллической решетки анализируе-
мого материала [1, 21—23]. В исследуемой
стали изгибные контуры экстинкции наблю-
даются как в ферритных пластинах, так и в
пластинах цементита. Контуры первого типа,
наблюдаемые в ферритных пластинах, могут
распространяться на все зерно перлита, на-
чинаясь и заканчиваясь на его границах.

Источником кривизны кручения матери-
ала в этом случае являются границы разде-
ла зерен или колоний перлита. Контуры вто-

Фиг. 3. Электронно-микроскопическое изображение хаотически распределенных дислокаций (а) и
сетчатой дислокационной субструктуры (б)

Фиг. 4. Зависимости скалярной плотности
дислокаций (а), продольных размеров фрагмен-
тов ферритных пластин (б), продольных разме-
ров фрагментов пластин цементита (в) от рас-
стояния X до поверхности выкружки
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рого типа располагаются в пределах отдель-
но взятой пластины феррита. В этом случае
источником кривизны кручения кристалли-
ческой решетки материала являются грани-
цы раздела пластин феррита и цементита.

В качестве характеристик степени изги-
ба кручения кристаллической решетки ме-
талла рельс использовали среднюю толщи-
ну (поперечные размеры) контура и число
контуров на единице площади фольги. Ана-
лизируя результаты исследований, приведен-
ные на фиг. 5, а, можно отметить, что сред-
ние поперечные размеры экстинкционных
контуров обоих типов изменяются немоно-
тонным образом по мере удаления от повер-
хности выкружки и достигают минимальных
значений на глубине 2 мм. Учитывая хоро-
шо известные факты, указывающие на обрат-
но пропорциональную зависимость попереч-
ных размеров контуров и величины внутрен-
них напряжений в материале [1, 21—23],
можно констатировать, что наиболее напря-
женным является подповерхностный слой
металла рельсов. При этом амплитуда на-
пряжений, формирующихся у межфазной
границы (границы раздела пластин цемен-
тита и феррита), на порядок выше амплиту-
ды напряжений, формирующихся у внутри-
фазных границ (границы зерен перлита).
Ранее для объемно-закаленных рельсов пос-
ле пропущенного тоннажа 1000 млн. т в слое
на расстоянии 2 мм от поверхности также
отмечался высокий уровень дефектности

Представленные на фиг. 5, б результаты,
демонстрирующие градиент удельной плот-
ности контуров (число контуров экстинкции
на единице площади фольги), свидетельству-
ют о ярко выраженной зависимости от рас-
стояния плотности контуров второго типа,
достигающей максимальной величины на
поверхности выкружки. Этот факт указыва-
ет на высокую плотность концентраторов
напряжения именно у межфазных границ
раздела.

Значительно реже контуры экстинкции
наблюдаются в пластинах цементита. Попереч-
ные размеры таких контуров практически не
зависят от расстояния от поверхности выкруж-
ки и изменяются в пределах 8—13 нм.

В ряде работ, обзор которых представлен
в монографии [1], показано, что деформаци-
онное воздействие на структуру перлита пла-
стинчатой морфологии при больших степе-
нях деформирования сопровождается преоб-

разованием пластин цементита, протекаю-
щим преимущественно по двум основным
механизмам [1]. Во-первых, по механизму
растворения с выходом атомов углерода в
ядра дислокаций с последующим выносом
их в объем ферритных пластин и образова-
нием там наноразмерных частиц карбидной
фазы глобулярной формы (возможность ре-
ализациия данного механизма обусловлена
тем, что энергия связи атомов углерода с дис-
локациями выше энергии связи атомов уг-
лерода в частицах цементита). Во-вторых, по
механизму разрезания пластин цементита
движущимися дислокациями с последую-
щим перемещением осколков в объеме де-
формируемого зерна перлита. В предельном
случае измельчение пластин цементита при-
водит к их растворению. Согласно класси-
ческим представлениям диффузия углеро-
да протекает в поле напряжений, создавае-
мом дислокационной субструктурой, которая
формируется вокруг пластин цементита. При
этом степень распада цементита, как прави-

Фиг. 5. Зависимости поперечных размеров
изгибных контуров экстинкции (а) и их удель-
ной плотности (б) от расстояния X до поверх-
ности выкружки: 1, 2 — контуры соответствен-
но первого и второго типа
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ло, определяется величиной плотности дис-
локаций и типом субструктуры [28, 29].

Выполненные в настоящей работе иссле-
дования выявили оба механизма разрушения
цементита. В слое, расположенном на глу-
бине 2 мм от поверхности выкружки, основ-
ным механизмом разрушения пластин це-
ментита является механизм растворения с
последующим выделением в объеме плас-
тин феррита наноразмерных частиц карби-
да железа (фиг. 6, а). В поверхностном слое
выкружки реализуются оба механизма пре-
образования пластин цементита — растворе-
ние и разрушение путем перерезания дви-
жущимися дислокациями (фиг. 6, б).

Выводы. 1. Методами просвечивающей
электронной микроскопии показано, что пос-
ле длительной эксплуатации структура рель-
сов представлена зернами перлита преиму-
щественно пластинчатой морфологии. В пла-
стинах феррита перлитных колоний наблю-
дается дислокационная субструктура, скаляр-
ная плотность дислокаций которой увеличи-
вается по мере приближения к поверхности
выкружки рельса, достигая максимального
значения на расстоянии 2 мм от поверхнос-
ти. Пластины феррита и цементита перлит-
ной структуры фрагментированы, продоль-
ные размеры фрагментов уменьшаются по
мере приближения к поверхности выкруж-
ки.

2. Выявлено присутствие на электронно-
микроскопических изображениях структуры
изгибных контуров экстинкции, свидетель-
ствующее об упругонапряженном состоянии
головки рельсов. Концентраторами напряже-
ний являются границы раздела зерен пер-

лита (внутрифазные границы) и границы
раздела пластин феррита и цементита (меж-
фазные границы). Амплитуда напряжений,
формирующихся у межфазной границы, на
порядок выше амплитуды напряжений, фор-
мирующихся у внутрифазных границ.

3. Установлено, что максимальное коли-
чество концентраторов напряжений, форми-
рующихся у межфазных границ раздела,
максимально на поверхности выкружки
рельсов. Выявлены два механизма преобра-
зования пластин цементита: растворение
пластин с уходом атомов углерода на дви-
жущиеся дислокации и разрезание пластин
цементита движущимися дислокациями.
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Сплавы системы Со-Сr-Mo используются
в медицине в качестве материала для изго-
товления хирургического инструмента и со-
ставных элементов имплантов тазобедренно-
го сустава [1, 2]. Повышенный интерес к дан-
ным сплавам обусловлен их высокими ме-
ханическими свойствами, стойкостью к кор-
розии и износу. Преимущественно сплавы
системы Со-Сr-Mo используют в виде литых
заготовок, что в значительной степени явля-
ется причиной их ограниченных пластичес-
ких свойств и способствуют сокращению сро-
ка эксплуатации изготавливаемых изделий
из–за преждевременного износа. Добиться
существенного повышения механических

свойств данных сплавов, в частности плас-
тических, удается различными методами об-
работки давлением. Однако из–за особенно-
стей фазовых и структурных превращений
в процессе пластической деформации важ-
ность приобретает задача выбора режимов де-
формации. Процессы изменения микрострук-
туры, происходящие во время горячей плас-
тической деформации (деформационное уп-
рочнение, полигонизация или динамическая
рекристаллизация (ДР)), оказывают суще-
ственное влияние на конечные механичес-
кие свойства продукции и ее качество [3]. В
зависимости от деформационных и темпера-
турно-скоростных условий возможно полу-
чение не только разного уровня механичес-
ких свойств, но и осуществление деформации
без образования дефектов [4]. К основным
способам исследования микроструктурных
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Проведен анализ деформационного поведения и эволюции микроструктуры сплава Co-28Cr-6Mo
в процессе испытаний на одноосное сжатие. Испытания проводились при температурах 1000, 1100
и 1200 C и скоростях деформации 1, 10 и 50 с–1 на установке Gleeble 3800. Получены кривые
сопротивления деформации и определены значения пиковых напряжений. Деформационное по-
ведение сплава характеризуется возрастанием напряжения течения с увеличением скорости
деформации и его снижением при повышении температуры. Пиковое напряжение зафиксирова-
но при более высоких степенях деформации при понижении температуры и увеличении скорости
деформации. Деформация в диапазоне температур 1000—1100 C сопровождается процессами де-
формационного упрочнения и частичной динамической рекристаллизации. После деформации при
1200 C микроструктура образцов представляет собой равноосные рекристаллизованные зерна, а
микротвердость не зависит от скорости деформации. В то же время повышение скорости дефор-
мации при температурах 1000—1100 C приводит к незначительному снижению микротвердо-
сти. Полученные данные могут быть использованы при выборе режимов деформации сплава
Co-28Cr-6Mo с использованием промышленных способов обработки давлением.
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трансформаций в процессе пластической де-
формации относятся испытания на сжатие,
растяжение или кручение образцов при за-
данных температурно-скоростных парамет-
рах [5—7]. Так, в работе [8] исследовалось
влияние параметров термомеханической об-
работки (ТМО), в частности горячей дефор-
мации при сжатии, на микроструктуру и
свойства сплава на основе системы Со-Сr-Mo.
Показано, что начало динамической рекрис-
таллизации и выделения различных фаз оп-
ределяется как функция от температуры, а
пластичность и прочность сплава по данным
[9] во многом зависят от полученного разме-
ра зерна. При этом на формирование струк-
туры и свойств значительно влияет наличие
или отсутствие фазового перехода   .

По результатам многочисленных экспе-
риментов [10, 11] на процессы динамической
рекристаллизации влияют не только условия
ТМО, но и начальный размер зерна, частицы
вторичных фаз, энергия дефектов упаковки
и др. Таким образом, несмотря на ряд про-
веденных исследований, влияние пластичес-
кой деформации и процессов, протекающих
во время нее, на свойства сплавов на основе
системы Со-Сr-Mo остается неочевидным. По
этой причине выявление зависимостей струк-
турообразования и формирования свойств в
процессах обработки давлением представля-
ется перспективным направлением исследо-
ваний.

Данная работа проводилась с целью оп-
ределения зависимости формирования мик-
роструктуры сплава Со-28Сr-6Mo от темпе-
ратуры и скорости деформации при горячей
деформации сжатием для последующего
выбора оптимальных технологических пара-
метров режима деформации.

Материалы и методы исследования. Эк-
спериментальный сплав имел следующий
состав, мас.%: Co — основа; Cr 28; Mo 6; Ni
0,7; Fe 0,5; Si 0,3; C 0,013; S 0,004.

Исходный слиток данного сплава диамет-
ром 55 мм получен в вакуумно–индукци-
онной печи. Далее для обеспечения равно-
мерной микроструктуры перед процессом ис-
пытаний на сжатие проводили отжиг слит-
ка при температуре 1230 C в течение 6 ч с
последующей закалкой в воде. Как показа-
но на фиг. 1, а, микроструктура исходной за-
готовки после отжига представляет собой
равноосные зерна со средним размером
150—200 мкм. Рентгеноструктурный анализ
(XRD) сплава показал (фиг. 1, б), что струк-
тура состоит из смеси аустенитной –фазы
(ГЦК) и мартенситной –фазы (ГПУ). На рен-
тгенограмме не выявлено пиков, соответству-
ющих интерметаллидной –фазе, по причи-
не малого ее количества, однако на оптичес-
ких снимках видны локальные незначитель-
ные частицы данной фазы, расположенные
по границам зерен.

Из слитка были изготовлены цилиндри-
ческие образцы диаметром 10 и высотой 15
мм. Испытания на сжатие проводили на ус-
тановке Gleeble 3800 в вакууме при темпе-
ратурах 1000, 1100 и 1200 C и скоростях де-
формации 1, 10 и 50 с–1. После завершения
деформации в образцах их охлаждали с вы-
сокой скоростью для фиксации микрострук-
туры. Основные условия проведения экспе-
римента отражены на диаграмме, приведен-
ной на фиг. 2, а. По результатам испытаний
получены кривые сопротивления деформа-
ции сплава.

Исследование микроструктуры проведено
с помощью оптического микроскопа в центре

Фиг. 1. Исходная микроструктура образца сплава Co-28Cr-6Mo после гомогенизации (а) и рентгено-
грамма его образца (б)

а) б)

100 мкм
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образца в продольном его сечении (фиг. 2, б).
Предварительно поверхность образцов, пред-
назначенных для исследования, шлифовали
и полировали с помощью абразивной бума-
ги разной зернистости, далее подвергали
электролитическому травлению при рабочем
напряжении 6 В в растворе H2SO4 и метано-
ла (9:1).

Микротвердость измеряли на универсаль-
ном твердомере DUROLINE MH–6 (длитель-
ность выдержки 5 с, нагрузка 10Н (1 кгс))
по методу Виккерса в указанной на фиг. 2, б
области наблюдения микроструктуры мини-
мум пять раз для каждого образца.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. На фиг. 3, а показаны кривые сопро-
тивления деформации сплава Co-28Cr-6Mo
при испытании образцов на сжатие, на фиг.
3, б приведены значения пиковых напряже-
ний при разных температурах и скоростях
деформации.

Полученные результаты показали, что со-
противление деформации достигает макси-
мального пикового напряжения (~800 МПа)
при температуре 1000 C и скорости дефор-
мации 50 с–1, а минимальное значение (~210
МПа) зафиксировано при 1200 C и скорос-
ти деформации 1 с–1 (фиг. 3. а). Деформаци-
онное поведение сплава характеризуется воз-
растанием напряжения течения с увеличе-
нием скорости деформации и его снижени-
ем при повышении температуры испытания.
Для всех вариантов температурно-скорост-
ных условий испытаний на начальном эта-
пе деформации отмечаются резкий рост на-
пряжения до достижения пикового значения,
а затем снижение напряжения с разной сте-
пенью интенсивности. При этом пиковое на-
пряжение наблюдается при более высоких
степенях деформации с понижением темпе-
ратуры и увеличением скорости деформа-
ции. Резкое снижение напряжения течения

5
0
 C

/c

1
0
 
C
/c

3
 C/c

а) б)

Фиг. 2. Диаграмма термомеханических испытаний (а) и внешний вид образцов сплава Co-28Cr-6Mo (б)

Фиг. 3. Сопротивление деформации сплава Co-28Cr-6Mo при разных температурах tисп и скоростях 
деформации (а) и пиковое напряжение (б)
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может быть следствием интенсивного раз-
вития процесса рекристаллизации, в то вре-
мя как незначительное снижение или неиз-
менное напряжение течения при увеличении
степени деформации может говорить о про-
цессах возврата.

Стоит отметить, что характер изменения
пикового напряжения max в зависимости от
температуры (фиг. 3, б) одинаков при всех
трех скоростях деформации, а именно наблю-
дается снижение значений с повышением
температуры испытания. Это, в свою очередь,
указывает на возможность деформации спла-
ва при повышенных температурах с целью
получения необходимой пластичности за счет
снижения сопротивления деформации.

На фиг. 4 видно, как изменяется микро-
структура сплава Co-28Cr-6Mo в зависимос-
ти от температуры и скорости деформации
в процессе испытаний на сжатие.

При температуре 1000 C начало динами-
ческой рекристаллизации выражено наибо-
лее ярко. В образцах, полученных при ма-

лых скоростях деформации (1 с–1), наблюда-
ются преимущественно деформированные
крупные исходные зерна и небольшое коли-
чество мелких зародышей динамически рек-
ристаллизованных зерен, расположенных
вблизи границ и в областях интерметаллид-
ной -фазы. С увеличением скорости дефор-
мации количество динамически рекристал-
лизованных зерен возрастает, однако сохра-
няется неравномерная структура с наличи-
ем областей с остаточными исходными зер-
нами. Тенденция к увеличению доли рекри-
сталлизованного зерна с увеличением ско-
рости деформации наблюдалась также при
повышении температуры деформации до
1100 и 1200 C, кроме этого отмечено увели-
чение размера рекристаллизованных зерен.

Изменение микроструктуры при темпера-
туре 1100 C в диапазоне исследуемых ско-
ростей деформации характеризуется образо-
ванием динамически рекристаллизованных
зерен при скорости деформации 1 с–1, но в
значительно большей степени, чем при

Фиг. 4. Микроструктура образцов сплава Co-28Cr-6Mo при разных температурах и скоростях дефор-
мации (ДР — динамическая рекристаллизация; ДЗ — деформированные зерна; РЗ — рекристаллизован-
ные зерна)

tисп  1000 С 1100 С 1200 С
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1000 C. С увеличением скорости деформа-
ции количество исходных деформированных
крупных зерен сокращается, но при этом не
устраняется полностью, что указывает на не-
завершившийся процесс динамической рек-
ристаллизации. Также различимы исходные
границы зерен и неполное растворение ин-
терметаллидной фазы в их близости, что мо-
жет оказывать влияние на технологическую
пластичность сплава.

При температуре деформации 1200 C и
преимущественно при скоростях деформации
10 и 50 с–1 микроструктура образцов сплава
представляет собой равномерную структуру
с равноосными зернами со средним разме-
ром 45—50 мкм и с большим количеством
двойников отжига, что указывает на процесс
постдинамической и статической рекристал-
лизации. При скорости деформации 1 с–1 от-
мечается некоторая неравномерность микро-
структуры, выраженная наличием крупных
зерен в мелкозернистой области. При этом
следует отметить снижение количества ин-
терметаллидной фазы для 1200 C в сравне-
нии с другими температурами деформации.
В данном случае температура нагрева образ-
цов (1200+20 C) и суммарная длительность
выдержки (240 с) способствуют частичному
растворению интерметаллидной –фазы.

Увеличение скорости и повышение тем-
пературы деформации приводят к увеличе-
нию доли рекристаллизованной микрострук-
туры в сплаве, что наглядно демонстрируют
снимки микроструктуры на фиг. 4.

Результаты измерений микротвердости
образцов после испытаний на сжатие (фиг. 5)
показали снижение значений HV1 при повы-
шении температуры испытаний независимо

от скорости деформации, что согласуется с
данными проведенного анализа микрострук-
туры сплава. Повышение температуры де-
формации оказывает влияние на сопротив-
ление деформации сплава, приводя к интен-
сификации разупрочнения и более раннему
началу этих процессов.

Выводы. 1. Деформационное поведение
сплава Co-28Cr-6Mo, подвергнутого горячей
деформации при разных температурно-ско-
ростных режимах, характеризуется возраста-
нием напряжения течения с увеличением
скорости деформации и его снижением при
повышении температуры. С понижением
температуры и увеличением скорости дефор-
мации пиковое напряжение наблюдается при
более высоких степенях деформации, что
указывает на преобладание процесса дефор-
мационного упрочнения на начальном эта-
пе деформирования.

2. При температуре 1000 C преобладаю-
щими механизмами эволюции микрострук-
туры являются деформационное упрочнение
и неполная динамическая рекристаллиза-
ция. При 1200 C происходит формирование
равноосной рекристаллизованной зеренной
структуры, а также уменьшение доли интер-
металлидной -фазы.

3. Зародыши динамически рекристаллизо-
ванных зерен формируются на границах зе-
рен и в областях интерметаллидной -фазы.

4. Увеличение скорости и повышение тем-
пературы деформации приводят к увеличе-
нию относительной доли и размера рекрис-
таллизованных зерен.

5.Микротвердость сплава практически не
зависит от скорости деформации при 1200 C.
Увеличение скорости деформации при тем-
пературах 1000—1100 C приводит к незна-
чительному снижению микротвердости.
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Для решения задачи повышения ресурса
деталей и конструкционных элементов при
максимально высоких температурах и нагруз-
ках ведутся постоянные работы с целью по-
лучения новых материалов. Перспективные
материалы для длительной эксплуатации при
высоких рабочих температурах, достигающих
1150—1300 C, получены комбинацией физи-
ко-механических свойств интерметаллидных
соединений на основе системы Ni-Al [1—5].
Создание таких конструкционных материа-
лов с улучшенными характеристиками мо-
жет быть достигнуто при помощи легирова-
ния двойной системы Ni-Al рядом металлов
(Ti, Mo, Co, Cr, Re, Ru) [3, 5]. Так, в работе [3]
показано, что в условиях направленной кри-
сталлизации на образцах сплавов, состав ко-
торых находится в двухфазной области +
системы Ni3Al-NiAl, легированной кобальтом
и хромом, формируется структура в виде ори-
ентированных вдоль направления кристал-
лизации дендритов. Это позволило повысить
как кратковременную, так и длительную
прочность исследуемых сплавов. Алюмини-
ды никеля обладают высоким сопротивле-
нием к окислению по сравнению с другими

высокотемпературными сплавами и матери-
алами, используемыми для нанесения защит-
ных покрытий [6], аномальной зависимостью
предела текучести от температуры нагрева.
Интерметаллид Ni3Al содержит примерно
73—77 ат.% Ni и имеет кубическую крис-
таллическую структуру L12, которая хими-
чески и структурно стабильна.

Исследование свойств соединений на ос-
нове тройных интерметаллидных систем
расширяет возможности применения этих
интерметаллидов не только как конструкци-
онных сплавов, но и как функциональных
материалов для применения в электронике
и электротехнике. Интерметаллидные соеди-
нения с общей формулой X2YZ, где X, Y —
металлы переходной группы, а Z — элемен-
ты III и IV групп Периодической системы,
относятся к сплавам Гейслера, которые об-
ладают эффектом сверхупругости и памяти
формы, проявляют магнитооптические и маг-
нитокалорические свойства, а также способ-
ны изменять свойства под воздействием маг-
нитного поля [7, 8]. Сплав Гейслера на осно-
ве системы Ni-Mn-Al имеет полностью упо-
рядоченную сверхструктуру типа L21 с
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Впервые комбинированным методом СВС (самораспространяющийся высокотемпературный
синтез) и центробежного литья получен интерметаллидный сплав на основе системы 2Ni-Mn-Al.
По данным рентгенофазового анализа основная фаза продукта СВС — твердый раствор алюми-
нида никеля (Ni,Mn)3Al с частичным замещением никеля марганцем. Исследование микрострук-
туры показало, что содержание алюминия по границам основной фазы ((Ni,Mn)3Al) пониженное.
Cреднее значение микротвердости синтезированного сплава составило 850045 МПа, а максималь-
ное значение микротвердости — 11500 МПа. Сплав обладает мягкими магнитными свойствами.
Максимальная намагниченность в поле 796 кА/м (10 кЭ)  Js  1,1 Aм2/кг (эме/г) при коэрцитивной
силе Hc  14,3 кА/м (179,7 Э).
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объемно-центрированной кубической решет-
кой или частично упорядоченную структу-
ру B2 [9].

Фазообразование в тройной интерметал-
лидной системе Ni-Mn-Al в значительной
степени определяется взаимной растворимо-
стью элементов, а также их коэффициента-
ми диффузии. Сплавы Гейслера на основе Ni-
Mn-Al, обладающие структурным переходом,
сопровождающимся изменением магнитных
свойств, являются объектом интенсивных
фундаментальных и прикладных исследова-
ний, о чем можно судить по большому чис-
лу публикаций, посвященных исследованию
данных материалов [7—12]. Марганец явля-
ется единственным медленно диффундиру-
ющим элементом (D  610–19 м2с–1 при
400 C [13]), который обладает значительной
растворимостью в алюминии (порядка 0,5—
0,7 ат.%, или 1—1,4 мас.%), она почти в два
раза больше, чем у металлов переходной
группы. По сравнению с медью, магнием и
алюминием коэффициенты диффузии пере-
ходных металлов в алюминии при 400 C на
несколько порядков меньше. Для примера
приведем измеренные коэффициенты диф-
фузии D переходных металлов при 400 C,
м2с–1: Al — 3,2510–15 [14]; Mn — 6,2410–19

[15]; Ni — 2,0510–15 [16]. Сплавы системы
Аl-Мn ввиду малой скорости диффузии мар-
ганца в алюминии склонны к образованию
аномально пересыщенных твердых растворов
и дисперсионному упрочнению [17].

При изучении объемной диффузии среди
3d-переходных металлов были отмечены ано-
малии диффузии в алюминии, проявления
которых изменяются от наиболее сильных
(Cr, Mn, Fe) до ослабленных (Co, Ni и Cu).
Непрерывные ряды твердых растворов обра-
зуются между NiAl и некоторыми изоморф-
ными моноалюминидами MeAl, где Ме — Co,
Fe, Ru, Cu. Атомы Fe, Co, Ru, Cu замещают
преимущественно атомы никеля в -NiAl, а
атомы Mn могут замещать атомы как Al, так
и Ni [18].

В сплавах на основе системы Ni-Mn-Al
обнаружены также магнитные превращения,
которые в зависимости от химического со-
става и термической обработки представля-
ют собой переход из антиферромагнитного
состояния в парамагнитное, смешанное ан-
тиферромагнитное и ферромагнитное или в
нескомпенсированное антиферромагнитное
[10, 19]. Для сплава Ni2MnAl характерно на-

личие температуры упорядочения, при кото-
ром структура B2 переходит в структуру L21.
Температура Кюри TC сплава Ni2MnAl нахо-
дится в районе 373 K [20]. Фаза Ni2MnAl
принадлежит к пространственной группе
Fm3–m (225) и имеет кубическую структуру
[7]. В системе сплавов Ni-Al-Mn наблюдают-
ся три термодинамически стабильных фазы
[21, 22].

В настоящей работе для получения трой-
ных сплавов на основе 2Ni-Al-Mn применен
самораспространяющийся высокотемпера-
турный синтез (СВС). Метод СВС в отличие
от других способов создания сплавов на ос-
нове алюминида никеля [23] позволяет син-
тезировать высокотемпературные сплавы без
использования специализированных печей,
что уменьшает общее энергопотребление про-
цесса за счет расхода энергии химической
реакции [24]. Ранее в работе [25] методом
СВС c предварительным механоактивирова-
нием смеси из исходных порошков никеля,
алюминия и марганца получены сплавы с
разным содержанием марганца, содержащие
твердый раствор (Ni,Mn)Al. В случае, когда
один или несколько реагентов и продуктов
СВС-реакции находятся в расплавленном
(жидкофазном) состоянии, центробежное
воздействие оказывает существенное влия-
ние на скорость горения, химический и фа-
зовый составы, макро- и микроструктуру
продуктов. Этот феномен достаточно подроб-
но изучен [26]. Для реализации жидкофаз-
ного СВС-процесса используются высокоэк-
зотермические смеси оксидов металлов, ме-
таллов-восстановителей и неметаллов [27,
28]. В работе [29] СВС осуществлен в поле
центробежных сил (при перегрузке 100g)
для системы (NiO + MnO2 + -Al), предназ-
наченной для получения алюмонасыщенных
интерметаллидов с химической формулой
MeAl3 — прекурсоров катализаторов.

Цель данной работы — получение спла-
ва состава 2Ni-Al-Mn методом СВС из реак-
ционной смеси оксидов NiO, MnO2 и алюми-
ния для возможного получения сплава Гей-
слера Ni2MnAl и последующего изучения его
структуры и магнитных свойств.

Материалы и методики экспериментов.
В СВС-экспериментах была использована
смесь следующих порошков оксидов метал-
лов: NiO (d<40 мкм, чистота 99,0%), MnO2
(d<100 мкм, чистота 99,7%) и Al (d<50 мкм,
чистота 99,7%). Синтез проводился в квар-
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цевом стаканчике (h  100 мм, d  30 мм)
при перегрузке 500g. Расчет компонентов
смеси осуществлялся для следующего урав-
нения реакции:

6NiO+3MnO2+11Al  3Ni2AlMn+4Al2O3.

Проведенный термодинамический анализ
показал, что адиабатическая температура го-
рения в данной системе составляет 2474 C,
а энтальпия образования Н  –1027 Дж/K.

Вследствие низкой конверсии в целевой
продукт (Ni2AlMn) марганца из его оксида в
сравнении с никелем был заложен 10%-ный
избыток по массе от стехиометрии. Таким
образом, соотношение компонентов в составе
экзотермической смеси было следующим,
мас.%: NiO 43,47; MnO2 27,78 и Al 28,75.
Оксиды никеля и марганца предварительно
перемешивали в керамической ступке, далее
помещали в барабанный смеситель с алюми-
нием и перемешивали 15 мин. Реакционную
смесь в количестве 44 г засыпали в кварце-
вую форму и после уплотнения на вибросто-
ле помещали в центробежную установку [28].
Инициирование СВС-реакции осуществля-
лось с помощью вольфрамовой спирали при
пропускании электрического тока. После
синтеза, фазоразделения на оксидный и ме-
таллический слои и последующего остыва-
ния продукты извлекали из формы для изу-
чения. Их анализ проводился только на
металлическом слое образца.

Анализ фазового состава продуктов СВС
выполняли на дифрактометре ДРОН-3М в
CuK-излучении. Исследование микрострук-
туры синтезированных сплавов осуществля-
ли на микроскопе сверхвысокого разреше-
ния Zeiss Ultra plus на базе Ultra 55 с сис-
темой микроанализа INCA Energy 350 XT
Oxford Instruments. Измерения магнитных ха-
рактеристик проводили на вибрационном маг-
нетометре EG&G PARC M4500 в магнитных
полях до 796 кА/м. Микротвердость HV0,1

измеряли на приборе ПМТ-3 в соответствии с
ГОСТ 3450—76 при нагрузке 1H (100 гc) и
длительности выдержки 10 с.

Анализ результатов и их обсуждение.
Рентгенофазовый анализ (РФА) показал
(фиг. 1), что синтезированный сплав пред-
ставляет собой однофазный продукт на ос-
нове твердого раствора марганца в алюми-
ниде никеля (Ni,Mn)3Al с тетрагональной
решеткой [PDF-71-883].

Микроструктура синтезированного спла-
ва приведена на фиг. 2. По данным энерго-
дисперисонного анализа, выполненного на
площади 23 мм2, сплав имеет следующий
химический состав, ат.%: Al 20,31; Mn 17,54;
Ni 62,15. Состав достаточно точно соответ-
ствует составу фазы на основе твердого ра-
створа -(MnxNiAl1–x). Эти результаты совпа-
дают с данными РФА, который показал, что
синтезированный сплав является однофаз-
ным. Кроме основной фазы выявлено при-
сутствие незначительного количества вклю-
чений оксида алюминия Al2O3 размером до
5 мкм.

Исследование микроструктуры при высо-
ком разрешении и проведенное картирова-
ние (фиг. 3) показали неравномерное распре-
деление компонентов (Ni, Al и Mn). Соглас-
но данным энергодисперсионного анализа
содержание никеля в разных точках (см.
фиг. 3, а, точки 1—6) практически постоян-
но и составляет 62,2 ат.%. Содержание алю-
миния и марганца незначительно меняется
в пределах 17,3—24,1 и 15,4—20,3 ат.% со-
ответственно. Повышенная концентрация
алюминия наблюдается в основном в глобу-

Фиг. 1. Дифрактограмма образца синтези-
рованного сплава 2Ni-Al-Mn

Фиг. 2. Характерная микроструктура син-
тезированного сплава 2Ni-Al-Mn
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лярных областях размером до 30 мкм. По
границам основной фазы (Ni,Mn)3Al выяв-
лены участки, обедненные алюминием.

На фиг. 4 представлен фрагмент изотер-
мического сечения системы Ni-Al-Mn
(t  1100 C [30]), на котором показана точка 1,
соответствующая составу синтезированного
сплава, а именно области существования
твердого раствора -(MnxNiAl1–x), причем
точка находится близко к границе раздела
фаз -MnxNiAl1–x/(+).

Синтезированный образец представляет
собой плотный беспористый продукт. Изме-

рение микротвердости дало среднее значение
HV0,1  850045 МПа. Полученное макси-
мальное значение HV0,1  11500 МПа выше
микротвердости чистого алюминида никеля
Ni3Al (7000 МПа).

На фиг. 5 графики зависимости удельной
намагниченности J от величины магнитного
поля H, измеренные при комнатной темпе-
ратуре, относятся к синтезированным образ-
цам Ni-Al-Mn разного состава. Кривые 1—5
по данным работы [25] приведены для срав-
нения с кривой 6 изменения намагниченно-
сти от магнитного поля для порошка мар-
ганца, использованного в данной работе. Вид-
но, что исследуемый состав 2Ni+Al+Mn при
комнатной температуре показывает гистере-
зисную кривую намагничивания, обычно на-
блюдаемую в магнитомягких ферромагнит-
ных материалах.

Коэрцитивная сила Hc синтезированного
сплава 2Ni-Al-Mn равна 14,3 кА/м. Резуль-
таты показывают полную воспроизводимость
кривой гистерезиса B—H при многочислен-
ных повторах. Увеличение коэрцитивной
силы может быть связано с уменьшением
размеров зерен. Коэрцитивная сила увели-
чивается до тех пор пока не будет достигнут
критический диаметр размера зерна, который
действует как единая область. Дальнейшее

Al2O3

AlK1

MnK1

NiK1

а)

б)

в)

1
+

2
+

5
+

6
+

4
+

3
+

рткепС lA nM iN

1 84,22 14,51 11,26

2 30,22 77,51 02,26

3 80,42 38,31 90,26

4 92,12 45,61 71,26

5 23,71 03,02 83,26

6 99,91 67,71 52,26

Фиг. 3. Фотография микроструктуры (а), данные энерго-дисперсионного анализа и распределение эле-
ментов, ат.% (б, в)

Фиг. 4. Фрагмент изотермического сечения
системы Ni-Al-Mn (t  1100 C [30])
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увеличение содержания Mn (х>0,5) приво-
дит к уменьшению коэрцитивной силы и
росту намагниченности насыщения Js, что
может быть следствием огрубления струк-
туры вдоль границ зерен.

Выводы. 1. Впервые комбинированным
методом СВС (самораспространяющийся
высокотемпературный синтез) и центробеж-
ного литья получен однофазный интерметал-
лидный сплав на основе системы 2Ni-Mn-Al.

2. Рентгенофазовый анализ синтезирован-
ного материала показал, что формирования
фазы Гейслера не произошло, а основной фа-
зой продукта является раствор алюминида
никеля (Ni,Mn)3Al. При исследовании мик-
роструктуры и проведении энергодисперси-
онного анализа выявлено обеднение алюми-
нием по границам основной фазы.

3. Cреднее значение микротвердости син-
тезированного сплава составило 850045
МПа. Максимальное значение микротвердо-
сти достигало 11500 МПа.

4. Полученный сплав обладает мягкими
магнитными свойствами, максимальная на-
магниченность в поле 796 кА/м (10 кЭ) со-
ставила 1,1 Aм2/кг (эме/г) при коэрцитивной
силе 14,3 кА/м, демонстрируя полную воспро-
изводимость кривой гистерезиса B—H при
многочисленных повторах.

5. Синтезированные литейные сплавы
могут найти потенциальное применение в

качестве жаропрочных материалов, лигатур,
наполнителей, а также в качестве магнито-
мягких материалов.
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Проблема снижения уровня содержания
ряда вредных примесей в жаропрочных и
специальных сплавах сопоставима с задачей
правильного выбора и рационального исполь-
зования легирующих компонентов. В усло-
виях производственной плавки главными
источниками загрязнения сплава примеся-
ми цветных металлов становятся оборотный
лом и легирующие добавки [1]. Задача пре-
дотвращения попадания примесей цветных
металлов в металлический расплав относит-
ся к нерешенным и трудновыполнимым. В
частности, в никелевых сплавах возможно
относительно высокое содержание олова.
Причина данной проблемы зависит от раство-
римости олова в никеле [2]. При температу-
ре 1130 C растворимость составляет 10,6
ат.%. Ионные диаметры наиболее вредных
примесей висмута, свинца, олова, сурьмы до-
стигают размеров, при которых отсутствует
растворимость в твердом растворе, а в слу-
чае внедрения в его кристаллическую решет-

ку появляются дефекты в структуре метал-
ла. Примеси цветных металлов (висмут, сви-
нец, олово и сурьма), имея высокую степень
влияния на никелевые сплавы при их содер-
жании менее одной тысячной процента, спо-
собны снизить жаропрочность почти в два
раза. Олово остается малоизученной вредной
примесью в сравнении с другими. При рас-
смотрении свойств расплавов, содержащих
олово, обычно учитывают свойства более изу-
ченных элементов — висмута и свинца на
основании больших атомных радиусов и от-
сутствия практической растворимости в твер-
дых растворах. В процессе кристаллизации
и охлаждения эти примеси, имея низкую тем-
пературу плавления, способствуют развитию
нежелательных процессов, заполняя грани-
цы между зернами легкоплавкой эвтектикой,
что приводит к снижению механической
прочности. Размеры зерна и межзеренного
пространства становятся фактором влияния
на прочностные свойства металла. С исполь-
зованием электронно-микроскопической ав-
торадиографии С.З. Бокштейн [3] определил,
что легкоплавкие элементы, к которым так-
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же относится олово, способны увеличить диф-
фузионную ширину границ зерен, а тугоп-
лавкие, наоборот, — уменьшить. Процессы
диффузии и самодиффузии отдельных эле-
ментов в граничных зонах протекают интен-
сивнее, чем в объеме. Опережая начало из-
менений в объеме зерна, примесь начинает
локализоваться в относительно тонких зонах
межкристаллитных соединений. Поэтому,
независимо от состояния металла в объеме,
свойства в целом будут определяться адсорб-
ционной способностью и диффузионной под-
вижностью компонентов в межкристаллит-
ных зонах. Межкристаллитные границы в
поликристаллических металлах представля-
ют собой непрерывную сильно разветвлен-
ную сеть, распространяющуюся на весь
объем металла. В зависимости от адсорбци-
онной емкости границ влияние малых при-
месей на свойства стали и сплавов может
быть разным. В условиях образования зер-
нистой структуры металла со средним раз-
мером зерна достаточно содержания 0,002—
0,003 мас.% компонента в растворе для пол-
ного заполнения области границы [4]. Как
показано в работе [5], с увеличением в спла-
вах никеля содержания висмута от 0,002 до
0,005 мас.% возрастает их разрушаемость
при горячей обработке давлением. Чем силь-
нее примесь понижает поверхностную энер-
гию границ зерен, тем значительнее ее пе-
реход в зону границ, т.е. тем выше здесь ее
содержание. Уровень энергии атомов, распо-
ложенных в зоне границ, выше, чем в крис-
таллитах. Состояние, в котором находятся
граничные слои, облегчает и интенсифици-
рует процессы самодиффузии различных эле-
ментов. Поэтому по границам разрушение
начнется быстрее, чем в объеме зерна. Пред-
ставления о важной роли сегрегации приме-
си в процессе межзеренного охрупчивания
и анализ механизмов влияния на прочность
границ изложены в работе [6]. Самодиффу-
зия олова в никеле и железе при повышен-
ных температурах протекает преимуществен-
но по границам зерен и с повышением тем-
пературы возрастает. Малые добавки компо-
нента, введенные в сплавы, способны изме-
нять диффузионную подвижность атомов осо-
бенно по границам кристаллитов.

Поверхностное натяжение является важ-
нейшей характеристикой межфазной повер-
хности, способной влиять на ход металлур-
гических процессов. Результаты расчетов

при изучении структурных свойств метал-
лических расплавов и различных физико-
химических свойств металлов также зависят
от этой характеристики. Данные об измене-
нии поверхностного натяжения и плотности
в зависимости от состава расплавов никеля
и железа, в том числе и от примесей цвет-
ных металлов, приведены в работах [7—11].
Результаты измерения поверхностного натя-
жения в системе Fe-Sn указаны для всего
диапазона содержаний олова. По работе [11]
максимум адсорбции олова ~4 или 10 ат.%
выявлен в объеме металла.

Согласно данным [12] состав и структу-
ра — взаимосвязанные характеристики; раз-
личия в содержании кислорода и других
примесей в области очень низких концент-
раций в жидком железе способны оказать
существенное влияние на свойства железа.
Углерод, кислород и азот в области сверхниз-
ких концентраций (10–5—10–7 мас.%) ока-
зывают очень сильное влияние на свойства
железа [13, 14]. Можно предположить, что
низкие содержания примесей цветных ме-
таллов также оказывают существенное вли-
яние на свойства металла. С повышением
содержания примесей до сотых долей про-
цента относительно небольшие колебания
состава практически перестают влиять на
структуру и свойства образцов. Снизить со-
держание примеси в граничном слое можно
закалкой от температур выше точки плав-
ления эвтектики (за счет распада химичес-
ких соединений с примесью и ее последую-
щего перехода в зерно), а также закалкой из
расплава.

Сведения о свойствах растворов (рассмот-
ренных с использованием активностей) для
наиболее вредных легкоплавких цветных
металлов (олово, висмут, свинец, сурьма) в
железных и никелевых расплавах при низ-
ких их содержаниях практически отсутству-
ют. Измерения активности позволяют оце-
нить отклонения в поведении реальных ра-
створов от идеальных. Вредное влияние этих
примесей наблюдается и при тысячных и
десятитысячных долях процента их содер-
жания. Отклонения от закона Рауля в ра-
створах, имеющих низкую упругость пара,
можно исследовать, используя методы опре-
деления физических величин. В расплавах
никеля, содержащих тысячные и сотые доли
массового процента примесей свинца, висмута,
и сурьмы, по данным [15—17] большая ве-
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роятность появления отрицательных откло-
нений от закона Рауля при изменении пара-
метров плотности.

У олова высокая температура кипения,
значительно превышающая температуру про-
мышленной металлургической плавки, низ-
кая упругость пара, что препятствует свобод-
ному испарению олова с поверхности распла-
ва [18, 19]. Другие примеси цветных метал-
лов (свинец, висмут) по сравнению с оловом
легче удаляются в вакууме из расплавов ни-
келя и железа. Как показано в работе [19],
процесс испарения в вакууме различных при-
месей из железных и никелевых расплавов
— реакция первого порядка. Скорость про-
цесса пропорциональна концентрации и за-
медляется при ее снижении. Поэтому уда-
ление примесей цветных металлов до безо-
пасного уровня представляет достаточно
сложную задачу для вакуумной металлур-
гии. В процессе вакуумирования металла
плавки [19] за 40 мин наиболее полно (до
10–4 мас.%) из расплава удалялись свинец
и висмут, хуже сурьма и олово. В условиях
эксперимента скорость процесса удаления
примеси зависела от состава расплава, тем-
пературы его нагрева, интенсивности переме-
шивания. Дополнительная продувка распла-
ва вакуумной плавки аргоном [20] позволи-
ла повысить скорость удаления примесей
цветных металлов в 5 раз относительно плав-
ки без продувки. По данным [20] наиболее
вероятная степень испарения олова при элек-
тронно-лучевом переплаве стали 03Х18Н12
составила 50% от 0,0015 мас.% — величи-
ны, принятой за исходный состав. Скорость
удаления вредной примеси сильно сдержи-
вается развитием диффузионных процессов,
что обычно соотносят со структурными осо-
бенностями самих расплавов.

Известные процессы рафинирования ме-
таллических расплавов пока не обеспечива-
ют нужной степени очистки от вредных при-
месей. Повышение качества металла разно-
го назначения зависит также от условий фор-
мирования его структуры и свойств в жид-
ком состоянии. Чтобы получить новые зна-
ния необходимы дополнительные исследова-
ния, включая жидкое состояние металлов.
Исследования структурных и физико-хими-
ческих свойств расплавов представляют зна-
чительный интерес, так как от их состояния
зависят свойства твердого металла. Данная
работа выполнена с целью развития представ-

лений о механизме влияния примеси олова
на структурные и физико-химические свой-
ства расплавов никеля и минимизации по-
следствий вредного воздействия примеси на
служебные свойства твердого металла.

Материалы и методика эксперимента. В
настоящей работе исходили из влияния при-
меси олова на структурные и физико-хими-
ческие свойства расплава никеля как осно-
вы жаропрочных сплавов. Эксперименталь-
ные плавки готовили на основе чистого ни-
келя, содержащего примеси олова, кислоро-
да и азота. Образцы плавили в электричес-
кой печи сопротивления с графитовым на-
гревателем под вакуумом с использовани-
ем защитного экрана, препятствующего вза-
имодействию расплава с атмосферой. Осно-
ву плавок составлял чистый никель (марка
ДНК), а легирующим компонентом было
чистое олово (марка ОВЧ-000). Для сниже-
ния содержания кислорода в исходном ме-
талле плавки его рафинировали обдувом че-
рез фурму смесью газов гелия с добавкой
10% водорода в течение 60 мин c последую-
щим вакуумированием.

Готовый слиток резали на части, которые
в дальнейшем служили лигатурой для при-
готовления образцов с низким содержани-
ем олова. Содержание олова в лигатуре ус-
танавливали по данным анализа с исполь-
зованием атомно-адсорбционного спектро-
метра Agilent AA240FS, оно составило 0,60
мас.%. Содержание кислорода и азота опре-
деляли на анализаторе LECO ТС 600. Для
приготовления образцов опытных плавок
полученную лигатуру добавляли в чистый
никель. Состав образцов плавок 1—7 при-
веден в табл. 1. Образцы готовили в корун-
довых тиглях при температуре 1550 C в сре-
де аргона особой чистоты.

Плотность и поверхностное натяжение
определяли в одном опыте методом большой
капли [21] с использованием горизонтальной
установки на основе электрической печи со-
противления с графитовым нагревателем.
Для изоляции образца от атмосферы графи-
тового нагревателя внутри нагревателя ус-
танавливали молибденовый экран в виде
цельнокатаной трубы. Внутри экрана созда-
вали проточную среду инертного газа вок-
руг рабочего образца. Газ подавали с герме-
тично закрытого торца экрана. В плавках
использовали аргон высокой чистоты. В тру-
бе на подставке размещали исследуемый об-
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разец и вольфрам-рениевую термопару. Под-
ложка образца имела вид корундовой чаш-
ки. Края чашки затачивали с двух сторон
«на нож» до образования правильной окруж-
ности, способствующей формированию сим-
метричной капли. Масса исследуемых образ-
цов составляла около 20 г. Центрирование
подложки в пространстве контролировали по
проекции сильно увеличенного изображения
на матовый экран с использованием опти-
ческого устройства. В начальный период на-
грева образца в трубе создавали вакуум, к
моменту плавления образец находился в сре-
де аргона. После расплавления металла и
выдержки на экране получали увеличенное
в 15 раз изображение капли. Выдержка меж-
ду измерениями профиля капли составляла
5 мин, температурный интервал 20—30 C.
Объем капли рассчитывали с использовани-
ем компьютерных программ на основе ме-
тода интегрирования таблично заданной
функции. Погрешность расчетов не превы-
шала 0,1% величины объема капли. Точ-
ность определения плотности расплава соста-
вила до 0,01 г/см3, поверхностного натяже-
ния методом Дорсея — 2%. Объем подлож-
ки определяли пикнометрическим методом.

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. Известные процессы рафинирования
металлических расплавов от вредных при-
месей не всегда позволяют получить нужную
степень очистки. Установлено также, что
металлические расплавы способны однознач-
но отвечать на изменения свойств в твердом
металле даже при малых добавках примес-
ного элемента. Поэтому при изучении сис-
тем с низким содержанием примеси необ-
ходимо использовать надежный и чувстви-
тельный к изменениям свойств расплава
метод оценки результатов экспериментов.
При изучении влияния вредной примеси
олова на свойства расплава никеля эффект
от взаимодействия оценивали из температур-

ных и концентрационных зависимостей
плотности и поверхностного натяжения.
Принимая во внимание, что структурные и
физико-химические свойства расплавов за-
висят от знака и величины температурных
коэффициентов d/dT, d/dT температурных
зависимостей поверхностного натяжения 
и плотности . Температурная зависимость
поверхностной энергии в основном опреде-
ляется изменением колебательной энергии
атомов ионной подсистемы в переходном
слое металла. Температурный коэффициент
поверхностного натяжения учитывает удель-
ную на единицу поверхности работу выхода
электрона из объема на поверхность, адсорб-
ционные явления, изменение парциально-
молярных площадей, степень развития тем-
пературного гистерезиса. Величина темпера-
турного коэффициента плотности d/dT за-
висит от колебательной энергии атомов, ко-
ординационного числа, сил межчастичного
взаимодействия, сжимаемости, учитывает сте-
пень влияния температурного гистерезиса.
Производные температурных зависимостей
выражают темп роста или снижения объем-
ных и поверхностных изменений в расплаве
от условий плавки.

Температурные зависимости плотности и
поверхностного натяжения расплавов чисто-
го никеля и никеля, содержащего примесь
олова, строили в режиме нагрева и охлажде-
ния расплава. Результаты исследований
представлены в табл. 2 и графически на
фиг. 1 и 2. Видно, что с повышением темпе-
ратуры плотность и поверхностное натяже-
ние расплавов снижаются, а при охлаждении
они соответственно возрастают. Для распла-
вов никеля, содержащих тысячные и сотые
доли процента олова, отмечен компрессион-
ный эффект в виде увеличения плотности от-
носительно чистого никеля, что предполага-
ет наличие сильных связей в системе Ni-Sn.
Максимальной величине компрессионного

Таблица 1

Содержание примесей в экспериментальных образцах сплава системы Ni-Sn

ьсемирП
иквалпйонтыпоецзарбов,%.сам,исемирпеинажредоС

1 2 3 4 5 6 7

]nS[ — 500,0 10,0 20,0 30,0 50,0 6,0

]O[ 3100,0 6100,0 7100,0 4100,0 1100,0 2100,0 100,0

]N[ 5000,0< 5000,0< 5000,0< 5000,0< 5000,0< 5000,0< 5000,0<
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эффекта отвечал состав с 0,02 мас.% Sn
(сплав 4). Формирование расплава с экстре-
мальной величиной компрессионного эффек-
та от состава предполагает более сильное вза-
имодействие разноименных атомов и уста-
новление предпочтительных соотношений в
кластере. С повышением содержания олова
до десятых долей процента, в нашем случае
до 0,6 мас.%, зависимость становится обрат-
ной (см. сплав 7). Плотность сплава снижа-
ется относительно плотности чистого метал-
ла, что предполагает ослабление компресси-
онного эффекта и сил межчастичного взаи-
модействия разноименных атомов. Темпера-
турные зависимости поверхностного натяже-
ния сплава никеля с оловом (см. фиг. 2) хо-
рошо коррелируют с аналогичными зависи-
мостями плотности в режиме нагрева и ох-
лаждения расплава: последовательный на-
грев и охлаждение расплава приводит соот-
ветственно к монотонному росту и снижению
как плотности, так и поверхностного натя-
жения. Самые низкие значения плотности
и поверхностного натяжения формируются

в сплаве, содержащем 0,6 мас.% Sn. При
таком содержании олова в сплаве в процес-
се нагрева и охлаждения на политермах
плотности и поверхностного натяжения об-
наруживается положительный температур-
ный гистерезис, имеющий признаки форми-
рования более однородного расплава.

Значения плотности и поверхностного
натяжения, снятые с температурных зависи-
мостей, использовали для построения изо-
терм плотности и поверхностного натяже-
ния (см. табл. 2 и фиг. 3—5) при температу-
рах 1480 и 1650 C. Более высоким значе-
ниям величин соответствовали более низкие
температуры. Во всех случаях микродобав-
ки олова в расплавы никеля приводили к
повышению значений плотности и компрес-
сионному эффекту. Из графика плотности
(см. фиг. 3) максимальные значения функ-
ции видны в области содержания 0,02 мас.%
Sn, причем более высокие значения плотно-
сти достигнуты при температуре 1480 C.
При охлаждении общий вид зависимости со-
хранился, но при температуре 1650 C он стал

Таблица 2

Значения плотности, поверхностного натяжения и коэффициента адсорбции
расплавов никеля и никеля, содержащего примеси олова, в режиме нагрева и охлаждения

ьлетазакоП
аквалпяантыпО

1 2 3 4 5 6 7

вергаН

%.сам,]nS[ — 500,0 10,0 20,0 30,0 50,0 6,0

 мс/г, 3 0841(  )C 85,7 586,7 86,7 08,7 37,7 76,7 33,7

 мс/г, 3 0561(  )C 24,7 25,7 45,7 76,7 06,7 25,7 62,7

 м/жДм, 2 0841(  )C 0561 0061 0951 0061 0851 0751 0051

 м/жДм, 2 0561(  )C 5751 5451 0451 0651 0651 0551 0841

 01 5 мс/ьлом, 3 0841(  )C 0 53 24 53 05 75 601

 01 5 мс/ьлом, 3 0561(  )C 0 91 32 01 01 61 16

еинеджалхО

 мс/г, 3 0841(  )C 25,7 76,7 66,7 08,7 07,7 76,7 34,7

 мс/г, 3 0561(  )C 53,7 85,7 05,7 07,7 45,7 06,7 652,7

 м/жДм, 2 0841(  )C 5261 5951 0851 0061 0061 0951 5451

 м/жДм, 2 0561(  )C 0851 0451 0451 0451 0451 0551 0741

 01 5 мс/ьлом, 3 0841(  )C 0 12 23 81 81 52 75

 01 5 мс/ьлом, 3 0561(  )C 0 62 62 62 62 91 17
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более размытым. Во всех случаях добавка
олова в расплавы никеля способствовала по-
вышению значений плотности. Максималь-
ные значения достигнуты в области состава
с 0,02 мас.% Sn.

Полученные результаты предполагают
усиление межчастичного взаимодействия в
отмеченной области составов и формирова-
ние устойчивого кластерного раствора. В ин-
тервалах содержания олова до 0,005—0,01
или до 0,03—0,05 мас.% одновременно на-
блюдалось снижение плотности и устойчи-

вости кластерного раствора. В режиме ох-
лаждения (см. фиг. 3, б) при температуре
1650 C из-за разрыхления структуры распла-
ва вид кривых получался размытым с поте-
рей четкой зависимости плотности от соста-
ва. Из полученных результатов следует уси-
ление межчастичного взаимодействия в оп-
ределенной области составов и формирование
кластерного раствора с прочным кластером.

По совокупности имеющихся признаков
такие элементы, как олово и свинец, обычно

Фиг. 1. Температурная зависимость плот-
ности  расплавов опытных плавок 1—7 (см.
табл. 1) в режиме нагрева () и охлаждения ()

Фиг. 2. Температурная зависимость повер-
хностного натяжения  расплавов опытных
плавок 1—7 (см. табл. 1) в режиме нагрева ()
и охлаждения ()
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Фиг. 3. Зависимость плотности расплава
никеля от содержания олова при температурах
1480 () и 1650 C () в режиме нагрева (а) и
охлаждения (б)

Фиг. 4. Вид изотерм плотности расплавов
никеля с низким и высоким до 0,6 мас.% со-
держанием олова при температуре 1480 (а) и
свинца при 1500 C (б) в режиме нагрева () и
охлаждения ()

Фиг. 5. Зависимость поверхностного натя-
жения расплава никеля от содержания приме-
си олова при температурах 1480 () и 1650 C
() в режиме нагрева (а) и охлаждения (б)

рассматриваются как лигатура, способная
подобным образом влиять на изменение
свойств металлических расплавов. Добавки
свинца в количестве сотых и десятых долей
массовых процентов [22] вызывают появле-
ние компрессионного эффекта относительно
чистого никеля. Ход изотерм плотности (см.

фиг. 4) в области составов, учитывающих
вклад в свойства расплавов относительно
высоких и низких содержаний олова и свин-
ца, указывает на их достаточно близкую схо-
димость в области тысячных и сотых про-
цента содержания и сильное различие при
достижении десятых долей процента содер-
жания. Существующие различия в свойствах
расплавов могут находиться в «генетичес-
кой» зависимости от свойств их твердых
сплавов. Известно влияние олова в сплавах
на расширение зоны диффузионной подвиж-
ности атомов по границам кристаллитов [3].
Поэтому в расплавах с увеличением содер-
жания олова заметной может быть реакция
от сокращения «оседлой жизни» атома око-
ло центра равновесия. Перемещение атомов
из временных положений равновесия в со-
седние места имеет трансляционный харак-
тер. Трансляционное движение приводит к
образованию локальных разрежений, или
дырок (место, откуда атом уже ушел, но дру-
гим атомом оно еще не занято). Так как в
окружении атомов появляются дырки, плот-
ность жидкого металла становится ниже.
Следовательно, с увеличением содержания
олова наблюдается усиление зависимости
свойств расплава от вклада скачкообразного
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движения атомов и разрыхления структуры
расплава.

Согласно кластерной модели кристалли-
зации [23] образованию кристаллического
зародыша из переохлажденного раствора
предшествует стадия, когда упаковка клас-
теров основы металла приобретает макси-
мальную величину. Коэффициент упаковки
максимально увеличивается (kу  0,74), при
этом образуется кластерный каркас. В этом
случае примеси находятся в статистической
упаковке (СУ) атомов, на долю которой при-
ходится 0,26 части объема. Процесс кристал-
лизации завершается спонтанным перехо-
дом 0,26 части СУ атомов в кластерный кар-
кас и выделением теплоты кристаллизации.
Примеси, составляющие часть СУ атомов, при
спонтанном переходе и компрессионном
эффекте должны сильно стягивать окружа-
ющие атомы растворителя, воздействуя на
кластерный каркас и деформируя его. Дыр-
ки, как и газообразные элементы (кислород,
углерод, азот, водород), находясь в зоне СУ
атомов, создают благоприятные условия для
образования газовых зародышей в местах
адсорбции и коагуляции дырок на подлож-
ке из атомов металлической основы. В твер-
дом металле между кристаллитами форми-
руется зона с повышенной диффузионной
подвижностью атомов. При дополнительном
нагреве металла их диффузионная подвиж-
ность усиливается, вследствие чего возрастает
количество вакансий с отрицательным вли-
янием на межкристаллитную прочность.
Добавки олова, инициирующие диффузион-
ную подвижность атомов, подобно темпера-
турному фактору могут влиять на образова-
ние вакансий. Поэтому негативное влияние
олова на плотность, жаропрочность, форми-
рование газовой гетерогенности и другие
физические характеристики литого металла
можно считать ожидаемым.

Зависимость поверхностного натяжения
расплава никеля от содержания олова пред-
ставлена в виде изотерм на фиг. 5 в режиме
нагрева и охлаждения при температурах
1480 и 1650 C. Вид графических зависимо-
стей поверхностного натяжения хорошо кор-
релирует с аналогичными зависимостями
плотности в режиме нагрева и охлаждения.
При нагреве выявляется максимум значе-
ний функции при 0,02 мас.% Sn, как и на
кривых плотности, на которых максимум
значений также соответствует данной кон-

центрации. Из этого следует увеличение
межчастичного взаимодействия в этой обла-
сти составов и формирование устойчивого
поверхностного раствора на кластерной ос-
нове. В режиме охлаждения воздействие тем-
пературного фактора не способствовало ус-
ловиям формирования определенно выра-
женной экстремальной зависимости поверх-
ностного натяжения от состава.

Рост значений поверхностного натяжения
под влиянием примесных элементов и соот-
ветствующее ему увеличение поверхностной
энергии в литейных жаропрочных сплавах
может иметь негативное влияние на их слу-
жебные свойства. Степень такого влияния
будет определять несоответствие повышенной
поверхностной энергии между кристаллита-
ми основы -фазы и упрочняющей -фазы.
Локальное увеличение поверхностной энер-
гии при 0,02 мас.% Sn может способствовать
усилению развития диффузионных явлений
по границе раздела фаз. Изменив диффузи-
онные характеристики компонентов на гра-
нице кристаллитов, можно изменить и свой-
ства материала в целом. Усиление компрес-
сионных свойств расплава будет способство-
вать появлению дополнительных напряже-
ний в твердом металле из-за воздействия на
параметры кристаллических решеток осно-
вы сплава и упрочняющей фазы.

Свойства расплава можно исследовать,
используя зависимость между величинами
поверхностного натяжения и адсорбции ком-
понента на границе раздела фаз. В области
низких концентраций компонента адсорбция
описывается законом Генри. В этом случае
уравнение адсорбции имеет вид:

  С/RTd/dC. (1)

Откуда

0 –   RT,

  (0 – )/RT, (2)

где 0 — поверхностное натяжение раство-
рителя;  — поверхностное натяжение ра-
створа; R — универсальная газовая посто-
янная; Т — температура. Формула (2) по-
зволяет рассчитать адсорбцию вещества на
поверхности () в зависимости от концент-
рации олова в объеме раствора (С) и темпе-
ратуры (Т). Результаты расчетов величины
адсорбции компонентов в сплавах системы
Ni-Sn представлены графическими зависимо-
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стями на фиг. 6 и в табл. 2 при температу-
рах 1480 и 1650 C. Из графических зависи-
мостей на фиг. 6 следует, что при содержа-
нии 0,02 мас.% Sn адсорбционные характе-
ристики раствора резко снижаются, что со-
ответствует усилению межчастичного взаи-
модействия в объеме с образованием проч-
ного кластера. Нагрев расплава до темпера-
туры 1650 C сопровождался снижением зна-
чений адсорбции , определяющих переход
избытка компонента с поверхности в объем.
В меньшей степени это имело влияние на
распад кластерного раствора системы с проч-
ным кластером в области содержания 0,02
мас.% Sn. В последнем случае виды зависи-
мостей при низкой и высокой температурах
достаточно хорошо коррелируют между собой,
что отражает действие одних законов, форми-
рующих свойства расплава без преобладаю-
щего влияния температурного фактора.

Выводы. 1. Проведено исследование фи-
зико-химических и структурных свойств
расплавов никеля с оловом по параметрам
плотности и поверхностного натяжения. С
использованием температурных и концент-
рационных зависимостей установлено, что в
исследованном концентрационном интерва-
ле с увеличением содержания олова до ты-
сячных и сотых долей процента в расплавах
никеля возрастают плотность и компресси-
онный эффект, формируются отрицательные
отклонения от закона Рауля. С увеличени-
ем содержания олова до половины процен-
та отмечено значительное снижение плотно-
сти и формирование положительных откло-
нений от закона Рауля.

2. Показано, что существующие различия
в свойствах расплавов могут находиться в
«генетической» зависимости от формирова-
ния твердой фазы из-за влияния олова на
расширение зоны диффузионной подвижно-

сти границы кристаллитов. Характер зави-
симости плотности расплава от состава по
олову может определяться усилением вкла-
да от скачкообразного перемещения атомов,
увеличения количества дырок и соответству-
ющего роста газовой гетерогенности. С по-
вышением содержания олова в сплаве в зоне
границы между кристаллитами возрастает
количество вакансий, снижающих прочнос-
тные характеристики сплава.

3. Установлено появление устойчивого
кластерного раствора на основе никеля от-
носительно образования прочного кластера
в области низких содержаний олова (0,02
мас.%), где плотность увеличивалась до мак-
симальных значений при возникновении
предпочтительных соотношений в кластере
между разноименными атомами при низких
и высоких температурах опыта.

4. Отмечено, что с большой степенью ве-
роятности примесь олова, находящаяся в ча-
сти статической упаковки атомов, создавая
компрессионный эффект, должна сильно стя-
гивать атомы растворителя, деформируя кла-
стерный каркас никелевых сплавов.

5. Установлено формирование устойчиво-
го поверхностного кластерного раствора на
основе никеля с повышением значений по-
верхностного натяжения в области содержа-
ния 0,02 мас.% Sn в объемном растворе. С
повышением температуры до 1650 C свой-
ства расплавов характеризовались неболь-
шим снижением поверхностного натяжения
и сохранением вида зависимостей.

6. Показано, что с увеличением поверх-
ностного натяжения после введения олова
адсорбционные характеристики раствора рез-
ко снижаются в соответствии с усилением
межчастичного взаимодействия в объеме и
образованием прочного кластера. Нагрев до
температуры 1650 C способствовал дальней-
шему снижению значений адсорбции, опре-
деляющих переход избытка вещества с по-
верхности в объем.

7. В литейных никелевых жаропрочных
сплавах при выборе легирующих компонен-
тов следует также учитывать их взаимодей-
ствие с примесными элементами, вносящи-
ми свой вклад в поверхностное натяжение и
поверхностную энергию.
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Твердые сплавы на основе WC-Co явля-
ются одним из самых востребованных и ши-
роко используемых композитов, задействован-
ных в горнодобывающей, нефтяной и газовой
промышленности [1—4], благодаря таким
высоким механическим свойствам, как твер-
дость, износостойкость, ударная вязкость, проч-
ность на разрыв. Проведены многочисленные
исследования по разработке специальных свя-
зующих составов, альтернативных кобальту,
которые обеспечили бы сплавам повышение
их функциональных свойств, а именно теп-
ло- и электропроводности, коррозионной стой-
кости, экологичности и др. [5—8].

Растет интерес к альтернативным связу-
ющим сплавам с частичной или полной за-
меной кобальта медью. По данным [6] связ-

ка состава Cu-Co смачивает частицы WC луч-
ше, чем чистая медь, т.е. обеспечивается бо-
лее прочная адгезия на границе фаз. В ра-
боте [7] при сравнении механических свойств
композитов WC-10%Cо и WC-10%Cu полу-
чено, что при близких значениях твердости
композит WC-10%Cu имеет более высокое
сопротивление ползучести до 1273 K. При
этом всегда актуальным остается поиск бо-
лее экономичных технологий синтеза этих
материалов.

В ИМЕТ УрО РАН разрабатывается ори-
гинальный способ одностадийного получе-
ния композитов жидкофазной пропиткой
упрочняющих фаз расплавом металла в ус-
ловиях кратковременной предкристаллиза-
ционной низкочастотной вибрации (НЧВ)
[9—11]. В работе [11] таким способом по-
лучены слоистые композиты WC-Cu, в ра-
бочих слоях которых содержится 50—80
мас.% WC. Эти слои имеют беспористую
структуру и бескаркасную упаковку частиц
WC в медной связке, что обеспечивает ком-
позитам особые свойства.
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Исследована возможность повышения твердости связки Со-Cu в одностадийном процессе
получения композитов WC-Cu-Co с применением предкристаллизационной низкочастотной виб-
рации (НЧВ). Сплавы Cu-Cо и WC-Cu-Co получены реактивной инфильтрацией жидкой меди в
некомпактированные порошки WC и Co в условиях НЧВ их композиций (80 Гц, 10 мин при 1300—
1350 C). Исследован их фазовый и химический составы, структура и твердость. Впервые экспе-
риментально показано, что метастабильные образования (замороженные области несмешиваемо-
сти двух жидкостей) являются прекурсорами дендритов (Со) и имеют с ними одинаковый состав.
Показано, что характер распределения кобальта по высоте слитков сплавов Cu-Co и по фазовым
составляющим зависит от содержания кобальта, воздействия вибрации, геометрического положе-
ния слоев исходных компонентов и от температуры. Определены оптимальные условия получе-
ния однородного распределения кобальта по всему расплаву. Показано, что кобальт обеспечивает
дисперсионное твердение металлической связки Cu-Co за счет формирования твердых растворов
(Cu) уже на стадии синтеза сплавов Cu-Со и WC-Cu-Co. При этом сохраняется потенциал допол-
нительного упрочнения последующей термической обработкой или сменой режима охлаждения.
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Данная работа — продолжение проводи-
мых авторами исследований. Ее цель – про-
демонстрировать возможность упрочнения
медной матрицы кобальтом в одностадий-
ном процессе получения композиционных
сплавов WC-Cu-Co с применением НЧВ. В
работе выявлены и использованы особенно-
сти процессов дисперсионного упрочнения
при синтезе сплавов Cu-Со за счет образова-
ния-распада твердых растворов на основе
меди.

Получение двойных метастабильных
твердых растворов в системе Cu-Co (фиг. 1
[12]) проблематично, так как она характери-
зуется высокой положительной энергией
смешения. Эта задача решается созданием
развитой контактной поверхности частиц
меди и кобальта разными способами, напри-
мер: интенсивным и длительным механо-
сплавлением в высокоэнергетических мель-
ницах; взаимным плакированием; исполь-
зованием аморфных и нанокристаллических
порошков; напылением чередующихся сло-
ев меди и кобальта на свежесколотый моно-
кристалл NaCl; высокоскоростным нагре-
вом—охлаждением; кручением под высоким
давлением в камере Бриджмена [13—15].

Материалы и методики экспериментов.
Исследования проведены на модельных спла-
вах, для приготовления которых использова-
ли прутковую медь (99,98% Cu) ЗАО «Кыш-
тымский медеэлектролитный завод»; поро-
шок кобальта электролитический, получен-
ный в ООО «НПП Наука» (г. Екатеринбург)

из кобальтовой пластины марки К0 (ГОСТ
123—2018); порошок WC марки С1 ОАО «Ки-
ровградский завод твердых сплавов»; поро-
шок никеля марки ПНЭ-1.

Размеры частиц кобальта определяли на
анализаторе CAMSIZER ХТ0182 («Retsch
Technology GmbH») методом сухого измере-
ния в потоке сжатого воздуха. Для визуали-
зации процессов взаимодействия и изучения
возможности использования порошков ко-
бальта без дополнительной обработки их не
измельчали и не подвергали химической об-
работке. Морфология частиц кобальта пред-
ставлена на фиг. 2, а, б. Видно, что из боль-
шинства частиц формируются губчатые об-
разования разных размеров, а небольшая
часть частиц кобальта кристаллизуется в
форме дендритов (на фиг. 2, в показана за-
висимость плотности p распределения час-
тиц разного размера).

Сплавы Cu-Cо получали реактивной ин-
фильтрацией жидкой меди в некомпактиро-
ванный порошок кобальта (свободная насып-
ка порошка кобальта на поверхность слитка
меди или на дно графитового тигля) в усло-
виях НЧВ их композиций (табл. 1). Тигель
с компонентами нагревали в печи сопротив-
ления в среде проточного аргона, выдержи-
вали 20 мин без перемешивания расплава,
далее его подвергали НЧВ при 80 Гц в тече-
ние 10 мин на лабораторной установке [16].
Тигель с расплавом охлаждали на воздухе до
комнатной температуры. Сплавы сравнения
вибрационной обработке не подвергались.

Фиг. 1. Диаграмма состояния системы Сu-Co (1—6 — экспериментальные сплавы)
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Общее время нахождения всех расплавов при
максимальной температуре (см. табл. 1) со-
ставляло 30 мин.

Полученные сплавы разрезали по высоте
слитка. Шлифы готовили с использованием
комплекса пробоподготовки Tetgramin-30
фирмы Struers.

Структуру сплавов и элементный состав
фаз изучали с использованием сканирующе-
го электронного микроскопа Carl Zeiss EVO 40,
оснащенного системой для энергодисперси-
онного рентгеноспектрального микроанали-
за (РСМА) IncaX-Act Oxford Instruments, а
также на инвертированном металловедчес-

3Измерение твердости в сильно пористых слоях не
проводили.

Фиг. 2. Морфология (а, б) и характер распределения частиц порошка кобальта разного размера d (в)

Таблица 1

Условия получения сплавов (см. фиг. 1)

валпС оС щбо %.сам, t, C ВЧН t*, C еиначемирП **

1 7,6 0031 + 05 uC/oC

2 5,4 0031 - 091 uC/oC

3 5,4 0031 + 091 uC/oC

4 5,4 0531 + 042 oC/uC

5 5,4 0531 + 042 uC/oC/CW

6 5,4 0041 - 092 )ПМ(еинавишемерепеоксечинахеМ

7 - 0041 - 003 )ПМ(iN%5,4+uC

*Перегрев относительно линии ликвидуса.
**Схема расположения слоев (сверху вниз).

ком микроскопе OLYMPUS GX-51 с про-
граммным обеспечением SIAMS-700.

Ренгенофазовый анализ (РФА) шлифов
выполнен на дифрактометре XRD-7000
Shimadzu в CuK-излучении с использовани-
ем приставки для вращения шлифа в гори-
зонтальной плоскости со скоростью 30 мин–1

для снижения влияния текстуры.
Твердость3 сплавов по Бринеллю (HB)

измеряли на универсальной испытательной
машине Zwick/Roell Z050 по ГОСТ 9012—59



84 „Металлы“. № 6. 2023 г.

(ИСО 410-82, ИСО 6506—81) при нагрузке
0,6 кН (62,5 кгс) и диаметре шарика 2,5 мм.

Результаты экспериментов. Сплавы Cu-Co
получали в виде цилиндрических слитков
диаметром 8 и 10 мм и высотой 30 и 34 мм.
Исследование распределения кобальта по
высоте слитка в атомных и массовых про-
центах проведено на СЭМ при РСМА отно-
сительно больших (1—15 мм2) площадей об-
разцов, а в объемных процентах — на свето-
вом микроскопе.

Сплав 1. Анализ структуры, состава и
твердости слитка по высоте показал, что весь
кобальт распределился по высоте слитка в
два слоя. По данным РСМА средний состав
верхнего слоя слитка высотой около 12 мм
соответствовал сплаву Cu90Co10 (мас.%), а
нижний высотой ~18 мм — сплаву Cu96Co4.

Такое распределение кобальта в слитке
согласуется с данными измерений твердости
HB по высоте слитка: в верхнем слое 84010
МПа, в нижнем — 78515 МПа.

Дифрактограммы верхней и нижней ча-
стей слитка сплава 1 системы Cu-Co пред-
ставлены на фиг. 3. Их анализ показал, что
кристаллические фазы являются твердыми
растворами на основе меди и кобальта. Сред-
ние значения параметров решетки твердых
растворов (Cu) в слоях сплава ниже, чем па-
раметр кристаллической решетки исходной
меди (0,36220 нм), так как атомный радиус
кобальта меньше, чем у меди (0,125 и
0,128 нм соответственно). В слоях с содер-
жанием 4 и 10 мас.% Со параметры равны
0,36161 и 0,36151 нм соответственно.

Из дифракционных отражений кобальта
проявляется только самый сильный макси-
мум (111). Он характеризует метастабиль-
ную высокотемпературную ГЦК модифика-
цию. Межплоскостные расстояния для спла-
вов состава Cu96Co4 и Cu90Co10 возрастают
от 0,2043 нм (исходный порошок кобальта)
до 0,2046 и 0,2051 нм соответственно, что
указывает на повышение содержания меди
в твердом растворе (Со).

Микроструктура верхнего слоя и меж-
слойная граница для сплава 1 представле-
ны на фиг. 4. Оба слоя содержат сравнитель-
но мало пор (1—3%). Небольшая часть спла-
ва закристаллизовалась в форме сфер (или
дисков) диаметром 120 мкм, внутри кото-
рых имеются вкрапления более мелких сфер,
богатых медью. Из фиг. 4, в видно, что эти
фазы являются прекурсорами для последу-
ющего зарождения и роста дендритов (Со).

Наблюдаемые сфероподобные прекурсоры
дендритов (Со) подтверждают сведения о су-
ществовании в системе Cu-Co области несме-
шиваемости двух жидкостей, появляющейся
при переохлаждении расплава ниже линии
ликвидуса на 90—100 C и более [12]. Из дан-
ных РСМА (табл. 2) видно, что состав этих
«замороженных» областей переохлаждения
мало отличается от состава дендритов (Со).

Анализ элементного состава фаз в обеих
частях слитка сплава 1 показал, что кобальт
находится не только в составе дендритов (Со),
но и в твердом растворе меди (Cu) и про-
дуктах его распада (см. фиг. 4, табл. 2). Та-
ким образом, проведенный эксперимент по-
зволил сделать важный вывод о возможнос-
ти получения в указанных условиях одно-
фазного твердого раствора на основе меди
(Cu) при доперитектическом содержании
кобальта.

Такой состав сплава обеспечивает повы-
шение его твердости в результате дисперси-
онного твердения. Первые этапы упрочнения
происходят уже в процессе синтеза сплава.
За счет этого твердость слоя Cu96Co4 мало
отличается от твердости слоя Cu90Co10, где
содержание кобальта в 2,5 раза выше (78515
и 84010 МПа соответственно).

Потенциал дальнейшего упрочнения
сплава без огрубления структуры дендрита-
ми кобальта можно реализовать соответству-
ющей термической обработкой, так как в ре-
шетке твердого раствора (Cu) еще осталась
часть кобальта.

Фиг. 3. Дифрактограммы нижнего (а —
Cu96Co4) и верхнего (б — Cu90Co10) слоев
сплава 1
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Фиг. 4. Микроструктура сплава 1 (а—г). На а — общий вид верхнего слоя (рамка охватывает площадь
анализа состава); б — межслойная граница; на в и г: K — прекурсоры дендритов (Со); 1—7 — номера
спектров РСМА в местах анализа состава (см. табл. 2)

Таблица 2

Состав Со-фаз в сплавах 1 и 2 по данным РСМА (фиг. 4, 5)

отсеМ
азилана

ьдащолП
,азилана

мкм 2

атнемелэеинажредоС

еиначемирПoC uC oC uC

%.сам %.та

,4.гиФ а 8,4  6,3 * 5,9 5,09 2,01 8,98 филшьсеВ

,4.гиФ г .т, 1 07  08 68,08 41,91 0,28 0,81

ыросрукерП
)оС(вотирднед

.т,» 2 55 3,58 7,41 2,68 8,31

.т,» 3 55 3,58 7,41 2,68 8,31

.т,» 4 55 5,38 5,61 5,48 5,51

.т,» 5 001  05 9,2 1,79 1,3 9,69 )uС(

.т,» 6 55 3,48 7,51 3,58 7,41
)оС(тирднеД

.т,» 7 55 7,38 3,61 7,48 3,51

,5.гиФ в .т, 1 31  31 5,48 5,51 4,58 6,41

ыросрукерП
)оС(вотирднед

.т,» 2 01  01 2,58 8,41 1,68 9,31

.т,» 3 01  01 6,48 4,51 5,58 5,41

.т,» 4 03  03 8,2 2,79 0,3 0,79
)uС(

.т,» 5 02  02 2,3 8,69 4,3 6,69

*Площадь, мм2.



86 „Металлы“. № 6. 2023 г.

Сплав 2. В сплаве сравнения, полученном
в отсутствие вибрации, кобальт также в ос-
новном сохраняется в верхнем слое слит-
ка. Однако относительная высота этого слоя
меньше, чем в обработанном сплаве, пример-
но в 3 раза, а концентрация кобальта в ука-
занном слое в 2,5 раза выше (примерный
состав слоя по данным РСМА Cu75Cо25
(мас.%)). Перерасчет общего химического
состава показывает, что содержание кобаль-
та в нижнем слое составляет ~1%. На фиг. 5
представлены фрагменты этой структуры.

В фазовом составе верхнего слоя
Cu75Cо25 аналогично сплаву 1 присутству-
ют как длинные дендриты (Со), так и пре-
курсоры дендритов (Со) (фиг. 5, см. табл. 2).
Однако относительное содержание таких
прекурсоров намного больше, чем в обрабо-
танном сплаве. Кроме того, нижний и сред-
ний слои сплава 2 отличаются от сплава 1
большим количеством пор (фиг. 5, г).

Сравнение структур сплавов 1 и 2 пока-
зывает, что однородное распределение кобаль-
та в объеме расплава происходит только при
воздействии НЧВ и при его содержании
ниже перитектического значения (~5 мас.%)
в виде твердого раствора (Cu) и продуктов
его распада. В связи с этим в последующих
экспериментах содержание кобальта изна-
чально было выбрано в пределах этого со-
держания, а именно 4,5 мас.%.

Сплав 3. Загрузка порошка кобальта на
поверхность слитка меди привела к распре-
делению кобальта по высоте слитка, анало-
гичному таковому в сплаве 1. Однако в от-
личие от сплава 1 содержание кобальта и
соответственно твердость (фиг. 6) несколько
ниже; в структуре отсутствуют дендриты (Со)
и межслойные границы.

Сплав 4. При пропитке порошка кобаль-
та, находящегося на дне тигля, при неболь-
шом повышении температуры НЧВ получен
сплав с наиболее равномерным распределе-
нием кобальта по всей высоте слитка. По
данным РСМА общее содержание кобальта
составило в верхней части слитка ~4,3 мас.%,
в нижней — 4,5 мас.%. Измеренная твердость
коррелирует с составом по данным РСМА.

Сравнительное распределение кобальта в
сплавах демонстрирует изменение их твер-
дости по высоте слитков (фиг. 6). Из графи-
ков следует, что твердость всех сплавов зна-
чительно превышает твердость меди, а так-
же твердость сплава Cu-4,5%Ni, упрочненно-
го никелем.

Максимальное значение твердости имеет
сплав 6, полученный без вибрации при мно-
гократном МП расплава Cu-4,5%Co графи-
товым стержнем при 1400 С. Это говорит о
важности степени перегрева расплава. Одна-
ко сплав Сu-4,5%Ni, полученный в аналогич-
ных условиях, напротив, имеет самую низ-

Фиг. 5. Микроструктура сплава 2: а, в, г — вертикальный разрез слитка; б — то же, горизонтальный;
1—5 — номера спектров РСМА в местах анализа состава (см. табл. 2)
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кую твердость, так как сплавы Сu-Ni не
склонны к дисперсионному твердению [12].
Этот факт подтверждает наши предположе-
ния о важности потенциала дисперсионного
упрочнения связующей матрицы для компо-
зитов WC-Cu-Ме.

Сплав 5. Композиционный сплав WC-Cu-Co
получен при НЧВ композиции WC/Co/Cu, в
которой порошок кобальта расположен меж-

ду порошком WC и слитком меди, опущен-
ным на дно тигля. Структура полученного
сплава показана на фиг. 7.

Результаты анализа состава металличес-
кой матрицы композита представлены в
табл. 3. Видно, что во всех участках матри-
цы, независимо от ее размеров и местополо-
жения относительно скоплений WC, содер-
жится некоторое количество кобальта (ниже
перитектического значения). Это должно
обеспечить повышение твердости матрицы
без огрубления структуры как при синтезе
композита, так и при соответствующей его
обработке под дисперсионное твердение.

Обсуждение результатов. Характер рас-
пределения кобальта по высоте слитков спла-
вов Cu-Co, как следует из результатов экспе-
риментов, зависит (при прочих равных усло-
виях) от его содержания, от воздействия НЧВ,
от геометрического положения слоев исход-
ных компонентов и от температуры.

В общем случае на твердые частицы ко-
бальта в расплаве меди действуют гравита-
ционные силы, силы капиллярного давления,
вибрационные силы, силы химического вза-
имодействия. Учесть и промоделировать все
происходящие процессы крайне сложно.

Фиг. 6. Твердость сплавов по высоте слит-
ков 1, 3, 4, 6, 7 сплава (см. табл. 1). Сплавы 1, 3,
4 — продольный разрез слитков; 6, 7 – попе-
речный; Х — расстояние от дна слитка

Таблица 3

Элементный состав фрагментов структуры композита 5 по данным РСМА (фиг. 7, а)

отсеМ
аназилана

,7.гиф а

ьдащолП
,азилана

мкм 2

атнемелэеинажредоС

яанвонсО
азаф

oC W uC С
oC/uC

oC W uC С
oC/uC

%.сам %.та

1 11  11 8,4 — 2,59 — 8,91 2,5 — 8,49 — 2,81 )uC(

2 88 7,4 8,1 3,19 3,2 4,91 6,4 6,0 7,38 2,11 2,81 )uC(

3 55 8,3 7,1 2,29 2,2 3,42 8,3 6,0 9,48 8,01 3,22 )uC(

4 04  03 6,1 4,46 6,82 — 9,71 1,2 3,72 1,53 — 7,61 CW

Фиг. 7. Фрагменты микроструктуры сплава 5: черная фаза — (Cu, Co); 1—4 — номера спектров РСМА
в табл. 3
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Можно попробовать оценить влияние не-
которых сил, используя закон Стокса для ча-
стиц, погруженных на поверхности распла-
ва. Плотности кобальта и меди в твердом
состоянии практически совпадают (~8,8 и
8,9 г/см3 соответственно), однако при рас-
плавлении плотность меди становится мень-
ше плотности кобальта (~8,0 г/см3 при
1300 C), что определяет возможность грави-
тационного оседания частиц. Расчеты мож-
но провести для первого этапа эксперимен-
тов, пока частицы кобальта на поверхности
расплава меди еще не растворились в ней.

Согласно уравнению Стокса распределение
частиц по высоте расплава, т.е. их оседание в
жидкости будет происходить со скоростью

v  Kgr2(ч – ж )/ , (1)

где g — ускорение силы тяжести; r — ра-
диус частицы; ч — плотность вещества ча-
стицы; ж — плотность жидкости;  — ко-
эффициент вязкости жидкости, K — коэф-
фициент (K  0,222 для шаров, 0,143 для
дисков и 0,040 для чешуек).

Из фиг. 2 видно, что исходный порошок
кобальта неоднороден по форме и размерам.
По данным CAMSIZER распределение час-
тиц кобальта по размерам имеет четыре мак-
симума: при ~60, 90, 140 и 160 мкм (см. фиг.
2, в). В основном частицы кобальта образу-
ют конгломераты разных размеров, близкие
по форме к пористым шарам, состоящим из
отдельных спекшихся лепестков. Следует
ожидать, что растворение кобальта начнется
с наиболее тонких перегородок и шары бу-
дут распадаться на лепестки. На фиг. 8 при-
ведены результаты расчетов скорости и дли-
тельности оседания  частиц возможных
форм. Видно, что мелкие частицы ~10 мкм
любой морфологии осядут на дно тигля за
1000—5000 мин, что значительно превыша-

ет длительность эксперимента. Крупные
сплошные шары размером 60—160 мкм ося-
дут намного быстрее (за 5—60 мин), за вре-
мя, уже сопоставимое с длительностью экс-
перимента. Однако в реальности скорос-
ти намного меньше.

При оседании частиц кобальта в распла-
ве протекают процессы обновления их повер-
хностей из-за взаимодействия кобальта и
меди, что приводит постепенно к растворе-
нию частиц кобальта в меди. Из-за этого ско-
рость оседания частиц в соответствии с урав-
нением (1) будет снижаться, так как разме-
ры частиц уменьшаются, вязкость расплава
(Cu,Co) возрастает, а разность плотностей —
убывает. Кроме того, шары пористые, не
сплошные, т.е. длительность их оседания так-
же увеличивается. Таким образом, гравита-
ционные силы нельзя считать основными дви-
жущими силами растворения кобальта и его
распределения по объему расплава. Такой
вывод подтверждает также эксперимент с раз-
мещением порошка кобальта на дно тигля-
изложницы (сплав 4), в результате которого
получено наиболее однородное распределение
кобальта по всему расплаву (см. фиг. 6).

В связи с изложенным логично предпо-
ложить, что наиболее важными активатора-
ми процесса растворения кобальта в меди
являются температурный перегрев распла-
ва и/или низкочастотная вибрация, которые
значительно активизируют диффузию, сни-
мают кинетические затруднения на микро-
и макроуровне.

Выводы. 1. Взаимодействие жидкой меди
и частиц твердого кобальта при температу-
ре выше линии ликвидуса, диффузионные
процессы в расплаве, образование твердых
растворов, кристаллизация дендритов (Со) из
их прекурсоров активизируются предкрис-
таллизационной низкочастотной вибрацией
(НЧВ).

Фиг. 8. Скорость v и длительность  оседания частиц в расплаве по Стоксу: 1 — для шаров; 2 — для
лепестков
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2. Впервые экспериментально показано,
что в системе Cu-Co метастабильные образо-
вания («замороженные» области несмешива-
емости двух жидкостей) являются прекур-
сорами дендритов (Со) и имеют с ними оди-
наковый состав: 81—85 мас.% Со.

3. Показана возможность упрочнения
медной матрицы кобальтом в одностадий-
ном процессе получения композитов WC-Cu-
Co жидкофазной пропиткой некомпактиро-
ванных порошков с применением НЧВ.
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Диоксид церия все более широко исполь-
зуется в ряде наукоемких отраслей промыш-
ленности, в частности для производства элек-
трохимических элементов [1—8], фотоката-
лиза [9, 10], катализа [11, 12], для создания
новых видов тепловых барьеров, теплоизоля-
ционных материалов [13—15], просветляю-
щих покрытий для солнечных батарей [16],
оптических приборов [17] и др., благодаря
высоким температуре плавления и коэффи-
циенту теплового расширения, низкой теп-
лопроводности и валентному переходу Ce3+—
Ce4+. Оксид церия уже давно используется
в качестве полирующего материала из-за его
абразивных свойств. Благодаря относитель-
но низкой токсичности он считается потен-
циальным заменителем хрома в антикорро-
зионных защитных покрытиях [18, 19]. В то
же время отмечается как нейтральное, а в ряде

случаев в опытах in vitro и in vivo даже сти-
мулирующее, так и однозначно отрицательное
его действие [20—23]. Показано, что свойства
оксида церия зависят от размерного фактора
[24], поверхностного заряда [25], способа по-
лучения [26, 27] и концентрации [28].

В связи с этим ведутся исследования раз-
ных методов получения покрытий из окси-
да церия, в том числе плазмохимического
осаждения из паровой фазы [29], импульс-
ного лазерного осаждения [30] и магнетрон-
ного катодного напыления [31—39]. Одной
из основных проблем при этом является
формирование поверхностного слоя не из
чистого СеО2, а его смеси с нестехиометри-
ческим Се2О3, что ведет к снижению меха-
нических, гидрофобных и других свойств,
поэтому многие современные работы направ-
лены на поиск наилучших методов, приво-
дящих к формированию единой стехиомет-
рической фазы. Один из таких методов вклю-
чает отжиг, следующий за процессом осаж-

1Исследование выполнено при финансовой поддер-
жке гранта Российского научного фонда № 21-73-00268,
https://rscf.ru/project/21-73-00268/.
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Методом магнетронного распыления с применением последующего отжига получены нано-
и микроразмерные поверхностные слои диоксида церия CeO2 на основе титанового сплава ВТ6.
Структуру образцов определяли с помощью сканирующей электронной микроскопии, электрон-
ной Оже-спектроскопии, энергодисперсионной спектроскопии и рентгеновской дифрактрометрии.
Показаны линейная зависимость толщины поверхностного слоя от длительности его осаждения
и нелинейный ее рост при увеличении мощности источника питания, увеличение шероховатости
поверхности, расслаивание и разрыхление поверхностного слоя, предположительно связанные с
отжигом. В образцах с поверхностным слоем тоньше 750 нм обнаружено формирование подслоя
TiO2, Al2O3 и CeVO4, а при слое <300 нм весь диоксид церия расходовался на объединение с диок-
сидом ванадия до ванадата.

Ключевые слова: магнетронное распыление; диоксид церия; отжиг; твердость;
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дения покрытия из металлического церия
или его оксидов [35, 36, 38, 39].

В данной работе исследовалось влияние
постотжига на формирование методом маг-
нетронного распыления слоистых компози-
ционных материалов с поверхностным сло-
ем из диоксида церия на основе титанового
сплава ВТ6 медицинского назначения.

Материалы и методика эксперимента.
Создание слоистых композиционных матери-
алов проводили с использованием магнетро-
на на постоянном токе в газовой среде арго-
на на установке Torr International (США).

При использовании для создания повер-
хностных слоев метода магнетронного рас-
пыления исключается перегрев подложки
бомбардирующими электронами благодаря
их удержанию у распыляемой мишени, что
крайне важно для материалов подложки с
низкими температурами плавления или с
чувствительной к температурным изменени-
ям фазовой структурой, как, например,
сверхупругие титановые сплавы. Термичес-
кая обработка дает возможность варьировать
статические свойства и циклические нагруз-
ки в условиях эксплуатации с широким ди-
апазоном деформаций и чрезвычайно важ-
на для стабилизации свойств, формования
изделий и успешного применения продукта.

В качестве распыляемой мишени исполь-
зовались диски из химически чистого церия.
В связи с активным окислением церия в
кислородсодержащей среде перед каждым
напылением поверхность мишени зачища-
лась, в том числе с помощью ионного трав-
ления. В качестве основы для композитов
использовались пластины из титанового
сплава ВТ6 размером 10100,5 мм. Пред-
варительно пластины обрабатывали в тече-
ние 5 мин с помощью препарата Polinox (ООО
«Джитул», Россия), представляющего собой
смесь азотной, плавиковой и серной кислот
в глицерине. Для очистки, активации и по-
лировки поверхность подложки перед напы-
лением подвергалась предварительному ион-
ному травлению бомбардировкой ионами
аргона в течение 3 мин при напряжении и
силе тока Uэ  900 В и Iэ  80 мА соответ-
ственно.

Поверхностные слои получали при сле-
дующих условиях процесса: I  135—865 мА,
U  323—347 В, мощность источника пита-
ния Pрасп  43—300 Вт (в данной работе это
соответствует диапазону Pрасп, обозначенно-

му как 10—70%); длительность напыления
расп  5—30 мин; дистанция напыления (рас-
стояние от мишени до подложки) 150 мм.
Температура на поверхности подложек не
превышала 150 C. Рабочее и остаточное дав-
ления в вакуумной камере составляли соот-
ветственно ~0,4 и 410–4 Па. Через 2 сут после
осаждения для естественного снятия акти-
вации новообразованной поверхности образ-
цы отжигали в кислородсодержащей среде
при температуре 400 C.

Морфологию и послойный элементный
состав поверхности материалов исследовали
на сканирующем электронном микроскопе
(СЭМ) Hitachi TM4000 (Япония), снабженном
приставкой для энергодисперсионного ана-
лиза (ЭДА), электронном Оже-спектрометре
JAMP-9500F (JEOL, Япония) в сочетании с
ионным травлением при бомбардировке ар-
гоном под углом 30. Рентгеновские диф-
рактограммы при проведении рентгенофазо-
вого анализа (РФА) получены на приборе
ДРОН-3М («Буревестник», Россия) в CоK-из-
лучении в геометрии параллельного пучка.

Рельеф и топографию поверхности об-
разцов исследовали методом атомно-сило-
вой микроскопии (АСМ) на комплексе
Solver Pro M (NT-MDT, Россия) полуконтак-
тным методом.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. В зависимости от изменяемых пара-
метров (длительность и мощность распыле-
ния) получали поверхностные слои диокси-
да церия толщиной от десятков до почти
тысячи нанометров (табл. 1). Было отмече-
но, что при толщине поверхностного слоя
<750 нм наряду с диоксидом церия образу-
ются оксиды металлов подложки в виде TiO2,

Таблица 1

Характеристика полученных образцов
композиционного материала CeO2-ВТ6

по данным РФА и СЭМ

 псар ,
ним

ирп,мн,яирецадискоидяолсанищлоТ
%,яинелыпсаритсонщом

02 03 05 07

03 012 ** 307 * 097 349

02 — 8,864 * 615 * —

5,21 — 392 ** *623 —

5 53 ** 021 ** 231 ** 751 **

*Отмечен подслой из TiO2, Al2O3 и CeVO4.
**Оксид церия только в виде CeVO4.
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Фиг. 1. Результаты РФА образцов композиционного материала CeO2-ВТ6, полученных при разных
условиях: а — мощность распыления 50%, за 20 мин; б — то же, за 30 мин; в — мощность распыления
30%, за 12,5 мин

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 2, град.

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 2, град.

15 30 45 60 75 90 105 120 135 2, град.

10 30 50 70 90 10 30 50 70 90 110

10 30 50 70 90 10 30 50 70 90 110 30 60 90 120 150 30 60 90 120 150

30 60 90 120 150

10 30 50 70 90 10 30 50 70 90 110

10 30 50 70 90 110

а) б)

в)

CeO2 TiO2—рутил

-Al2O3 CeVO4

CeO2 -Ti17Al3

TiAl

TiO2—рутил -Al2O3

CeVO4
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Al2O3 и CeVO4, которых не было в слое боль-
шей толщины, причем при толщине слоя
<300 нм весь диоксид церия расходуется на
взаимодействие с диоксидом ванадия до ва-
надата (фиг. 1). На фиг. 2, а видно расслое-
ние полученного материала на три зоны, в
каждой из которых был проведен анализ
химического состава (фиг. 2, б—г; табл. 2).
По результатам анализа зоны были опреде-
лены соответственно как подложка, верхний
слой диоксида церия и смешанный оксид-
ный слой между ними. Предположительно,
из оксидов остальных металлов формирует-
ся подслой под слоем CeO2, если толщина

последнего позволяет избытку кислорода
продиффундировать в подложку. Формиро-
вание слоя диоксида церия стехиометричес-
кого состава независимо от условий осажде-
ния происходит в виде самостоятельного
слоя, отвечающего по фазовому составу на-
бору дифракционных пиков при значениях
2, град.: 28,61; 33,14; 47,57; 56,35; 59,13 и
др., что соответствует плоскостям (111), (200),
(220), (311), (222) и др., т.е. плоскостям ку-
бической структуры типа флюорит с про-
странственной группой Fm3m (см. фиг. 1).

Наблюдалось линейное увеличение тол-
щины слоя с ростом длительности осажде-
ния при любой мощности распыления (см.
табл. 1), что согласуется с данными преды-
дущих исследований других металлов — тан-
тала и титана [40, 41], а также работ по по-
лучению покрытия CeO2 на кремниевых под-
ложках [36, 38, 39]. С ростом мощности в пре-
делах одного значения длительности осаж-
дения толщина поверхностного слоя также
возрастала, однако с сильными отклонения-
ми от линейной закономерности (см. табл. 1).
Поскольку на многих образцах наблюдались
дефекты в поверхности, отслаивание малень-
ких (микроразмерных) и довольно крупных

Таблица 2

Результаты послойного ЭДА образца
композиционного материала CeO2-ВТ6,

полученного при мощности распыления 50%
за 20 мин (см. фиг. 2, б—г)

аноЗ
азилана

%.та,атнемелэеинажредоС

О lA iT V eC

б 9,86 1,6 1,52 — —

в 4,06 3,11 6,91 0,2 3,2

г 42,56 — 67,2 60,1 92

Фиг. 2. Результаты исследования СЭМ образца композиционного материала CeO2-ВТ6, полученного при
мощности распыления 50% за 20 мин: а — общий вид расслоившегося материала; б—г — три зоны анали-
за, соответствующие табл. 2
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а)

б)

С-K Ce-L

O-K Al-K Ti-K
10 мкм 10 мкм 10 мкм

10 мкм 10 мкм10 мкм

Фиг. 3. СЭМ-изображение поверхности (а) и результаты элементного картирования (б) для образца
композиционного материала CeO2-ВТ6, полученного при мощности распыления 70% за 30 мин

Фиг. 4. Профиль поверхности исходной подложки образца композиционного материала CeO2-ВТ6, по-
лученного при мощности распыления 30% за 12,5 мин, до (а) и после (б) отжига
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(миллиметровых) участков по толщине по-
верхностного слоя (см. фиг. 2), флуктуации
значений толщин от общей закономерности
могут быть объяснены потерей части покры-
тия. В то же время разрыхлением поверх-
ности после релаксации и рекристаллизации,
вызванной отжигом [32, 35, 39], можно объяс-
нить и увеличение мнимой толщины повер-
хностного слоя. Например, на фиг. 3, а мож-
но наблюдать рыхлые поры через весь по-
верхностный слой почти микроразмерной
толщины до подложки.

Также отмечается, что увеличение коли-
чества кислорода влияет на размер получае-
мого зерна СеО2; наряду с измельчением зер-
на отмечается рост шероховатости [33, 37—
39], что видно на фиг. 4, тогда как высокая
шероховатость в случае тонких поверхност-
ных слоев существенную влияет на резуль-
таты анализа.

О послойном химическом составе и мор-
фологии поверхности композиционного ма-
териала без подслоя оксидов остальных ме-
таллов можно судить по данным фиг. 5. Ре-
зультаты химического анализа показали вы-
сокую сходимость во всех точках анализа.

Таким образом, в целом отжиг, следую-
щий за осаждением оксида церия, показал
неудовлетворительные результаты, поэтому
не рекомендован как стадия технологии по-
лучения стехиометрического диоксида це-
рия.

Выводы. 1. Получены слоистые компо-
зиционные материалы с поверхностными
слоями диоксида церия стехиометрического

состава толщиной от 35 до 943 нм и осно-
вой из титанового сплава ВТ6.

2. Отмечены линейная зависимость тол-
щины поверхностного слоя от длительности
его осаждения, нелинейный рост толщины
слоя при увеличении мощности распыления,
увеличение шероховатости поверхности, рас-
слаивание и разрыхление поверхностного
слоя, предположительно связанные с прово-
димым после осаждения отжигом.

3. В образцах с поверхностным слоем
<750 нм выявлено формирование подслоя
оксидов TiO2, Al2O3 и CeVO4, а при толщине
слоя <300 нм весь диоксид церия расходу-
ется на объединение с диоксидом ванадия
до ванадата.
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Железо — важный микроэлемент для
жизнедеятельности человека, но в больших
дозах этот элемент может представлять опас-
ность для здоровья и даже стать ядом. Сточ-
ные воды и технологические растворы при
добыче руды помимо цветных металлов со-
держат высокие концентрации Fe(III) — в
пределах 50—95 000 мг/дм3. Всемирная орга-
низация здравоохранения рекомендует ПДК
(предельная допустимая концентрация) по
Fe(III) в питьевой воде ниже 0,3 мг/л [1].

Методы очистки промышленных сточных
вод, содержащих тяжелые металлы, часто
рассчитаны лишь на снижение токсичности.
Физико-химические процессы очистки, такие
как адсорбция, ионный обмен, мембранная
фильтрация, электродиализ, обратный осмос,
ультрафильтрация, часто используются при
очистке сточных вод [2].

Одним из перспективных способов, позво-
ляющих селективно извлекать ионы Fe(III),
является сорбция. Представленные в статье
методы основаны на изучении кинетических

свойств и получении изотерм адсорбции, яв-
ляющихся одной из важнейших характери-
стик механизма адсорбции. Параметры изо-
термы оценены по результатом эксперимен-
тов по сорбции катионов Fe(III).

Сорбционный способ очистки промыш-
ленных растворов в ряде случаев оказыва-
ется наиболее технологически и экономичес-
ки предпочтительным, в частности при их
значительных объемах и низких содержани-
ях целевых компонентов [3]. Всевозможные
адсорбенты, такие как активированный уголь
[4, 5], нанобиосорбенты [6], цеолиты [7], мате-
риалы для электрокоагуляции [8], золы [9],
модифицированный клиноптилолит [10], ис-
пользовались в исследованиях для удаления
из сточных вод загрязняющих веществ, осо-
бенно железа.

Изучению удаления ионов железа путем
сорбции посвящены многие работы, авторы
которых анализируют данные равновесной
адсорбции с использованием моделей Ленг-
мюра и Фрейндлиха [2, 10—14].
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Исследованы факторы, влияющие на адсорбцию железа (III) сильнокислотной катионообмен-
ной смолой Dowex G-26(H). В их числе доза адсорбента, рН раствора, длительность контакта, на-
чальная концентрация Fe(III) в растворе и температура. По результатам экспериментов постро-
ены изотермы адсорбции Ленгмюра и Фрейндлиха. Обе изотермы вполне удовлетворительно опи-
сывают адсорбцию Fe(III) адсорбентом Dowex G-26(H). Об этом свидетельствуют высокие значе-
ния (близки к единице) коэффициента детерминации (R2). Теоретически рассчитанная емкость
адсорбента при разных температурах (Т  293—313 K) составляет 166,6—196,1 мгг–1. Определе-
ны кинетические и термодинамические параметры процесса (H, S, G). Положительные зна-
чения, полученные для стандартного изменения как энтропии (S°), так и энтальпии (H), по-
зволяют предположить, что адсорбция ионов Fe(III)) на смоле — процесс эндотермический и про-
текает самопроизвольно.

Ключевые слова: адсорбция; смола Dowex G-26(Н); адсорбционная емкость сорбента;
изотермы адсорбции; кинетика; термодинамика.
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Развитие синтеза новых ионообменных
материалов, отличающихся высокой обмен-
ной емкостью и селективностью, делает це-
лесообразным более широкое применение
сорбции при переработке растворов медно-
цинковой технологии. В связи с этим в на-
стоящей работе исследована возможность
извлечения Fe(III) из технологических ра-
створов с использованием смолы Dowex G-
26(Н) компании Sigma and Aldrich Co (USA).

Изучением адсорбционной способности
смолы Dowex G-26 из технологических ра-
створов в работах [15—17] показано, что этот
адсорбент проявляет более высокую адсорб-
ционную способность по ионном Ca2+, Na+,
Al3+, Zr4+, Cu2+. В работе [16] для удаления
ионов Ca2+ и Na+ из раствора карбоната ли-
тия использовали смолу Dowex G-26. Най-
дено, что эти ионы могут быть эффективно
удалены из раствора карбоната лития за 4
мин при pH7. При этом чистота карбоната
лития составила 99,9%, а степень извлече-
ния — ~87,6%.

В работе [17] для отделения ванадия от
алюминия и циркония из алюминатного ра-
створа также использовали сильнокислотную
катионообменную смолу Dowex G-26. Отме-
чена наибольшая эффективность адсорбции
циркония из раствора при pH13 (90—94%),
а алюминий максимально адсорбируется при
pH12,5

Результаты исследований подтвердили
потенциальную возможность использования
смолы Dowex G-26(Н) в качестве эффектив-
ного адсорбента для извлечения ионов Fe(III)
из жидкой фазы как при малых, так и высо-
ких его концентрациях. В то же время ос-
тался невыясненным вопрос о кинетических
и термодинамических характеристиках про-
цесса адсорбции Fe(III) на этой смоле.

Данная работа выполнена с целью иссле-
дования адсорбции ионов Fe(III) на смоле
Dowex G-26(H) для расчета термодинамичес-
ких и кинетических параметров этого про-
цесса, необходимых для проектирования и
эксплуатации сорбционных установок.

Материалы и методики эксперимента.
Для сорбционных исследований подготови-
ли монокомпонентные растворы на основе
сульфата Fe(III) с концентрацией в пределах
5—200 мгл–1. Такие концентрации соответ-
ствуют концентрации металла в техногенных
растворах.

Использованы химически чистые реаген-
ты, такие как NH4Fe(SO4)212H2O, серная и
соляная кислоты, гидроксид натрия и др., а
также катионообменная смола Dowex G-
26(Н) без дополнительной очистки.

Смола Dowex G-26(Н) относится к моно-
функциональным сильнокислотным катио-
нитам полимеризационного типа, получена
сульфохлорированием гранулированного со-
полимера стирола и дивинил бензола. Для
ее активации компания-поставщик Sigma
and Aldrich Co (США) применяла соляную
кислоту. Основные показатели смолы Dowex
G-26(Н) приведены ниже:

Средний диаметр зерна, мм 0,6—0,7
Диапазон рН 0—14
Максимальная рабочая температура, C 130
Содержание воды, % 45—52
Плотность частиц, гмл–1 1,22
Ионная конверсия, % 99,7
Регенерант H2SO4, % 1—10
Средний размер частиц, мкм 65050

Характеристики исходной смолы Dowex
G-26(Н) и смолы, насыщенной катионом Fe3+,
получены по данным сканирующей элект-
ронной микроскопии (СЭМ) и энергодиспер-
сионной рентгеновской спектроскопии (ЭДС)
(фиг. 1). После адсорбции наблюдается на-
личие полимерных нитей адсорбированных
катионов Fe(III). По данным ЭДС анализа
твердая фаза содержит, мас.%: С 56,37; О
34,43; S 7,04 и Fe 2,17.

Процесс адсорбции Fe(III) из растворов
проводили в статических условиях на встря-
хивателе в течение времени, требуемого для
установления адсорбционного равновесия.
При этом определяли концентрацию Fe(III)
до и после сорбции.

Данные для построения изотерм адсорб-
ции Fe(III) при температурах, отличных от
комнатной (30—40 C), снимали в термоста-
тированной установке, снабженной мешал-
кой. Навеску адсорбента массой от 0,05 до
0,5 г помещали в колбу Эрленмейера с 50 или
100 мл раствора Fe(III) известных концент-
рации и рН. Растворы перемешивали со ско-
ростью 100 мин–1 до установления адсорбци-
онного равновесия; pH раствора регулирова-
ли 0,1 М серной кислотой или 0,1 М гидр-
оксидом натрия. По окончании процесса сор-
бции растворы фильтровались и концентра-
ция ионов Fe(III) в растворах контролирова-
лась стандартными методами количествен-
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ного анализа. Погрешность измерения со-
ставляла 0,02 мг/л [18].

Статическую адсорбционную емкость сор-
бента (Qравн, мгл–1) вычисляли по формуле:

Qравн  (C0 – Cравн)V/m, (1)

где С0, Сравн — исходная и равновесная кон-
центрации Fe(III) в растворе, мгл–1; V — объем
раствора, л; m — навеска адсорбента, г.

Степень извлечения  оценивали долей
адсорбированного вещества, мас.%, относи-
тельно исходного
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Для изучения адсорбционной способнос-
ти сорбента по отношению к ионам Fe(III)
строили изотермы и кинетические кривые
адсорбции.

Для определения термодинамических
параметров адсорбции ионов Fe(III) изотер-
мы адсорбции получены при рН3,5 и темпе-
ратурах 20 (комнатная), 30 и 40 C (293, 303
и 313 K). Для каждой изотермы измеряли
наклон кривой в точке с нулевой концент-

рацией сорбата по уравнению аппроксима-
ции (изотерма Ленгмюра). Далее по темпе-
ратурной зависимости этого наклона рассчи-
тывали энтропию и энтальпию адсорбции.

Для определения наиболее подходящей
модели адсорбционного процесса использо-
вались следующие линеаризованные уравне-
ния изотерм сорбции, описывающие адсорб-
ционное равновесие:
изотерма Ленгмюра:

равн равн

равн L max max

1C C

Q K Q Q
= + ; (3)

изотерма Фрейндлиха:

lgQравн  lgKF + 
1
—
n
 lgCравн, (4)

где Qmax — максимальная адсорбционная
емкость, мгл–1; KL — константа равновесия
Ленгмюра, связанная со свободной энергией
адсорбции, лмг–1; Сравн — равновесная кон-
центрация адсорбата (иона Fe(III)) в раство-
ре, мгл–1; Qравн — количество ионов Fe(III),
адсорбированных единицей массы адсорбен-
та, мгл–1; KF — константа равновесия Фрей-
ндлиха; n — эмпирическая константа.

Фиг. 1. Результаты анализов (а — СЭМ; б — ЭДС) исходной смолы Dowex G-26(Н) до (верх) и после
(низ) сорбции катионов Fe(III)
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Изотерма Ленгмюра означает, что свобод-
ная энергия адсорбции не зависит от степе-
ни заполнения поверхности, и предсказыва-
ет насыщение твердой поверхности (Qmax 
 Qравн) при монослойном покрытии адсор-
бата при высоких значениях Сравн и линей-
ную адсорбцию при низких значениях Сравн.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Изотермы адсорбции. Влияние дозы
адсорбента. К важным параметрам при оп-
ределении эффективности адсорбционной
емкости сорбента относится доза адсорбен-
та. При исследовании влияния количества
адсорбента на удаление ионов Fe(III) исполь-
зовали разные его дозы mадс в диапазоне
0,05—0,5 г и рН3,5 при исходной концент-
рации металла 100 мгл–1. Результаты про-
иллюстрированы на фиг. 2.

Видно, что адсорбция Fe(III), оцениваемая
по степени извлечения ионов последнего, воз-
растает от 40 до 90% с увеличением дозы
адсорбента в пределах 0,05—0,2 г. Дальней-
шее ее увеличение на процесс сорбции не
влияет.

Влияние длительности контакта. При
исследовании этого важного параметра для
оценки эффективности адсорбции ионов
Fe(III) длительность контакта варьировали от
10 до 240 мин. Результаты исследования вод-
ного раствора с концентрацией металла 100
мг/л представлены на фиг. 3.

Из графика видно, что скорость адсорб-
ции ионов Fe(III) на смоле очень высока и
адсорбционное равновесие достигается в те-
чение 2 ч. За это время сорбируется основ-
ное количество Fe(III). Достигнуто значение
  92,5%. При увеличении длительности
контакта до 4 ч сорбировалось 98% Fe(III).

Зависимость степени адсорбции Fe(III)
на смоле Dowex G-26 от рН среды. Установ-
лено заметное влияние на сорбцию кислот-
ности среды. Из результатов эксперимента,
представленных на фиг. 4, следует, что ад-
сорбционная способность возрастает с увели-
чением рН до 4,0. Максимальная адсорбция
Fe(III) в статических условиях достигается
при кислотности в пределах рН2—4.

Влияние исходной концентрации Fe(III)
на процесс адсорбции. Данное исследование
выполняли при исходной концентрации
Fe(III) в диапазоне 5—200 мгл–1 и рН3,5. На
фиг. 5 видно, что степень сорбции ионов же-
леза уменьшается с увеличением их началь-
ной концентрации в растворах. При относи-

Фиг. 2. Влияние дозы адсорбента на эффек-
тивность сорбции Fe(III). Характеристика ра-
створа: С0  100 мгл–1, рН3,5, длительность
контакта 120 мин, t  25 C, V  0,05 л

Фиг. 3. Эффективность сорбции Fe(III) в за-
висимости от длительности контакта со смолой
в растворе с характеристиками: С0  100 мгл–1,
рН3,5, mадс  0,2 г, t  25 C

Фиг. 4. Влияние рН раствора на эффектив-
ность сорбции Fe(III) адсорбентом Dowex G-26
(С0  100 мгл–1, длительность контакта 180 мин,
доза адсорбента 0,2 г, объем раствора V  0,05 л,
t  25 C)

Фиг. 5. Влияние исходной концентрации
ионов Fe(III) на эффективность сорбции (mадс 
 0,2 г, V  100 мл, рН3,5,   1 ч)
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тельно низких концентрациях ионов Fe(III)
в растворе (5—30 мгл–1) и дозе адсорбента
2 гл–1 степень удаления Fe(III) достигает
99,02—96%.

Итак, проведенное исследование показа-
ло, что на эффективность сорбции существен-
ное влияние оказывают рН среды, длитель-
ность контакта и начальная концентрация
ионов Fe(III) в растворе.

Влияние температуры на процесс ад-
сорбции. Влияние температуры на адсорб-
ционный процесс сложное [19]. При ее по-
вышении возрастает скорость диффузии мо-
лекул адсорбата как во внешний погранич-
ный слой, так и во внутрь пор, в результате
снижается вязкость раствора. Кроме того,
изменение температуры влияет на равновес-
ную емкость адсорбента для конкретного
адсорбата. Влияние температуры исследова-
но при рН3,5 и при трех ее значениях: 293
(комнатная), 303 и 313 K (фиг. 6). Из графи-
ков на фиг. 6 видно, что количество сорби-
руемых ионов Fe(III) увеличивается с повы-
шением температуры, т.е. адсорбционная
емкость сорбента с повышением температу-
ры возрастает.

Кинетические кривые адсорбции ионов
Fe(III) на адсорбенте при разных температу-

рах позволили определить температурную
зависимость константы равновесия Ленгмю-
ра (KL), максимальную адсорбционную ем-
кость (Qmax) и коэффициент детерминации
(R2) (табл. 1).

Изотермы хорошо аппроксимируются
уравнением Ленгмюра. Значения Qmax и KL
рассчитывались графическим способом
(фиг. 7, а). В линейных координатах тангенс
угла наклона прямой равен 1/Qmax, а пересе-
чение — 1/QmaxKL.

Высокие значения коэффициентов детер-
минации (R2), близкие единице (см. табл. 1),

Фиг. 6. Зависимость адсорбции ионов Fe(III)
от равновесной концентрации раствора при тем-
пературе T, K: 1 — 293; 2 — 303; 3 — 313

Фиг. 7. Линейные графики изотерм адсорбции железа (III) адсорбентом Dowex G-26: а — изотермы
Ленгмюра; б — изотермы Фрейндлиха

Таблица 1

Зависимость значений констант изотерм Ленгмюра и Фрейндлиха
от температуры (адсорбент — смола Dowex G-26(H))

 

T K,
К арюмгнеЛатнатсно К ахилднйерФатнатсно

Q хаm гм, г 1– KL л,  гм 1– R2 KF /1 n R2

392 6,661 80,0 959,0 94,41 7086,0 599,0

303 4,271 211,0 4799,0 6,42 7205,0 799,0

313 1,691 71,0 599,0 3,03 5993,0 959,0
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свидетельствуют о том, что данные по адсор-
бции соответствуют моделям Ленгмюра и
Фрейндлиха и хорошо координируются с
тремя выбранными температурами. Однако,
при температуре 20 C получено, что значе-
ние R2 по Фрейндлиху (R2  0,995) больше
по сравнению с коэффициентом детермина-
ции по Ленгмюру (R2  0,959). Следует от-
метить, что теоретически рассчитанная ем-
кость насыщения адсорбента составляет
166,6—196,1 мгл–1 при разных температу-
рах и зависит только от адсорбата, от его при-
роды, а значения KL составляют 0,08—0,17
лмг–1 и увеличиваются с повышением тем-
пературы, т.е. адсорбент обладает наиболь-
шей адсорбционной способностью.

Значения интенсивности адсорбции полу-
чены непосредственно по наклону прямой
Фрейндлиха, а адсорбционная емкость (Qравн)
рассчитана от точки пересечения линейного
графика lgQравн—lgCравн (фиг. 7, б). Более
высокое дробное значение (1/n  0,68 – 0,399)
означает, что на систему действуют большие
адсорбционные силы [20] (см. табл. 1).

Термодинамические исследования. Что-
бы ответить на вопрос: процесс адсорбции —
самопроизвольный процесс или нет, выпол-
нены термодинамические исследования. Из-
менения энтальпии (Н), свободной энергии
(G) и энтропии (S) для процесса адсорб-
ции Fe(III) адсорбентом Dowex G-26(Н) рас-
считаны по следующим уравнениям:

G  –RTlnKaдс, (5)

S  (H – G)/T. (6)

Вначале вычисляются значения констан-
ты равновесия процесса адсорбции при раз-
ных температурах: Kадс  QmaxKL. Например,
для T  293 K по данным табл. 1 получим
Kадс  166,60,08  13,328 (табл. 2).

Из уравнений (5) и (6) можно получить
зависимость константы равновесия адсорб-
ции (lnKaдс) от температуры (1/T):

адсln
H S

K
RT R
Δ ° Δ °= − + . (7)

Установив экспериментальную зависи-
мость константы равновесия адсорбции
(lnKадс) от (1/T), можно определить интег-
ральную теплоту адсорбции, т.е. энтальпию
Н (фиг. 8). Аналитический способ расчета
интегральной теплоты адсорбции основан на
следующем уравнении:

1 2 2 1

2 1

ln( / )RTT K K
H

T T
Δ =

−
. (8)

Изменения свободной энергии (G) и
энтропии (S) для процесса адсорбции ионов
Fe(III) адсорбентом рассчитаны по уравне-
ниям (5) и (6) (см. табл. 2).

Положительное значение Н указывает
на эндотермический характер адсорбционно-
го процесса (Н  34,955 кДжмоль–1) и ад-
сорбция ионов Fe(III) на смоле обусловлена
в основном физическими силами. Из лите-
ратуры [21] известно, что если значение Н
невелико (10—40 кДжмоль–1), то можно го-
ворить о физической адсорбции ионов, обус-
ловленной физическими силами. Положи-

Таблица 2

Термодинамические параметры процесса адсорбции ионов Fe(III) на катионите
Dowex G-26 при разных температурах и рН3,5

Т K, K сда G жДк,  ьлом 1– S жД,  ьлом 1– K 1– H жДк,  ьлом 1– R2

392 823,31 803,6– 7,041

559,43

3699,0

303 803,91 854,7– 9,931 3699,0

313 43,33 521,9– 8,041 3699,0

Фиг. 8. Зависимость константы равновесия
адсорбции Fe(III) Kaдс от температуры
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тельные значения энтропии (S  0,14
кДжмоль–1K–1) указывают на увеличение
хаотичности на границе раздела твердое ве-
щество/раствор при адсорбции. Отрицатель-
ные значения изменения свободной энергии
G (от –6,308 до –9,125 кДжмоль–1) ука-
зывают на самопроизвольный характер ад-
сорбции. С повышением температуры зна-
чения свободной энергии уменьшаются. В
табл. 2 обобщены полученные значения тер-
модинамических параметров.

Выводы. 1. В результате исследования
сорбции ионов Fe(III) из модельных раство-
ров в статических условиях при разных тем-
пературах на катионите Dowex G-26(H) по-
лучены изотермы адсорбции. Изотермы ад-
сорбции адекватно описываются уравнения-
ми Ленгмюра и Фрейндлиха.

2. Показано, что максимальная адсорбци-
онная емкость сорбента по отношению к
ионам Fe(III) при комнатной температуре
составила 166,6 мгг–1.

3. Изучены термодинамика и кинетика
процесса сорбции и определены ее термоди-
намические и кинетические параметры. Тер-
модинамические параметры (G, H, S)
рассчитывали с использованием констант
равновесия адсорбции, полученных на осно-
ве изотермы Ленгмюра. Показано, что адсорб-
ция ионов Fe(III) на смоле протекает само-
произвольно и является эндотермическим
процессом.
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