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Россия по запасам титана занимает вто-
рое место в мире после Китая. Значитель-
ная часть запасов титана представлена ти-
таномагнетитами. Титаномагнетит — мине-
рал сложного состава, представляющий со-
бой структуру распада первичного гомоген-
ного высокотемпературного твердого раство-
ра с выделением при снижении температу-
ры самостоятельных фаз, располагающихся
в магнетитовой матрице. В титаномагнетите
месторождения Гремяха-Вырмес выделивши-
мися фазами являются пластинчатые шпи-
нель MgAl2O4 и ильменит FeTiO3 [1].

Юго-восточный участок массива Гремя-
ха-Вырмес, расположенный в центральной
части Мурманской области, считается одним
из крупнейших в России месторождений
титаномагнетитовых и ильменитовых руд.
На участке выявлены шесть рудных тел с
общими прогнозными запасами около 87

млн. т руды при среднем содержании диок-
сида титана 13,4% [2—4]. Из руд данного
месторождения при обогащении получают
кондиционный ильменитовый и черновой
титаномагнетитовый концентраты [5]. В на-
стоящее время разработка этого месторож-
дения признана нецелесообразной, так как
отсутствует эффективный способ переработ-
ки титаномагнетитового концентрата с извле-
чением железа, ванадия и титана.

Современная промышленная переработка
титаномагнетитовых концентратов в мире
осуществляется двумя способами: пиро- и
гидрометаллургическим.

В гидрометаллургическом способе пред-
полагаются предварительный обжиг титано-
магнетитов с реакционными щелочными до-
бавками, водное выщелачивание огарка с из-
влечением ванадия в раствор, осаждение его
из раствора в виде ванадата или поливана-
дата аммония, прокалку ванадатов с получе-
нием пентаоксида ванадия. Этот способ мо-
жет в принципе применяться ко многим

9 DOI: 10.31857/S0869573323050014, EDN: hyjapx
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Приведены результаты исследований по восстановительному обжигу чернового титаномагне-
титового концентрата месторождения Гремяха-Вырмес. Восстановительный обжиг брикетированной
шихты проводили на угольной подложке с получением гранулированного металла и титанована-
диевого шлака, пригодного для последующей гидрометаллургической переработки с извлечени-
ем титана и ванадия. Исследования по восстановительному обжигу выполняли в интервале тем-
ператур 1450—1500 C при разных расходах твердого восстановителя — кокса. Изучено влияние
содержания кокса в смеси и температуры восстановления на состав получаемого титанованади-
евого шлака. В результате твердофазного восстановления чернового титаномагнетитового кон-
центрата установлены оптимальные условия получения пригодного для дальнейшей переработ-
ки титанованадиевого шлака.
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рудам, однако он экономически эффективен
только для переработки сырья с повышен-
ным содержанием ванадия [6, с.42—47], а
также при использовании твердого остатка в
качестве железорудного сырья. Гидрометал-
лургический способ имеет ряд недостатков, к
которым относятся большие материальные
потоки и образование жидких отходов. По-
мимо этого при высоком содержании титана
использование твердых остатков как железо-
рудного сырья становится проблематичным.

Наиболее распространена пирометаллур-
гическая переработка титаномагнетитов, ко-
торая осуществляется по двум схемам —
коксодоменной (доменная плавка) и бескок-
совой (электроплавка) [7—9]. Доменная плав-
ка титаномагнетитов хорошо отработана для
руд, содержащих до 4% TiO2. При более вы-
соком содержании TiO2 применяется элект-
роплавка, однако этот способ довольно доро-
гостоящий и энергоемкий. Оба способа ис-
пользуются для выплавки ванадиевого чугу-
на, при этом титан безвозвратно теряется с
низкотитанистыми отвальными шлаками.

В ИМЕТ РАН на базе фундаментальных
исследований разработаны научные основы
и технологические решения комплексной
переработки титаномагнетитов с получени-
ем природнолегированной качественной ста-
ли и извлечением ванадия и титана. Для
исследований использованы титаномагнети-
товые концентраты около десяти месторож-
дений России. Суть предлагаемой техноло-
гии состоит в следующем. Окатыши титано-
магнетитовых концентратов подвергают
предварительному восстановлению, затем
ведут разделительную плавку с получением
стального полупродукта, содержащего 0,05—
0,35% V, и титанованадиевого шлака, содер-
жащего 40—60% TiO2, 2,5—7% V2O5. Сталь-
ной полупродукт перерабатывается в ковшах
на качественную сталь. Из шлака гидроме-
таллургическим способом получают пента-
оксид ванадия и синтетический рутил —
ценное сырье для производства титана и пиг-
ментного диоксида титана хлоридным спо-
собом [10—12]. Однако применение электро-
плавки даже с учетом предварительной ме-
таллизации связано со значительными энер-
гетическими затратами. Для их сниже-
ния в ИМЕТ РАН проводились исследова-
ния по восстановительному обжигу титано-
магнетитовых концентратов Куранахского
месторождения с прямым получением же-

леза и титанованадиевого шлака по техно-
логии ITmk-3 [13].

Процесс ITmk-3 — это технология третье-
го поколения в производстве чугуна. Ее глав-
ная и уникальная особенность состоит в том,
что восстановление и плавление углеродсо-
держащих окатышей осуществляется при
относительно низкой температуре (1350 C),
причем горячий металл легко отделяется от
шлака. По сравнению с обычными способа-
ми получения чугуна технология ITmk-3
имеет ряд следующих основных преиму-
ществ: восстановление и шлакоотделение
происходят в течение нескольких минут, ме-
талл легко отделяется от шлака и представ-
ляет собой готовый гранулированный про-
дукт; более низкие требования к качеству
восстановителя; относительно небольшой
масштаб производства [14—16].

С учетом этого для изучения возможно-
сти использования чернового титаномагне-
титового концентрата месторождения Гремя-
ха-Вырмес как комплексного железо-титан-
ванадиевого сырья исследования по восста-
новительному обжигу концентрата проводи-
ли по технологии ITmk-3.

Материал и методы исследований. Для
решения поставленной задачи использовали
черновой титаномагнетитовый концентрат
следующего химического состава, %:

Feобщ Fe2O3 TiO2 SiO2 Al2O3
53,26 76,15 10,94 3,87 3,91

CaO MgO V2O5 MnO Cr2O3
0,14 2,01 0,61 0,17 0,08

SO3 P2O5 (K,Na)2O

1,16 0,05 0,35

Восстановительный обжиг концентрата
проводили в печи Таммана при разных тем-
пературах (1450—1500 C) и добавках твер-
дого восстановителя (кокса) в среде аргона.
Титаномагнетитовый концентрат, флюсующую
добавку (3% CaCO3 от массы концентрата) и
кокс измельчали до крупности –0,1 мм, сме-
шивали в заданных пропорциях и прессова-
ли брикеты. В качестве связующего приме-
нялся сульфит-целлюлозный щелок. Брике-
ты помещали в графитовый тигель, в его гра-
фитовой крышке имелось отверстие для тер-
мопары. Использовали вольфрам-молибдено-
вую термопару. Время выдержки при задан-
ной температуре составляло 5 мин. На дно
тигля загружали подложку из измельченного
до 1—2 мм кокса.
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Микроскопический анализ полученных
образцов шлаков проводили с помощью оп-
тического микроскопа Carl ZeissAxio Scope.
Химический состав металла определяли с
помощью прибора-анализатора CS6000 фир-
мы LECO. Рентгенофазовый анализ (РФА)
шлаков выполняли на дифрактометре высо-
кого разрешения Ultima IV фирмы Rigaku,
микрозондовый анализ фаз шлаков — на
растровом электронном микроскопе JXA-
ISP 100. Содержание ванадия в металле оп-
ределяли путем полного растворения навес-
ки металла в серной кислоте и последующе-
го анализа раствора методом титрования
солью Мора.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. В отличие от железных концентра-
тов в титаномагнетитовых концентратах
часть оксидов железа связана с диоксидом
титана в разные фазы, что оказывает суще-
ственное влияние на процесс восстановления.
Кроме того, при высоких температурах про-
исходит восстановление диоксида титана до
низших оксидов, что приводит к образованию
новых шлаковых фаз, состав которых силь-
но зависит от таких факторов, как состав
шихты, температура и длительность обжига
и др. В условиях восстановительного обжи-
га в металлическую фазу частично перехо-
дят кремний, марганец, ванадий, хром и дру-
гие элементы [17].

Исходный черновой титаномагнетитовый
концентрат месторождения Гремяха-Вырмес
согласно данным РФА представлен титано-

магнетитом, ильменитом и большим коли-
чеством силикатных минералов, среди них
оливин 2(Mg,Fe)OSiO2, альбит NaAlSi3O8 и
тремолит Ca2Mg5Si8O22(OH)2 [18].

Для эффективной переработки титаномаг-
нетитового концентрата с применением спо-
соба прямого восстановления железа необхо-
димо найти определенные условия, чтобы
обеспечить одновременное наиболее полное
восстановление железа в металлические гра-
нулы с хорошим механическим их отделе-
нием от шлака и получение пригодного для
дальнейшей переработки шлака с извлече-
нием ванадия и титана. Для этого восстано-
вительный обжиг проводили на угольной
подложке с имитацией загрузки брикетов на
под печи монослоем. Это необходимо также
для изоляции одного брикета от другого, что-
бы не допустить их спекания, которое впос-
ледствии усложнит разделение продуктов.
Для снижения температуры плавления,
уменьшения вязкости шлака и улучшения
коагуляции жидкого металла вводили не-
большое количество флюсующей добавки
CaCO3 (ее оптимальное количество — 3%
определено ранее [19]).

Установлено, что при обжиге брикетов в
интервале температур 1450—1500 C с добав-
ками восстановителя 2—22% угольная под-
ложка активно участвует в восстановлении
концентрата. При температуре 1475 C уже
при расходе 2% кокса формируются грану-
лы металлического железа (фиг. 1) с извле-
чением в них 49% Fe. При добавке 16%

Фиг. 1. Внешний вид спеков, полученных в результате восстановления чернового титаномагнетитового
концентрата при температуре 1475 С при расходе восстановителя, %: а — 2; б — 8; в — 12; г — 16; д — 17;
е — 18; ж — 20; з — 21; и — 22; Ме — металл; Шл — шлак
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кокса извлечение железа в гранулы состав-
ляет 94%, а при добавках 18—20% извлече-
ние железа достигает ~100%. Расход кокса
более 20% приводит к перевосстановлению
шлака, увеличению его вязкости и, как след-
ствие, ухудшению коагуляции металла. Раз-
деление металлический и шлаковой фаз зат-
рудняется и извлечение железа в гранулы
уменьшается до 79—88%. Снижение темпе-
ратуры восстановления до 1450 С приводит
к уменьшению выхода металла на 3—10%,
при этом качество разделения фаз остается
примерно на том же уровне. При повыше-
нии температуры до 1500 С коагуляция ме-
талла улучшается и облегчается разделение
металла и шлака, но только при добавках
кокса более 20%.

Таким образом, оптимальными условия-
ми для полноты выхода гранул и улучше-
ния отделения их от шлака являются рас-
ход кокса 18—20% и температура 1475 С.

Полученный в установленных условиях
металлический продукт в зависимости от
расхода кокса содержит от 0,15 до 0,30% V
и является низкокремнистым (0,010—
0,112% Si) и высокоуглеродистым (1,59—
2,11% С). В дальнейшем такой металл мож-
но направить на конвертерный передел, что
позволит получить не только качественную
сталь, но и ванадиевый шлак с низким со-
держанием кремнезема. Это положительно
скажется на эффективности дальнейшей пе-
реработки шлака [20].

Микроскопический анализ и РФА позво-
лили выявить особенности формирования
фазового состава титанованадиевых шлаков,
полученных при температуре 1475 C с до-
бавками восстановителя от 2 до 22%. По дан-
ным РФА уже при расходе кокса 2% проис-
ходит частичное восстановление концентра-
та, что подтверждается наличием ульвошпи-
нели Fe2TiO4 и аносовита (фиг. 2). Аносовит
представляет собой сложный твердый раствор,
состав которого характеризуется общей фор-
мулой m[(Me)O2TiO2]n[(Me)2O3TiO2]pTiO2.
Он образуется в результате взаимного раство-
рения титанатов трехвалентных элементов
(Al2O3TiO2, Ti2O3TiO2, Fe2O3TiO2 и Cr2O3TiO2)
и дититанатов двухвалетных элементов
(FeO2TiO2, MgO2TiO2 и др.) [21]. Формиро-
вание при восстановительном обжиге аносо-
вита существенно облегчает селективное из-
влечение ванадия из шлака при последую-
щем его окислительном обжиге благодаря

легкому окислению в области температур
900—1000 C с переходом ванадия в раство-
римые ванадаты и выделением основной
части титана в виде рутильной фазы.

Наличие ульвошпинели свидетельствует
о неполном восстановлении титаномагнети-
та. При этом металлических корольков в
объеме шлака практически нет, что говорит
о хорошей коагуляции металлического же-
леза.

Шлак, полученный в оптимальных усло-
виях восстановительного обжига титаномаг-
нетитового концентрата, состоит из аносови-
та, Al-Mg-шпинели, пироксена и стекла. Хи-
мический состав шлака, полученного в оп-
тимальных условиях восстановительного об-
жига, следующий, %:

FeO TiO2 SiO2 Al2O3 CaO
4,56 29,28 24,01 19,53 8,57

MgO V2O5 MnO Cr2O3 SO3
8,56 0,94 0,48 0,12 2,72

(K,Na)2O

1,18

Результаты микрозондового анализа шла-
ка (приведены далее в таблице) показали, что
титан присутствует во всех фазах. Основной
титансодержащей фазой является аносовит,
который содержит 86—89% TiO2 и 2,1—
3,0% V2O5. Кроме того, значительное коли-
чество титана (12—20%) содержится в кли-
нопироксене, ванадия в нем практически
нет. Шпинель содержит 6,8—8,1% TiO2 и
0,5—1,8% V2O5. Снижение температуры до
1450 C или увеличение добавки карбоната
кальция до 5% практически не влияют на
химический состав фаз шлака.

Таким образом, в результате восстанови-
тельного обжига чернового титаномагнети-
тового концентрата при температуре 1475 C,
расходах кокса 18—20% и карбоната каль-
ция 3% образуются хорошо отделимые при
магнитной сепарации железные гранулы.
Металл может быть переработан с получени-
ем стали и ванадиевого шлака для произ-
водства пентаоксида ванадия. Титанованади-
евый шлак восстановительного обжига далее
предлагается перерабатывать по схеме окис-
лительный обжиг—солянокислотное авто-
клавное выщелачивание с извлечением ти-
тана и ванадия. Титанованадиевый шлак,
содержащий около 30% TiO2 и 1% V2O5, под-
вергается окислительному обжигу без доба-
вок при температуре 1200 C в течение 30—
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Фиг. 2. Микроструктуры шлаков, полученных восстановлением при 1475 C и расходе кокса, %: а —
2; б — 8; в — 16; г — 18; д — 20; е — 22; Ш — шпинель; Уш — ульвошпинель; А — аносовит; Ст — стекло
и силикаты; Feмет — металлическое железо

Результаты микрозондового анализа титанованадиевого шлака,
полученного при расходе флюсующей добавки CaCO3 3—5%

OCaC 3 %, t, C акалшазаФ
%,езафвеинажредосеендерС

aN 2O OgM lA 2O3 OiS 2 K2O OaC OiT 2 V2O5 OnM OeF

5 0541

тивосонА

— 5,4 1,4 — — — 9,88 1,2 1,0 3,0

3 0541 — 7,4 3,5 — — — 0,68 0,3 0,0 0,1

3 5741 — 0,4 5,5 — — — 8,88 1,2 1,0 2,0

5 0541

ьленипш-lA-gM

— 9,92 6,85 — — — 1,8 9,1 5,0 0,1

3 0541 — 1,03 1,06 — — — 8,6 8,1 6,0 0,1

3 5741 — 4,03 6,95 — — — 7,7 7,1 4,0 4,0

5 0541

К нескорипонил

— 9,7 2,51 9,03 — 1,52 2,91 5,0 3,0 0,1

3 0541 3,0 5,01 8,51 9,63 — 9,32 3,21 — 4,0 —

3 5741 — 7,01 5,51 5,73 1,0 5,32 0,21 3,0 3,0 3,0

3 5741 олкетС 8,4 6,5 8,42 1,74 2,2 2,9 8,5 — 1,0 3,0

Ст
Ст

Ст

Ст

Ст

Ст
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60 мин. Полученный огарок выщелачивает-
ся соляной кислотой в две стадии — атмос-
ферное и автоклавное выщелачивание.

На первой стадии выщелачивание огар-
ка проводится солянокислым раствором, по-
лученным на стадии автоклавного выщела-
чивания. При этом концентрация раствора
доводится до 5—6% HCl. Процесс ведется
при соотношении Т:Ж  1:(4—5) и темпера-
туре 80 C. Твердый остаток после отделе-
ния от маточного раствора направляется на
автоклавное солянокислотное разложение, а
маточный раствор — на поэтапную нейтра-
лизацию с раздельным осаждением железа
с ванадием, алюминия и магния в виде их
гидроксидов и карбонатов. Отработанный
раствор утилизируется с извлечением реа-
гента-осадителя и получением товарного
хлорида кальция [16, 22].

Автоклавное выщелачивание твердого
остатка осуществляется в растворе 18% HCl
при 180 C в течение 120 мин. При этом
практически все компоненты кроме TiO2 и
SiO2 переходят в раствор, TiO2 выделяется в
осадок в виде рутила, а SiO2 находится в амор-
фном виде. Солянокислотный раствор хло-
ридов направляется на атмосферное выще-
лачивание огарка, а твердый остаток подвер-
гается обескремниванию путем выщелачи-
вания в растворе 5—10% NaOH при темпе-
ратуре около 100 C в течение 60 мин [23].
Конечный высокотитановый продукт содер-
жит более 86% TiO2 и может быть перерабо-
тан известным хлорным способом с полу-
чением металлического титана или пигмен-
тного TiO2.

Выводы. 1. Установлены оптимальные
условия восстановительного обжига черново-
го титаномагнетитового концентрата место-
рождения Гремяха-Вырмес с получением
гранулированного железа и пригодного для
переработки титанованадиевого шлака: тем-
пература восстановления 1475 C, расход
кокса 18—20%, флюсующая добавка карбо-
ната кальция 3%.

2. Изучены химический, фазовый соста-
вы шлаков, а также межфазовое распределе-
ние элементов. Показано, что шлак состоит
из аносовита, Al-Mg-шпинели, пироксена и
стекла. Основной титансодержащей фазой
является аносовит, который содержит 86—
89% TiO2 и 2,1—3,0% V2O5.

3. Показана возможность переработки
шлака по схеме окислительный обжиг—со-

лянокислотное автоклавное выщелачивание
с получением высокотитанового продукта
(86% TiO2) и извлечением ванадия и дру-
гих ценных составляющих.
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В современных условиях к важнейшим
проблемам в промышленно развитых стра-
нах относится защита окружающей среды и
одним из актуальных вопросов в этом на-
правлении является защита водного бассей-
на от загрязнений вредными веществами.
Немаловажны при этом вопросы рациональ-
ного использования водных и минеральных
ресурсов.

Основные источники централизованного
водоснабжения — поверхностные воды, их
доля в общем объеме водозабора составляет
68%, а подземных — 32% [1]. Исследования
последних лет показали, что практически все
поверхностные источники водоснабжения
подверглись существенному воздействию
антропогенных факторов. Загрязнения под-
земных вод заметно возросли из-за проник-
новения сточных и производственных вод в
водоносные горизонты. Обработке с удалени-
ем избыточных примесей в настоящее вре-

мя подвергается около 90% поверхностной
и не менее 30% подземной воды. Основной
технологический прием для удаления из
воды грубодисперсных примесей, находящих-
ся во взвешенном состоянии, и коллоидных
органических загрязнений, присутствующих
в растворенном виде, основан на процессе
коагуляции, т.е. на введении в воду коагу-
лянтов. При коагуляционной очистке воды
удается удалить 90—99% всевозможных
микробиологических загрязнений. К основ-
ным показателям очистки воды относят
мутность, цветность и перманганатную окис-
ляемость. Из-за повышенного загрязнения
источников воды традиционно применяемый
для обработки воды сульфат алюминия стал
недостаточно эффективным.

В настоящее время в России коагулянты
получают в основном из дорогостоящего гид-
роксида алюминия. При этом потребность в
высокоэффективных коагулянтах для очис-
тки питьевой воды исчисляется десятками
тысяч тонн в год. В связи с этим поиск но-
вой сырьевой базы для получения коагулян-

14 DOI: 10.31857/S0869573323050026, EDN: hzwmcj
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тов является чрезвычайно актуальной зада-
чей [2—11]. Одним из таких сырьевых ис-
точников может стать каолиновая глина Су-
воровского месторождения в Тульской обла-
сти с балансовыми запасами 4 982 тыс. т по
категории В+С1, 11 632 тыс. т по категории
С2, а забалансовые запасы составляют 2 468
тыс. т [12].

В работе представлены исследования по
переработке данных каолиновых глин с по-
лучением коагулянтов.

Материал и методы исследования. Ис-
следования каолиновой глины Суворовско-
го месторождения показали, что основными
минералами глины являются каолинит
(48,4%), кварц (25,4%), гематит (1,9%), маг-
гемит (2,6%), силлиманит (5,2%) и гроссит
(9,4%). Химический анализ, выполненный
методом атомно-эмиссионной спектрометрии
с индукционной плазмой, показал, что као-
линовая глина в среднем содержит, %: Al2O3

32,1; Fe2O3 1,9; SiO2 49,9; CaO 0,1; п.п.п. 17.
В ней практически нет таких вредных при-
месей, как Sr, Cr, Cu, Be, Pb и др., которые мо-
гут оказать отрицательное влияние на состав
полученных коагулянтов и загрязнять воду.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Взаимодействие прокаленной каоли-
новой глины с серной и соляной кислота-
ми. Основной минерал глины — каолинит
практически не разлагается серной и соля-
ной кислотами. Однако в процессе термичес-
кой обработки каолиновых глин при темпе-
ратуре свыше 500 C происходит разложе-
ние данного минерала за счет удаления свя-
занной воды с образованием метакаолинита
по реакции:

Al2Si2O5(OH)4 
t Al2Si2O7 + 2H2O.

Метакаолинит — это смесь аморфного
SiO2 и Al2O3. Он очень активен: в реакцию с
кислотами будет вступать только Al2O3, а SiO2

по отношению к ним остается инертным. В
результате алюминий переходит в раствор в
большей степени, чем кремний. Основная
реакция растворения метакаолинита в сер-
ной кислоте предположительно будет следу-
ющей:

2Al2Si2O7 + 6H2SO4 
 2Al2(SO4)3 + H6Si4O11 + 3H2O.

Исследования влияния параметров терми-
ческого разложения глины на степень извле-

чения Al2O3 в сернокислотные и солянокис-
лотные растворы проводились с варьирова-
нием двух параметров: температуры и дли-
тельности прокаливания. Прокаливание ис-
ходной глины, измельченной до крупности
0,5 мм, осуществляли в муфельной печи.
Температуру прокаливания изменяли от 600
до 700 C; длительность нагрева до задан-
ной температуры составляла 70—90 мин,
длительность прокаливания изменяли от 60
до 120 мин.

Для определения степени извлечения
Al2O3 в раствор эксперименты по разложе-
нию образцов прокаленной глины проводи-
ли в течение 90—120 мин в 20%-ных раство-
рах соляной и серной кислот в реакторе с
мешалкой, установленном в термостат. Тем-
пература пульпы составляла 80—90 C. По-
лученную пульпу фильтровали на вакуумной
установке в среднем 3—3,5 мин. Образую-
щийся кек сушили и взвешивали, измеряли
объем фильтрата и промывочных вод. По-
казатель рН фильтрата составил ~2,5. По
результатам химического анализа растворов
и кека определяли извлечение глинозема в
растворы серной и соляной кислот.

Влияние температуры прокаливания гли-
ны на степень извлечения Al2O3 в раствор
при ее разложении серной и соляной кисло-
тами показано на фиг. 1. При температуре
прокаливания 600—650 C в течение первых

Фиг. 1. Зависимость степени извлечения
Al2O3 серной (а) и соляной (б) кислотами из
глины в процессе ее прокаливания при разных
температурах (цифры у кривых)
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60—90 мин степень извлечения Al2O3 в ра-
створы растет. Увеличение длительности
прокаливания  до 120 мин не приводит к
изменению степени разложения в HCl, а при
использовании H2SO4 наблюдается даже не-
значительное ее снижение. Повышение тем-
пературы прокаливания до 700 C при раз-
ложении глины сернокислотными раствора-
ми позволяет достичь степени перевода Al2O3

в раствор более 90%. По данным химичес-
кого анализа глина после прокаливания при
температуре 650—700 C в течение 60—90
мин содержит, %: Al2O3 38,5; Fe2O3 2,3; SiO2

58,4; CaO 0,1. В результате последующего
разложения глины 20%-ыми растворами сер-
ной и соляной кислот степень извлечения
Al2O3 в растворы серной кислоты составила
92—94%, а в растворы соляной кислоты —
76—78%.

Следует отметить, что при повышении
температуры прокаливания глины длитель-
ность фильтрации пульпы возрастает, так как
образующийся аморфный глинозем может
увеличивать вязкость пульпы, которая пред-
ставляет собой сложную дисперсную систе-
му. Она состоит из истинных растворов со-
лей сульфатов или хлоридов алюминия и же-
леза, коллоидных растворов кремниевых кис-
лот, кремниевых солей и твердой фазы из
частиц неразложившейся каолиновой глины
(корунда, кварца, соединений железа). Раство-
ры солей сульфатов, хлоридов алюминия и
железа отделяют от твердой фазы методом
отстаивания (осветления) или методом филь-
трования.

В процессе разложения прокаленной гли-
ны кислотами в пульпах формируются кол-
лоидные частицы, затрудняющие разделение
жидкой и твердой фаз. В связи с этим вли-
яние флокулянтов на процесс разделения
жидкой и твердой фаз определяли для
пульп разной кислотности. Известно, что
заряд коллоидных частиц зависит от кислот-
ности среды пульпы: в щелочной пульпе ин-
тенсивнее работают сильноанионные флоку-
лянты (например, FLOPAM серии AL P), а в
кислотной — слабокатионные. При испы-
тании флокулянтов разных марок на кис-
лых пульпах, содержащих гидроксохлорид
алюминия (ГОХА) и сульфат алюминия, по-
лучено, что наибольшую эффективность по-
казал слабокатионный флокулянт FO 4115
SSH. Его оптимальный расход составил
1,5—3,0 г/т.

Разделение жидкой и твердой фазы —
процесс достаточно длительный. При этом
фильтруемость осадков, образующихся в про-
цессе разложения алюминийсодержащего
сырья, можно значительно улучшить при
введении в пульпу синтетических высоко-
молекулярных флокулянтов [13, 14]. Наибо-
лее широкое распространение для этих це-
лей получил полиакриламид (ПАА).

По количеству выделившегося фильтра-
та Vф в зависимости от длительности филь-
трования ф можно изучить кинетику дан-
ного процесса. Результаты исследования по
фильтрованию пульпы без добавления и с
добавлением ПАА показаны на фиг. 2.

Количество получаемого фильтрата в за-
висимости от длительности фильтрования с
добавлением в пульпу ПАА существенно
больше по сравнению с количеством фильт-
рата, полученного без добавления ПАА за
один и тот же промежуток времени. В част-
ности, за 100 с фильтрации количество филь-
трата без введения добавок ПАА постепенно
увеличивается и достигает величины 220 мл,
а при введении добавок ПАА в пульпу оно
значительно выше: за то же время количе-
ство фильтрата 380 мл. Таким образом, при
использовании ПАА за одно и то же время
получено почти на 73% больше фильтрата.
Удельное сопротивление осадка без введения
ПАА — 10,91011 Нс/м4, с применением ПАА
оно уменьшилось до 3,61011 Нс/м4.

Полученные после фильтрации кислые
растворы, содержащие сульфат и ГОХА, пос-
ле доведения их до определенной основнос-
ти с помощью кальцинированной или каус-
тической соды могут быть использованы в
качестве коагулянтов для очистки питьевых
или сточных вод.

Фиг. 2. Влияние длительности фильтрова-
ния ф на количество выделившегося фильтра-
та Vф из пульпы с добавлением ПАА (1) и без
него (2)
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Изучение коагулирующих свойств суль-
фата и гидроксохлоридов алюминия. Коа-
гулирующие свойства полученных растворов
сульфата и ГОХА оценивали, используя воду
Волги. Выбранный коагулянт и его доза, ус-
ловия проведения коагуляции должны обес-
печивать получение плотных, тяжелых хло-
пьев, а также питьевую воду по качеству со-
ответствующую нормам СанПиН с оптималь-
ной ее стабильностью. На водопроводных
станциях для коагуляционной очистки воды
используется в основном сульфат алюминия.
Его применение при изменяющемся качестве
исходной воды в течение всего сезона при-
водит к получению питьевой воды с низки-
ми значениями рН, повышенными концент-
рациями алюминия, к образованию значи-
тельного объема рыхлого осадка и высокой
агрессивности и, как следствие, к коррозии
трубопроводов и повышению содержания
железа в питьевой воде у потребителя. В свя-
зи с этим для коагуляции воды целесообраз-
но использовать образцы ГОХА разной ос-
новности: Al(OH)Cl2, Al(OH)2Cl, Al2(OH)5Cl
или их смеси. Основное отличие этих коагу-
лянтов от сульфата алюминия Al2(SO4)3 зак-
лючается в том, что коагуляция с их исполь-
зованием эффективно протекает при более
высоких значениях рН и меньших измене-
ниях щелочности. Снижение рН при исполь-
зовании ГОХА определяется в основном мо-
дулем основности коагулянта. При этом рН
обработанной воды будет увеличиваться от
модуля основности 1/3 для Al(OH)Cl2 до мо-
дуля основности 5/6 для Al2(OH)5Cl.

В экспериментах дозы коагулянтов Дк
рассчитывались по содержанию Al2O3. Для
ускорения формирования хлопьев и их ук-
рупнения использовался флокулянт Praestol,
доза которого составляла 0,1 мг/л. В иссле-
дуемую воду объемом 0,5 л в интервале тем-
ператур 18—20 C добавляли 1% раствора
коагулянта, интенсивно перемешивали (ско-
рость вращения мешалки 180 мин–1) в тече-
ние 2 мин. Затем вводили катионный фло-
кулянт Praestol и медленно перемешивали
раствор в течение 1 мин. Далее оставляли
раствор на 40 мин для отстаивания. В ходе
отстаивания визуально определяли размер и
количество осевших хлопьев через 20 и 40
мин, после чего воду сливали через сифон в
другую колбу, в которой определяли мут-
ность. Затем при постоянном перемешива-
нии фильтровали воду через плотный фильтр
(синяя лента) с поддержанием высоты стол-
ба жидкости в воронке на одном уровне.
Определяли щелочность фильтрата, его окис-
ляемость, цветность, концентрации железа и
алюминия. В отстоянной воде перед началом
фильтрования замеряли рН. Результаты
пробной коагуляции для оценки эффектив-
ности разработанных коагулянтов представ-
лены в таблице.

Как видно из полученных результатов,
испытанные коагулянты обладают хороши-
ми коагулирующими свойствами и могут
применяться при очистке питьевых и сточ-
ных вод. С увеличением дозы Дк вводимых
коагулянтов от 10 до 20 мг/л показатели pH,
щелочности, концентрации железа и алюми-

№
.п.п

тнялугаокиадоВ
Дк,
л/гм

К ыдовйоннелтевсоовтсеча
К овтсечило

,веьполххишвесо
%, ялд ф ним,

ьтсорокС
-ортьлиф

яинав
,веьполх
ним/лмНр

,eF
л/гкм

,lA
л/гкм

,кО
л/Огм

,вЦ
.дарг

02 04

1 адовяандохсИ — 06,7 088 — 51 081 — — —

2 lA 2 OS( 4)3 01 08,6 76 89 9,8 52 — 02 3

61 55,6 5,43 42 4,5 21 — 57 7,7

02 54,6 5,32 02 1,5 0,6 — 58 01

3 lC)HO(lA%001 2 01 78,6 94 311 03,7 33 53 55 42,5

61 56,6 32 85 08,4 5,41 56 08 4,7

02 55,6 01 84 57,3 01 07 58 1,8

4 lC)HO(lA%07 2 lA%03+ 2 )HO( 5 lC 01 54,7 76 76 39,6 62 55 08 51,3

61 53,7 23 24 46,4 01 56 58 5,4

02 03,7 81 82 87,3 7 57 58 50,7

5 )HO(lA%58 2 lC)HO(lA%51+lC 2 01 02,7 — 29 62,7 23 06 08 4,6

61 10,7 44 65 01,5 51 08 001 5,01

02 88,6 23 44 61,4 9 09 89 6,11

6 )HO(lA%09 2 lC)HO(lA%01+lC 2 01 03,7 08 501 0,8 81 07 58 7

Результаты пробной коагуляции воды из Волги
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ния, окисляемости (Ок), цветности (Цв) по-
степенно уменьшаются. Максимальная ско-
рость фильтрования хлопьев получена при
испытании Al2(SO4)3 и смеси 85% Al(OH)2Cl +
+ 15% Al(OH)Cl2. Наилучшие результаты по
снижению окисляемости и цветности пока-
зал коагулянт состава: 70% Al(OH)Cl2 + 30%
Al2(OH)5Cl.

Выводы. 1. Исследован химический и
минеральный составы каолиновой глины
Суворовского месторождения. Показано, что
основными ее минеральными составляющи-
ми являются каолинит и кварц.

2. Определены оптимальные условия про-
каливания каолиновой глины: температура
прокаливания 650—700 C; длительность
прокаливания 60—90 мин. Получено, что сте-
пень извлечения Al2O3 из прокаленной гли-
ны в растворы серной кислоты составляет
92—94%, в растворы соляной кислоты —
76—78%.

3. Исследовано влияние на процесс раз-
деления жидкой и твердой фаз флокулян-
тов. Наиболее эффективные свойства флоку-
ляции на кислых пульпах показал слабока-
тионный флокулянт FO 4115 SSH с доста-
точно высокой молекулярной массой. Пока-
зано, что при использовании в качестве фло-
кулянта полиакриламида (ПАА) скорость
фильтрования возрастает в 1,5—2 раза.

4. Исследованы коагулирующие свойства
сульфата и гидроксохлоридов алюминия, по-
лученных из глин Суворовского месторож-
дения. Испытанные коагулянты обладают
хорошими коагулирующими свойствами и
могут применяться при очистке питьевых и
сточных вод с высокой эффективностью при
низких и высоких температурах в широком
диапазоне значений pH очищаемых вод.
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Магниевые сплавы являются наиболее
легкими конструкционными материалами, их
применение позволяет снижать вес изделий
при сохранении ими прочности, поэтому они
широко востребованы при создании транс-
портных средств и летательных аппаратов
[1—4]. Повышение прочностных свойств
магниевых сплавов, в том числе в условиях
нагрева, является постоянной технологичес-
кой задачей, подход к решению которой тре-
бует разработок сплавов на основе новых
систем легирования. Для обеспечения вы-
сокой прочности магниевых сплавов при
обычных и повышенных температурах целе-
сообразно использование редкоземельных
металлов [5]. Именно к магниевым сплавам,
содержащим редкоземельные металлы, про-
является большой интерес. В основном про-
водимые исследования сосредоточены на
сплавах с иттрием, гадолинием, в том числе
с добавками других редкоземельных метал-
лов [6—22].

В качестве новой системы, на основе кото-
рой могут быть созданы сплавы с улучшен-

ными свойствами, можно рассматривать сис-
тему Mg-Sm-Tb-Zr. Ее особенностью являет-
ся то, что самарий и тербий относятся к раз-
ным подгруппам ряда лантана и имеют за-
метно различающуюся растворимость в твер-
дом магнии [23, 24]. Ранее в системе Mg-Sm-
Tb в области, богатой магнием, были изучены
фазовые равновесия [25, 26] и показана воз-
можность упрочнения сплавов на ее основе
за счет распада пересыщенного магниевого
твердого раствора при старении [27]. Целью
настоящей работы было исследование струк-
туры, кинетики старения и механических
свойств деформированных сплавов Mg-Sm-
Tb-Zr, полученных горячим прессованием.

Материалы и методы исследования.
Объектом исследования были сплавы Mg-
4,2%Sm-1,2%Tb-0,3%Zr, Mg-3,6%Sm-7,9%Tb-
0,8%Zr и Mg-1,9%Sm-16,3%Tb-0,5%Zr
(мас.%). Составы сплавов выбирали с раз-
ным соотношением содержаний самария и
тербия в них, но в пределах области магние-
вого твердого раствора при 500 C, установ-
ленной в работе [25]. Сплавы выплавляли в
электрической печи сопротивления в сталь-
ных тиглях с использованием защитного
флюса ВИ-2, состав которых, мас.%: MgCl2

22 DOI: 10.31857/S0869573323050038, EDN: ibunqz
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38—46; KCl 32—40; CaF2 3—5; BaCl2 5—8;
MgO 1,5; (NaCl+CaCl2) <8. Для выплавки
сплавов использовали следующие материалы:
магний Мг96 (>99,96% Mg), самарий СмМ-1
(>99,82% Sm), тербий ТбМ-1 (>99,83% Tb).
Самарий и тербий вводили в сплавы в виде
предварительно приготовленных лигатур Mg-
43,6%Sm, Mg-41%Tb, а цирконий — с исполь-
зованием промышленной лигатуры Mg-
9,6%Zr. Из тигля расплав отливался в на-
гретую до 350 C стальную изложницу диа-
метром 52 мм. Содержание легирующих эле-
ментов в отливках сплавов определяли ме-
тодом атомно-эмиссионной спектроскопии с
использованием индуктивно-связанной плаз-
мы (Inductivity Coupled Plasma-Atomic
Spectrometer) на приборе ULTIMA 2C (Jobin-
YvonFirm).

Полученные слитки подвергались гомо-
генизационному отжигу при 515 C в тече-
ние 6 ч для приведения структуры сплавов
в равновесное при этой температуре состоя-
ние. Дальнейшее охлаждение слитков на
воздухе обеспечивало образование в них пе-
ресыщенного твердого раствора на основе
магния. Горячее прессование слитков диа-
метром 52 мм проводилось на вертикаль-
ном гидравлическом прессе с усилием 1,6
МН (160 тс) в прутки диаметром 14 мм со
степенью деформации ~93% (коэффициент
вытяжки ~13,8). Температура прессования
составляла 43010 C, а температура контей-
нера была на 20—40 C ниже температуры
нагрева слитков. После прессования прутки
охлаждались на воздухе, так как такая ско-
рость охлаждения препятствовала распаду
пересыщенного твердого раствора на основе
магния.

Микроструктуру сплавов изучали на све-
товом микроскопе Neophot 2, NU-2E (VEB
Carl Zeis, Jena, Германия) с использованием
травителя для выявления зеренной структу-
ры, содержащего 60% этиленгликоля, 20%
уксусной кислоты, 1% азотной кислоты, 19%
воды. Размер структурных элементов опре-
делялся методом случайных секущих с ис-
пользованием программного обеспечения
NEXSYS ImageExpert™ Pro 3.

Методом просвечивающей электронной
микроскопии (ПЭМ) на электронном микро-
скопе JEM-2100 с ускоряющим напряжени-
ем 200 кВ исследовали образцы в виде фольг.
Утонение фольг сплавов осуществлялось ме-
ханической шлифовкой с последующей

струйной электролитической полировкой в
1%-ном растворе HClO4 в спирте.

Для исследования кинетики распада твер-
дого раствора на основе магния в сплавах
после горячего прессования были изготовле-
ны образцы для измерения твердости и
удельного электросопротивления, которые
подвергались изотермическому старению при
температуре 200 C с выдержками общей дли-
тельностью до 128 ч. Так как магниевый
твердый раствор, содержащий самарий и тер-
бий, имеет высокую устойчивость к распаду
при охлаждении, старение сплавов проводи-
лось непосредственно после горячего прес-
сования. Твердость измеряли по методу Бри-
нелля (ГОСТ 9012—59) на приборе ТШ–2М
вдавливанием в испытываемый образец
стального шарика диаметром 5 мм под дей-
ствием нагрузки 2,5 кН (250 кгс). Удельное
электросопротивление сплавов измеряли при
комнатной температуре на образцах диамет-
ром 6 мм на участке с расстоянием между
клеммами 21,8 мм с помощью микрооммет-
ра БСЗ-010-2. Рассчитанная погрешность
измерений не превышала 0,7%.

Механические свойства горячепрессован-
ных, а также дополнительно состаренных
прутков определяли при комнатной и повы-
шенных (200—300 C) температурах путем
испытаний на растяжение круглых образцов
диаметром 5 и рабочей длиной 28 мм на уни-
версальной испытательной машине Instron
3382 со скоростью нагружения 1 мм/мин.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. В гомогенизированном при 515 C
состоянии структура всех сплавов состояла
из зерен магниевого твердого раствора раз-
мером 70—90 мкм. На фиг. 1 представлена
микроструктура сплавов после горячего прес-
сования в направлениях относительно оси
прессования продольном (а, в, д) и попереч-
ном (б, г, е). Структура сплава Mg-4,2%Sm-
1,2%Tb-0,3%Zr (фиг. 1, а), в котором наи-
большее содержание самария, была частич-
но рекристаллизованной. В продольном на-
правлении в ней наблюдались вытянутые
вдоль оси прессования деформированные зер-
на и мелкие рекристаллизованные зерна со
средним размером 2,860,11 мкм. Кроме
того, помимо зерен магниевого твердого ра-
створа, в богатом самарием сплаве после де-
формации присутствовали частицы богатых
редкоземельными металлами фаз размером
~2 мкм, которые хорошо видны в попереч-
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ном направлении на фиг. 1, б. Поскольку
содержание самария в данном сплаве близ-
ко к его максимальной растворимости в маг-
нии [23], можно предположить, что это час-
тицы богатой самарием фазы, которые обра-
зовались в процессе нагрева при деформации
в результате распада пересыщенного магни-
евого твердого раствора, полученного после
гомогенизации, предшествовавшей горячему
прессованию. Согласно проведенным иссле-
дованиям фазовых равновесий в системе Mg-
Sm-Tb [25] в области концентраций, богатой
самарием, в которую попадает сплав Mg-

4,2%Sm-1,2%Tb-0,3%Zr, выделившиеся ча-
стицы принадлежат фазе Mg41(Sm,Tb)5.

Структура сплава Mg-3,6%Sm-7,9%Tb-
0,8%Zr была также частично рекристалли-
зованной (фиг. 1, в) и состояла из вытяну-
тых деформированных зерен и мелких рек-
ристаллизованных зерен размером 2,320,06
мкм, однако рекристаллизация в нем про-
шла в несколько большей степени, чем в
предыдущем сплаве. Других фаз, кроме зе-
рен магниевого твердого раствора и темных
включений -Zr, не наблюдалось. Структура
же сплава Mg-1,9%Sm-16,3%Tb-0,5%Zr

Фиг. 1. Микроструктуры горячепрессованных сплавов Mg-4,2%Sm-1,2%Tb-0,3%Zr (а, б), Mg-3,6%Sm-
7,9%Tb-0,8%Zr (в, г) и Mg-1,9%Sm-16,3%Tb-0,5%Zr (д, е) в продольном (а, в, д) и поперечном (б, г, е) на-
правлениях
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(фиг. 1, в), в котором содержится наиболь-
шее количество тербия, оказалась полностью
рекристаллизованной со средним размером
зерен магниевого твердого раствора
11,150,32 мкм.

Таким образом, в зависимости от содер-
жаний самария и тербия и их соотношений
в сплавах Mg-Sm-Tb-Zr рекристаллизация в
процессе деформации в одних и тех же ус-
ловиях протекает не одинаково, а именно: с
увеличением содержания самария рекрис-
таллизация замедляется. Очевидно, что от-
личия протекания рекристаллизации связа-
ны с разной растворимостью самария и тер-
бия в твердом растворе магния. Раствори-
мость этих элементов определяет степень
насыщения ими магниевого твердого раство-
ра, а также характер его распада, который с
понижением температуры сопровождается
выделением богатых редкоземельными ме-
таллами фаз.

Наиболее четко особенности распада маг-
ниевого твердого раствора деформированных
сплавов при разном соотношении содержа-
ний самария и тербия проявились в процес-
се изотермического старения при 200 C. Как
было показано в работе [27], именно при тем-
пературе старения 200 C обеспечивается наи-
большее упрочнение сплавов системы Mg-
Sm-Tb. Кривые изменения твердости (фиг.
2, а) и удельного электросопротивления (фиг.
2, б) сплавов Mg-Sm-Tb-Zr с увеличением
длительности старения характеризуют кине-

тику распада магниевого твердого раствора.
Полученные кривые показывают, что горя-
чепрессованные сплавы упрочняются также
при распаде магниевого твердого раствора,
причем с увеличением содержания тербия
упрочнение при дополнительном старении
возрастает. Следует отметить различие обще-
го хода кривых для сплавов с разным со-
держанием самария и тербия. Для сплава
Mg-4,2%Sm-1,2%Tb-0,3%Zr с большим со-
держанием самария твердость непрерывно
возрастает, достигает максимума при выдер-
жке 4 ч, а затем снижается, что характерно
для двойных сплавов с элементами цериевой
подгруппы [5], к которой относится самарий.
Для сплава Mg-1,9%Sm-16,3%Tb-0,5%Zr с
наибольшим содержанием тербия в измене-
нии твердости с увеличением длительности
старения прослеживаются две стадии. На
первой стадии (до 1 ч) отмечается неболь-
шое повышение твердости, после чего она
устанавливается на приблизительно одина-
ковом уровне. Затем, на второй стадии (при
выдержке более 4 ч) происходит существен-
ный рост твердости, максимум которой дос-
тигается при более длительной выдержке
(64 ч) с последующим снижением. Кривая
изменения твердости для сплава с большим
содержанием тербия и малым самария со-
ответствует двойным сплавам с элементами
иттриевой подгруппы редкоземельных ме-
таллов [5]. В сплаве Mg-3,6%Sm-7,9%Tb-
0,8%Zr кривая изменения твердости зани-

Фиг. 2. Влияние длительности старения  при температуре 200 C на твердость HB (а) и удельное элек-
тросопротивление  (б) горячепрессованных (ГПС) сплавов: 1 — Mg-4,2%Sm-1,2%Tb-0,3%Zr; 2 — Mg-
3,6%Sm-7,9%Tb-0,9%Zr; 3 — Mg-1,9%Sm-16,3%Tb-0,5%Zr
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мает промежуточное положение между дву-
мя указанными сплавами. При этом, с одной
стороны, также наблюдается двустадийность
распада, а с другой, виден более пологий ха-
рактер кривой, при котором максимальное
значение твердости достигается при меньшей
выдержке (24 ч). Таким образом, с увеличе-
нием содержания тербия и уменьшением со-
держания самария эффект упрочнения воз-
растает, а максимум упрочнения смещается
в сторону больших выдержек.

В процессе старения наблюдается сниже-
ние удельного электросопротивления всех
сплавов (фиг. 2, б), свидетельствуя об обедне-
нии матрицы магниевого твердого раствора
редкоземельными металлами. В случае спла-
ва с большим содержанием самария сопро-
тивление снижается плавно, а по мере увели-
чения содержания тербия характер снижения
сопротивления становится более крутым.

Анализ микроструктуры и микродифрак-
ции деформированного сплава Mg-3,6%Sm-
7,9%Tb-0,8%Zr, состаренного при 200 C в
течение 64 ч после достижения максималь-
ного упрочнения (фиг. 3), показал, что в ре-
зультате распада пересыщенного магниево-
го твердого раствора выделяются упрочня-
ющие мелкодисперсные частицы фазы с ор-
торомбической решеткой, обозначаемой как
. Фаза  имеет когерентную связь с маг-
ниевой матрицей, а ее кристаллическая ре-
шетка ориентирована относительно матрицы
тремя симметричными способами с осью сим-
метрии, совпадающей с гексагональной осью
кристаллической решетки магниевого твер-
дого раствора [27].

Установленные закономерности кинети-
ки распада пересыщенного магниевого твер-
дого раствора в горячепрессованных сплавах

Mg-Sm-Tb-Zr в зависимости от содержания
и соотношения содержаний самария и тер-
бия согласуются с разным характером про-
текания рекристаллизации в этих сплавах.
С увеличением содержания самария распад
пересыщенного магниевого твердого раство-
ра протекает быстрее, а деформация прохо-
дит с выделением кристаллов вторых фаз.
Дисперсные частицы фаз в структуре более
твердые, чем магниевая матрица, препятству-
ют перемещению дислокаций и скольжению
по границам зерен, а значит, оказывают сдер-
живающее влияние на механизмы деформа-
ции и развитие рекристаллизации.

Возможность практического использова-
ния сплавов системы Mg-Sm-Tb-Zr с дорого-
стоящими редкоземельными металлами в
качестве легких конструкционных материа-
лов определяли, исследуя механические свой-
ства для двух менее легированных сплавов
(Mg-4,2%Sm-1,2%Tb-0,3%Zr и Mg-3,6%Sm-
7,9%Tb-0,8%Zr) в исходном горячепрессо-
ванном состоянии и после старения при тем-
пературе 200 C с выдержками длительнос-
тью 24 и 64 ч, при которых достигается наи-
большее упрочнение при старении. Получен-
ные результаты испытаний на растяжение
при комнатной температуре приведены в
табл. 1. В горячепрессованном состоянии
сплавы демонстрируют высокий уровень
прочностных свойств с хорошей пластично-
стью. Старение после горячего прессования
позволяет дополнительно повысить проч-
ность и сохранить пластичность. Сплав Mg-
3,6%Sm-7,9%Tb-0,8%Zr с более высоким,
чем у сплава 1, содержанием тербия имеет
и более высокие значения пределов прочно-
сти и текучести. При этом лучшие свойства
(предел прочности 343 МПа, условный пре-

Фиг. 3. Микроструктура (ПЭМ) сплава Mg-3,6%Sm-7,9%Tb-0,8%Zr (а) и электронограмма после ста-
рения при 200 C, 64 ч (б)
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Таблица 1

Механические свойства горячепрессованных сплавов Mg-4,2%Sm-1,2%Tb-0,3%Zr (1)
и Mg-3,6%Sm-7,9%Tb-0,8%Zr (2) при испытаниях на растяжение при комнатной температуре

валпС

йинатыпсиодиицамрофеддиВ

еечярог
еинавоссерп

еинератс+еинавоссерпеечярог
002ирп  ч42,C

еинератс+еинавоссерпеечярог
002ирп  ч46,C

в  2,0
 %,

в  2,0
 %,

в  2,0
 %,

аПМ аПМ аПМ

1 422 941 9,22 182 771 7,51 562 171 3,41

2 762 691 8,51 723 762 0,5 343 762 9,7

Таблица 2

Механические свойства горячепрессованных сплавов, содержащих самарий или тербий, при
испытаниях на растяжение при комнатной температуре по данным разных источников

валпС актобарбО
в  2,0

 %, кинчотсИ
аПМ

rZ%4,0-mS%4-gM еинавоссерпеечяроГ 772 531 12 ]82[

rZ%5,0-mS%4-Y%4-gM еинератс+еинавоссерпеечяроГ 783 452 6 ]92[

rZ5,0-mS%9,2-dG%2,01-gM ежоТ 543 782 4,6 ]03[

bT%4-gM еинавоссерпеечяроГ 091 031 02

еинератс+еинавоссерпеечяроГ 022 051 61

bT%5,01-gM еинавоссерпеечяроГ 522 061 22 ]5[

еинератс+еинавоссерпеечяроГ 082 502 41

Таблица 3

Механические свойства горячепрессованных сплавов Mg-4,2%Sm-1,2%Tb-0,3%Zr (1)
и Mg-3,6%Sm-7,9%Tb-0,8%Zr (2), состаренных при температуре 200 C, 64 ч,

при повышенных температурах + испытания на растяжение

валпС

t  002 C t  052 C t  003 C

в  2,0  %, в  2,0
 %,

в  2,0
 %,

аПМ аПМ аПМ

1 112 181 0,32 381 941 9,81 761 241 1,82

2 303 652 0,11 992 042 5,01 542 612 3,31

дел текучести 267 МПа при относительном
удлинении 7,9%) достигаются после старе-
ния при длительной выдержке 64 ч. Сплав
1 (Mg-4,2%Sm-1,2%Tb-0,3%Zr) с большим,
чем в сплаве 2, содержанием самария обла-
дает лучшей пластичностью с относительным
удлинением 22,9% в горячепрессованном
состоянии, а наилучшее сочетание прочност-
ных и пластических характеристик (предел
прочности 281 МПа, условный предел теку-
чести 177 МПа при относительном удлине-

нии 15,7%) обеспечивается после старения
при гораздо меньшей выдержке (24 ч). Уро-
вень механических свойств указанных горячеп-
рессованных сплавов системы Mg-Sm-Tb-Zr в
целом близок к уровню свойств горячепрес-
сованных сплавов, в составе которых присут-
ствует самарий или тербий (табл. 2).

В табл. 3 представлены механические
свойства сплавов системы Mg-Sm-Tb-Zr, по-
лученные при испытаниях при температу-
рах 200, 250 и 300 C. Испытания при повы-
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шенных температурах проводились на горя-
чепрессованных сплавах после их дополни-
тельного старения при 200 C в течение 64 ч.
Сплав с большим содержанием редкоземель-
ных металлов обладает более высокими проч-
ностными характеристиками при повышен-
ных температурах испытаний, как и при ком-
натной температуре. С повышением темпе-
ратуры оба сплава постепенно разупрочняют-
ся, а их относительное удлинение возрастает.
При этом механические свойства сплавов со-
храняются на достаточно высоком уровне в
рассматриваемом диапазоне температур ис-
пытаний, что предопределяет возможность
надежной их работы в условиях нагрева.

Выводы. 1. Установлено, что в сплавах
Mg-Sm-Tb-Zr в процессе горячего прессова-
ния происходит рекристаллизация, которая
обеспечивает измельчение зерна гомогенизи-
рованной структуры сплавов. В зависимос-
ти от содержания самария и тербия рекрис-
таллизация при деформации протекает не
одинаково. С увеличением содержания са-
мария рекристаллизация замедляется и пол-
ностью не завершается.

2. После горячего прессования сплавы
системы Mg-Sm-Tb-Zr дополнительно упроч-
няются при старении в результате распада
пересыщенного магниевого твердого раство-
ра. С увеличением содержания тербия проч-
ность повышается, однако время достижения
максимального упрочнения при старении
смещается в сторону более длительных вы-
держек.

3. В сплавах Mg-Sm-Tb-Zr в горячепрес-
сованном состоянии обеспечивается хорошее
сочетание прочностных характеристик и
пластичности. Старение после горячего прес-
сования способствует дополнительному повы-
шению пределов прочности и текучести. При
повышенных до 300 C температурах спла-
вы сохраняют свои механические свойства
на достаточно высоком уровне.
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Заэвтектические силумины широко ис-
пользуются в различных областях промыш-
ленности (аэрокосмической и автомобиль-
ной). Они обладают отличными свойствами,
такими как хорошая теплопроводность, низ-
кие плотность и коэффициент линейного рас-
ширения, повышенные жаропрочность и
твердость, высокая износостойкость и корро-
зионная стойкость, хорошие литейные свой-
ства. В результате заэвтектические силуми-
ны — реальная альтернатива традиционно-
му чугуну, так как их производство обеспе-
чивает возможность применения энергосбе-
регающих технологий, что способствует ре-
шению экологических задач снижения рас-
хода топлива и уменьшения выбросов вред-
ных веществ в атмосферу. Заэвтектические
силумины используются для производства
поршней, блока двигателя, головки блока ци-
линдра и других изделий.

Важную роль для повышения эксплуата-
ционных свойств заэвтектических силуминов
играет измельчение их структуры. В первую
очередь это относится к кристаллам первич-
ного кремния, форма и величина которых ока-
зывают существенное влияние на теплопро-

водность заэвтектических силуминов. Для
сплавов, имеющих сложный фазовый состав,
необходимый результат достигается микроле-
гированием, модифицированием или комп-
лексным модифицированием, при котором
разные элементы воздействуют на разные
структурные составляющие сплава [1].

Фазовый состав, структурные составляю-
щие и характер кристаллизации любого про-
мышленного литейного алюминиевого спла-
ва — важнейшие показатели, которые опре-
деляют не только его эксплуатационные, но
и технологические свойства [2]. При крис-
таллизации сплава формируется его внутрен-
няя структура, являющаяся одним из опре-
деляющих факторов эксплуатационных
свойств [3]. От особенностей процесса крис-
таллизации в большой степени зависит уро-
вень основных литейных и технологических
свойств сплава (жидкотекучесть, склонность
к образованию горячих трещин и др.). По-
этому очень важно изучить комплекс пара-
метров кристаллизационного процесса, на-
учиться управлять их ходом и таким обра-
зом получать отливки с высокими механи-
ческими свойствами.
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Процесс кристаллизации — сложный фи-
зико-химический процесс, скорость протека-
ния которого существенно зависит от таких
технологических факторов, как физические
характеристики сплава, условия охлаждения
отливки, температура заливки и виды обра-
ботки расплава, например модифицирование
[4], которому посвящена данная статья.

Теоретическое обоснование. Для объяс-
нения процесса модифицирования первич-
ных кристаллов кремния используются «за-
родышевая» и адсорбционная теории.

Модифицирующий эффект наиболее рас-
пространенного модификатора заэвтектичес-
ких силуминов — фосфора согласно суще-
ствующим воззрениям связан с зародыше-
вым действием частиц фосфида алюминия
AlP, образующихся в сплавах Al-Si при вве-
дении фосфора. Считается, что в этом слу-
чае при кристаллизации зародыши кремния
зарождаются на частицах AlP ввиду их кри-
сталлографического подобия (решетка AlP —
ГЦК, а  0,545 нм, а решетка кремния — ГЦК,
а  0,543 нм) [5]. Доказательством справед-
ливости «зародышевой» теории модифици-
рования фосфором служат обнаруживаемые
в отдельных кристаллах первичного крем-
ния включения, показанные на фиг. 1, кото-
рые по данным рентгеноспектрального мик-
роанализа являются фосфидом алюминия.

В то же время объяснение модифициру-
ющего влияния на первичный кремний не-
которых элементов, таких как сера, селен, бе-
риллий и ряд редкоземельных элементов
(РЗЭ), с позиции чисто зародышевой теории
нельзя назвать достаточным.

Развитие получили представления об ог-
раничении роста кристаллов кремния вслед-

ствие скопления у поверхности растущего
кристалла оттесняемых атомов алюминия,
затрудняющих рост кристалла, т.е. препят-
ствующих присоединению атомов кремния.
Такие выводы в качестве альтернативы чис-
то зародышевой теории модифицирования
заэвтектических силуминов приведены в
работе [6] по исследованию добавок.

Другая теория модифицирования, изло-
женная в работах Г.В. Самсонова и М.Б. Аль-
тмана [7], основана на модели конфигураци-
онной локализации. Согласно этой гипотезе
при введении в расплав модифицирующей
добавки образуются группы атомов кремния
с высокой статистической массой sp3-конфи-
гураций как результата передачи нелокали-
зованной части валентных электронов ато-
мам модификатора (акцептора). Этот элект-
ронный обмен приводит к возникновению
электронного упорядочения типа сиботакси-
ческих группировок, что рассматривается как
первая стадия образования зародышей кри-
сталлов.

Гипотеза, предложенная в работе [8], раз-
вивает представления о существовании в жид-
кости (расплаве) кластеров кремния Siк с ко-
валентным типом связи и о влиянии моди-
фицирующих добавок на количество подоб-
ных кластеров, которые выполняют функции
центров при кристаллизации кремния. Обра-
зование кластеров Siк при введении модифи-
цирующих добавок можно связать с преиму-
щественным взаимодействием атомов моди-
фицирующей добавки и алюминия, вследствие
чего кремний из раствора вытесняется и уве-
личивается доля кремния в состоянии Siк.

В последнее время также общепризнаны
следующие адсорбционные механизмы моди-

Фиг. 1. Микроструктура и элементный состав сплава Al-17%Si, модифицированного фосфором

Э %.та %.сам

iS 56,45 03,55

lA 46,34 24,24

P 54,1 06,1

eF 01,0 92,0

uC 61,0 83,0
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фицирования кремния: TPRE (twin plane re-
entrant edge — механизм «отравления» [9])
и IIT (impurity-induced twinning [10]).

С учетом рассмотренных теорий можно
сделать вывод, что механизмы модифициро-
вания первичных кристаллов кремния сво-
дятся, по-видимому, к затруднениям роста
первичных кристаллов кремния из-за адсор-
бции атомов модификатора на гранях рас-
тущих кристаллов, а также к увеличению
числа центров кристаллизации. Исходя из
практического опыта и рассмотренных меха-
низмов модифицирования, наиболее эффектив-
ным модификатором, измельчающим крис-
таллы первичного кремния, является фосфор.

В настоящее время применение РЗЭ в
различных отраслях промышленности рас-
ширилось. В металлургической промышлен-
ности РЗЭ добавляют в сплавы на основе
алюминия, магния и железа в небольших
количествах в виде лигатуры или мишметал-
ла в основном для улучшения механичес-
ких характеристик сплавов. Известны мно-
гие исследования влияния РЗЭ на морфоло-
гию и размер первичного кремния в заэв-
тектических силуминах: Ce [11], Y [12], Nd
[13], Er [14], Yb [15], Sm [16], La [17], Sc [18] и
др. Помимо измельчения основных структур-
ных составляющих заэвтектического силу-
мина (первичный кремний и эвтектика
(+Si)), отмечено положительное влияние
РЗЭ на морфологию Fe-содержащей фазы
(из-за подавления образования игольчатой
структуры) [19]. Механизм воздействия РЗЭ,
несмотря на их модифицирующее влияние
на первичный кремний, отличается от меха-
низма при модифицировании фосфором. Так,
при модифицировании РЗЭ не наблюдается
образования дополнительных центров крис-
таллизации (зародышей) [20], что характер-
но при введении фосфора.

В целом механизм модифицирования
первичных кристаллов кремния при исполь-
зовании РЗЭ изучен недостаточно. В то же
время можно предположить, что модифици-
рующее действие РЗЭ обусловлено такими
факторами, как:

1) адсорбция модификатора на растущем
кристалле (соответственно с ограничением
его роста по механизму «отравления» TPRE
или IIT);

2) понижение температуры зародышеоб-
разования кремниевой фазы и изменение как
энергии межфазного взаимодействия на гра-

нице раздела твердой и жидкой фаз, так и
поверхностной энергии твердого кремния [21,
22];

3) увеличение числа центров кристалли-
зации в результате образования дополнитель-
ных кластеров кремния Siк.

Вероятно, существуют и другие факторы,
которые имеют важное значение для моди-
фицирования первичного кремния. Несомнен-
но то, что вопрос изучения влияния эффекта
модифицирования разными РЗЭ (Y, Yb, La, Nd,
Sm и Er) на процесс кристаллизации заэв-
тектического силумина задача актуальная.

Анализ литературы [11—17] и данные
собственных исследований послужили осно-
ванием для определения и обоснования ди-
апазонов содержаний РЗЭ, соответствующих
их необходимому влиянию на структуру и
свойства разных заэвтектических силуминов
с целью модифицирования первичных крис-
таллов кремния.

В настоящей работе проведены исследова-
ния влияния на процесс кристаллизации си-
лумина заэвтектического типа следующих ко-
личеств1 одиночных добавок РЗЭ, %: Y — 0,2;
Yb — 0,5;, La — 0,4; Nd — 0,35; Er — 0,5;
Sm — 0,6. Получены значения температур
фазовых превращений и параметры, учиты-
вающие выделения твердой фазы в интерва-
ле кристаллизации.

Для исследования выбран заэвтектичес-
кий силумин Al-17%Si с содержанием до
0,3% Fe. В структуре данного сплава при-
сутствуют следующие фазы: первичные кри-
сталлы кремния, эвтектика (+Si), Fe-содер-
жащая фаза (Al5FeSi) и -Al (матрица) [2].
Анализ фазового состава позволяет полагать,
что кристаллизация происходит в несколь-
ко стадий: первая — зарождение кристал-
лов первичного кремния и их рост; вторая
— образование вокруг кристаллов первичного
кремния зон жидкости, сильно обедненных
кремнием, что создает условия для зарожде-
ния так называемых псевдопервичных кри-
сталлов (дендритов) -Al [23]; третья — кри-
сталлизация эвтектики по реакции L   +
+ Si. Так как исследуемый сплав содержит
примесь железа, при кристаллизации воз-
можно образование как двойной эвтектики
(+Si), так и эвтектик более сложного соста-
ва с содержанием железа по реакции L   +

1Здесь и далее в статье содержание элементов во
всех особо не оговоренных случаях в мас.%.



26 „Металлы“. № 5. 2023 г.

+ Si + Al5FeSi. Температуры кристаллиза-
ции указанных эвтектик близки [24].

Материалы и методика эксперимента.
Объектом исследования служили опытные
составы силуминов заэвтектического типа Al-
17%Si, обработанные РЗЭ. Составы опытных
сплавов приведены в табл. 1.

Экспериментальные плавки проведены в
муфельной электрической печи сопротивле-
ния с предварительной дегазацией распла-
вов с помощью продувки инертным газом
(аргоном). Модифицирующие РЗЭ вводили в
сплав в виде лигатур состава: Al-10%Y, Al-
5%Yb, Al-3,5%La, Al-10%Nd, Al-6%Er и Al-
2%Sm. Их помещали на дно тигля при тем-
пературе расплава 7505 C. Традиционно
фосфор вводился в расплав с помощью фос-
форсодержащей лигатуры (Cu-P) при темпе-
ратуре 8005 C. После полного растворения
лигатур расплав перемешивали и выстаива-
ли в течение 15 мин. Затем разливали об-
разцы для исследований в песчано-глинис-
тую форму при температуре 7105 C.

Химический (элементный) состав опыт-
ных сплавов изучали с использованием ис-
крового оптико-эмиссионного спектрометра
Q4 TASMAN-170. Фактическое содержание
РЗЭ определяли с использованием атомно-
эмиссионного спектрометра с индуктивно-
связанной плазмой ICAP 6300.

Из экспериментальных методов изучения
процесса кристаллизации сплавов широкое
распространение получил метод дифферен-
циально-сканирующей калориметрии (ДСК),
поэтому термический анализ процесса кри-

сталлизации исследуемых сплавов выполнен
на дифференциальном сканирующем кало-
риметре Netzsch DSC404 F3 Pegasus. Образ-
цы перед испытанием в течение 24 ч вы-
держивали при комнатной температуре. Ана-
лизируемый образец и платиновый эталон
помещали с термопарами (Pt-Rh) в тигель-
ки из платины и устанавливали в нагрева-
тельную камеру установки. Испытания про-
водили в инертной среде аргона, при этом
создавались одинаковые условия нагрева и
охлаждения эталона и образца.

При анализе образцов исследуемых спла-
вов на дифференциальном сканирующем
калориметре Netzsch DSC404 F3 Pegasus с
помощью программного обеспечения
NETZSCH Proteus® Software для каждого
образца получен массив данных, который
использовался для построения функции вы-
деления твердой фазы fs(t) в интервале тем-
ператур кристаллизации.

Процесс кристаллизации характеризует-
ся как температурными параметрами, так и
тепловым эффектом, при этом тепловой эф-
фект пропорционален площади пика фазо-
вого перехода на термоаналитической кри-
вой. Для определения термического пика,
вычисления его площади и соответствующей
ему теплоты превращения разработана про-
грамма в среде программирования Delphi.
Для расчета площади пика (по данным, по-
лученным с помощью ДСК Netzsch DSC404
F3 Pegasus) в программе необходимо задать
границы температур термического пика.
После этого проводится расчет отношения

Таблица 1

Химический состав исследуемых силуминов
до (немодиф.) и после обработки расплава модифицирующим элементом

%,Э
%,ватсосйывозаБ %,исемирП

lA iS eF uC nM gM nZ iT P ).читкаф(ЭЗР

.фидомеН .нсО 00,71 092,0 100,0 3300,0 7000,0 3800,0 1800,0 200,0< —

P10,0 » 40,71 713,0 605,0 6300,0 8000,0 9800,0 520,0 8700,0 —

Y2,0 » 31,71 642,0 100,0 5300,0 2100,0 7900,0 320,0 200,0< 12,0

dN53,0 » 91,71 505,0 600,0 7500,0 5000,0 210,0 810,0 200,0< 33,0

rE5,0 » 60,71 392,0 200,0 2500,0 0100,0 510,0 650,0 200,0< 35,0

bY5,0 » 71,71 132,0 100,0 4300,0 3100,0 510,0 6300,0 200,0< 15,0

mS6,0 » 70,71 612,0 500,0 6200,0 4100,0 8600,0 820,0 200,0< 85,0

aL4,0 » 80,71 932,0 100,0 8200,0 7000,0 5800,0 5300,0 200,0< 44,0
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площади в исследуемом интервале темпера-
тур ti к площади, описанной дифференциаль-
ной кривой, при полной кристаллизации об-
разца, т.е. до достижения температуры со-
лидуса. В программе предусмотрен экспорт
полученных данных и графиков в таблич-
ный процессор Excel.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. В результате исследований определе-
ны температуры ликвидуса и солидуса, а так-
же получены зависимости выделения твер-
дой фазы в интервале температур кристал-
лизации. Температурные параметры крис-
таллизации сплава, зафиксированные на тер-
мограммах ДСК, приведены в табл. 2.

Анализ термограмм (фиг. 2, а) показал,
что обработка сплава фосфором оказывает
влияние на параметры кристаллизации спла-
ва Al-17%Si. Температура ликвидуса (тем-

Таблица 2

Температурные параметры, C, процесса
кристаллизации исследуемых силуминов базового
состава Al-17%Si до (немодиф.) и после обработки

расплава модифицирующими элементами

Э t qil
* t los t рк t твэ.рк.чан

.фидомеН 8,576 7,555 1,021 3,775

P 4,007 9,455 5,541 0,775

Y 3,366 3,655 0,701 2,675

bY 9,736 0,455 9,38 5,475

mS 5,736 7,455 8,28 6,775

rE 6,566 8,455 8,011 6,875

dN 0,946 3,655 7,29 5,675

aL 5,826 0,555 5,37 0,675

*Температура начала кристаллизации первичного
кремния.

Фиг. 2. Термограммы а—е исследуемого сплава Al-17%Si: 1 — исходный (немодиф.); 2—8 — модифи-
цированный рядом элементов  (соответственно: 2 — P; 3 — Y; 4 — Yb; 5 — Sm; 6 — Er; 7 — La; 8 — Nd)
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пература начала кристаллизации первично-
го кремния) значительно повышается (на
24,5 C), а температура солидуса незначитель-
но понижается (на 0,8 C) относительно ана-
логичных показателей для исходного спла-
ва. В результате интервал кристаллизации
исследуемого сплава с фосфором расширя-
ется на 25,4 C относительно исходного спла-
ва. Температура начала кристаллизации эв-
тектики (+Si) модифицированного фосфо-
ром силумина остается близкой к темпера-
туре кристаллизации эвтектики (+Si) исход-
ного сплава и составляет 577,0 C.

Повышение температуры ликвидуса, оче-
видно, связано с выделением соединения AlP.
Температура его образования выше темпера-
туры ликвидуса исследуемого сплава соглас-
но фазовым диаграммам Al-P [25] и Al-Si-P
[26]. Температура начала кристаллизации
эвтектики (+Si) остается на уровне исход-
ного сплава.

По данным ранее проведенных исследо-
ваний [27, 28] модифицирование фосфором
значительно расширяет диапазон температур
зарождения кристаллов первичного кремния,
уменьшая минимальное переохлаждение при
зарождении и увеличивая максимальную
температуру зарождения, что подтверждает-
ся результатами измерения ДСК.

В немодифицированном сплаве отсутству-
ют эффективные подложки (центры) для за-
рождения кристаллов первичного кремния
в расплаве. Рост первичных кристаллов
кремния в основном происходит на класте-
рах кремния Siк и на включениях других
примесей [8, 28—30]. В то же время в сплаве,
модифицированном фосфором, образуется и
существует в расплаве выше температуры
ликвидуса большое количество частиц AlP.
Они могут служить эффективными подлож-
ками для зарождения кристаллов первичного
кремния в расплаве. Таким образом, для за-
рождения первичного кристаллов кремния
требуется меньшее переохлаждение.

Анализ термограмм на фиг. 2, б—е пока-
зал, что обработка сплава исследуемыми РЗЭ
оказывает влияние на параметры кристал-
лизации сплава Al-17%Si. Модифицирование
сплава Al-17%Si исследуемыми РЗЭ приво-
дит к понижению температуры ликвидуса, но
каждый исследуемый элемент влияет на тем-
пературу начала кристаллизации первично-
го кремния по-разному. Наиболее значитель-
ное понижение температуры ликвидуса от-

носительно исходного сплава наблюдается у
сплавов, модифицированных La, Sm, Yb и Nd:
соответственно на 47,3 C (фиг. 2, д); 38,3 C
(фиг. 2, в); 37,9 C (фиг. 2, б) и 26,8 C (фиг.
2, е). В меньшей степени понижение темпе-
ратуры ликвидуса наблюдается у сплавов,
модифицированных Y и Er: соответственно
на 12,5 C (фиг. 2, а) и 10,2 C (фиг. 2, г). В
то же время модифицирование сплава Al-
17%Si исследуемыми РЗЭ незначительно
влияет на температуру солидуса. Наиболь-
шее понижение температуры солидуса отно-
сительно исходного сплава наблюдается у
сплавов, модифицированных Yb, Sm и Er: на
1,7 C (фиг. 2, б); 1,0 C (фиг. 2, в) и 0,9 C
(фиг. 2, г). В итоге интервал кристаллизации
всех исследуемых сплавов с РЗЭ уменьша-
ется относительно исходного сплава (см.
табл. 2).

Модифицирование Yb, La и Y способству-
ет понижению температуры начала кристал-
лизации эвтектики (+Si) соответственно на
2,8 C (фиг. 2, б); 1,3C (фиг. 2, д) и 1,1 C
(фиг. 2, а) относительно исходного сплава, что
приводит к переохлаждению расплава и спо-
собствует модифицированию эвтектики. В то
же время Er повышает на 1,3 C температу-
ру начала кристаллизации эвтектики (+Si).
А при модифицировании Sm и Nd темпера-
тура начала кристаллизации эвтектики
(+Si) остается близкой к температуре кри-
сталлизации эвтектики исходного сплава.

При введении исследуемых РЗЭ пониже-
ние температуры ликвидуса (температура
начала кристаллизации первичного крем-
ния), очевидно, связано с выделением интер-
металлидов. Согласно фазовым диаграммам
Al-Y, Al-Yb, Al-Er, Al-Nd, Al-Sm, Al-La [24, 31]
и кристаллографическим параметрам иссле-
дуемых интерметаллидов [32] температуры
их образования ниже температуры ликвиду-
са исследуемого сплава.

Исследуемые РЗЭ способствуют снижению
диапазона температур зарождения кристал-
лов первичного кремния, увеличивая пере-
охлаждение при зарождении и понижая тем-
пературу зарождения первичного кремния.

В предыдущих исследованиях авторы [22]
предположили, что механизм TPRE роста пер-
вичного кремния в заэвтектическом силуми-
не эффективно подавляется добавлением РЗЭ,
а изменение энергии межфазного взаимодей-
ствия на границе раздела твердой и жидкой
фаз, а также поверхностной энергии твердо-
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го кремния является причиной модифициру-
ющего эффекта РЗЭ в исследуемом сплаве.

Были построены графики зависимости
выделения твердой фазы от температуры в
процессе кристаллизации, рассчитанные на
основании данных ДСК для исследуемых
сплавов (исходного сплава Al-17%Si и спла-

вов с P, Y, Yb, La, Nd, Sm, Er), которые приве-
дены на фиг. 3.

Анализ полученных графиков показал,
что характер выделения твердой фазы в ин-
тервале кристаллизации различен. Как вид-
но на фиг. 3, а, модифицирование фосфором
на этапе зарождения и роста кристаллов пер-

Фиг. 3. Функции а—е выделения твердой фазы fs(t) в интервале температур кристаллизации исследу-
емого сплава Al-17%Si: 1 — исходный; 2—8 — модифицированный рядом элементов ( соответственно: 2 —
P; 3 — Y; 4 — Yb; 5 — Sm; 6 — Er; 7 — La; 8 — Nd); I — этап зарождения и роста кристаллов первичного
кремния и псевдопервичных кристаллов -Al; II — этап кристаллизации эвтектики
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вичного кремния и псевдопервичных крис-
таллов -Al приводит к значительному сме-
щению процесса выделения твердой фазы в
область более высоких температур относи-
тельно исходного сплава. В исследуемом
сплаве доля твердой фазы, образующейся на
этапе кристаллизации эвтектики, остается в
диапазоне температур исходного сплава.

На основании проведенных исследований
можно сделать вывод, что фосфор оказывает
воздействие в процессе кристаллизации за-
эвтектического силумина на образование
первичного кремния и псевдопервичных кри-
сталлов -Al. Образующиеся при кристалли-
зации частицы AlP могут служить дополни-
тельными центрами кристаллизации первич-
ного кремния.

Модифицирование РЗЭ (Y, Yb, La, Nd, Sm,
Er) на этапе зарождения и роста кристаллов
первичного кремния и псевдопервичных кри-
сталлов -Al смещает процесс выделения
твердой фазы в область более низких темпе-
ратур относительно исходного сплава (см.
фиг. 3). Наиболее явное изменение характе-
ра выделения твердой фазы на этапе зарож-
дения и роста кристаллов первичного крем-
ния и псевдопервичных кристаллов -Al в
интервале кристаллизации наблюдается у
исследуемых сплавов, модифицированных Yb,
La, Sm и Nd (фиг. 3, б, в, д, е), а у исследуемых
сплавов, модифицированных Y и Er (фиг. 3,
а, г), изменение характера выделения твер-
дой фазы на этом же этапе незначительно.

В то же время у исследуемого сплава, мо-
дифицированного Yb, La или Y, доля твер-
дой фазы, образующейся на этапе кристал-
лизации эвтектики, немного смещается в об-
ласть более низких температур относитель-
но исходного сплава. По сравнению с исход-
ным сплавом при модифицировании неоди-
мом и самарием характер выделения твер-
дой фазы существенно не меняется.

Анализ графиков на фиг. 3, г показал, что
при введении эрбия характер выделения
твердой фазы в интервале кристаллизации
иной, чем у исследуемых сплавов, модифи-
цированных другими РЗЭ. Меняется харак-
тер выделения твердой фазы на этапе зарож-
дения и роста кристаллов первичного крем-
ния и псевдопервичных кристаллов -Al;
интенсивность образования твердой фазы
возрастает. В дальнейшем выделение твер-
дой фазы на этапе кристаллизации эвтекти-
ки незначительно смещается в область бо-

лее высоких температур по сравнению с ис-
ходным сплавом.

Проведенные исследования показали, что
воздействие на процесс кристаллизации за-
эвтектического силумина всех указанных
РЗЭ двойное: в первую очередь они влияют
на кристаллизацию первичного кремния и
псевдопервичных кристаллов -Al, а во вто-
рую очередь — на кристаллизацию эвтекти-
ки (+Si). При этом характер выделения
твердой фазы в интервале кристаллизации
сплавов, модифицированных исследуемыми
РЗЭ, различен. Наибольшее влияние на при-
рост доли твердой фазы в процессе зарожде-
ния и роста кристаллов первичного кремния
и псевдопервичных кристаллов -Al оказы-
вают Yb, La и Sm, а влияние Y и Er выраже-
но слабее. При кристаллизации возрастает
переохлаждение при зарождении первичных
кристаллов кремния и эффективно подавля-
ется адсорбционный механизм TPRE роста
кристаллов первичного кремния в заэвтек-
тическом силумине при модифицировании
РЗЭ. Такие РЗЭ, как Yb, La, Y и Er, оказывают
воздействие на процесс кристаллизации эв-
тектики (+Si). Они модифицируют эвтекти-
ческий кремний путем образования двойни-
ков в процессе роста его кристаллов по ме-
ханизму IIT и TPRE [4, 10]. Наиболее выра-
женное влияние на характер выделения твер-
дой фазы на этапе кристаллизации эвтекти-
ки у иттербия, а наименее выраженное у са-
мария и неодима.

Экспериментальные результаты терми-
ческого анализа исследуемых сплавов согла-
суются с полученными зависимостями выде-
ления твердой фазы от температуры в про-
цессе кристаллизации.

Приведенные графики зависимости выде-
ления твердой фазы от температуры в про-
цессе кристаллизации и температуры фазо-
вых превращений учитывают эффект моди-
фицирования при кристаллизации исследу-
емых сплавов. Использование полученных
результатов позволит значительно повысить
точность компьютерного моделирования для
исследуемых силуминов при их модифици-
ровании РЗЭ [4, 33].

Выводы. 1. Все исследованные элементы
в разной степени оказывают влияние на про-
цесс кристаллизации исследуемого сплава Al-
17%Si. Модифицирующая обработка иссле-
дуемыми РЗЭ (Y, Yb, Sm, Er, La, Nd) приводит
к значительному понижению температуры
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ликвидуса. Также модифицирование некото-
рыми РЗЭ (Yb, La и Y) способствует пони-
жению температуры кристаллизации эвтек-
тики (+Si) и в результате происходит пере-
охлаждение, которое способствует модифици-
рованию.

2. Модифицирующая обработка фосфо-
ром значительно повышает температуры
ликвидуса, что приводит к уменьшению пе-
реохлаждения и повышению максимальной
температуры зарождения кристаллов первич-
ного кремния. В то же время фосфор не ока-
зывает влияния на кристаллизацию эвтек-
тики (+Si).

3. Исследуемые РЗЭ оказывают двойное
воздействие на процесс кристаллизации за-
эвтектического силумина: в первую очередь
влияют на первичный кремний и псевдопер-
вичные кристаллы -Al, а во вторую очередь
— на эвтектику (+Si). Однако характер
выделения твердой фазы в интервале тем-
ператур кристаллизации у сплавов, модифи-
цированных исследуемыми РЗЭ, разный.

4. Отмечено действие нескольких моди-
фицирующих механизмов, как по отдельно-
сти, так и совместных. Наблюдаемое переох-
лаждение и модифицирующее действие РЗЭ
могут быть связаны как с зародышевым вли-
янием образующихся в расплаве частиц (до-
полнительных кластеров кремния Siк), так и
с адсорбцией модификатора на гранях рас-
тущего кристалл и соответственно с ограни-
чением роста кристаллов. Существуют и дру-
гие факторы (например, скорость охлаждения),
которые имеют решающее значение для мо-
дифицирования кремния. Поэтому следует
отметить, что модифицирующий механизм
при введении РЗЭ пока не до конца опреде-
лен и требует дальнейшего исследования.
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В отечественном авиационном материа-
ловедении дюралюмины (сплавы системы Al-
Cu-Mg), как известно, — основные конструк-
ционные металлические материалы. Конст-
рукционные жаропрочные дюралюмины на-
ходят широкое применение в самолетостро-
ении при изготовлении деталей авиационных
изделий, предназначенных к эксплуатации в
условиях повышенных температур и нагру-
зок [1—5]. Сплавы этой группы могут под-
вергаться разным видам термической обра-
ботки, отличаются благоприятным сочетани-
ем высоких прочностных и пластических
характеристик (для некоторых сплавов в
широком диапазоне температур от –70 до
350—400 C), хорошим уровнем усталостных
свойств, технологичностью. Некоторые дюра-
люмины пригодны для получения качествен-
ных сварных соединений. Различие этих тер-
мически упрочняемых сплавов определяет-
ся составом, кристаллической структурой и
свойствами дисперсных частиц интерметал-
лидов, выделяющихся из пересыщенного

твердого раствора и определяющих эффект
упрочнения. Главное свойство этих интерме-
таллических соединений — очень высокая
по сравнению с матрицей твердость.

Однако, как отмечается в работах отече-
ственных и зарубежных исследователей, ос-
новной недостаток большинства сплавов этой
группы — невысокий уровень коррозионной
стойкости [6—9]. Для более успешного при-
менения дюралюминов необходимы дополни-
тельные исследования в области воздействия
коррозионной среды на стойкость сплавов
этой группы, направленные на изыскание
возможности повышения их коррозионной
стойкости.

В НИЦ «Курчатовский институт» —
ВИАМ разработан и запатентован конструк-
ционный жаропрочный деформируемый
сплав системы Al-Cu-Mg. По формальным
признакам в соответствии с действующими
нормативами и стандартами этот сплав мо-
жет быть отнесен к группе дюралюминов.
Следует отметить, что благодаря особеннос-
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тям легирования он обладает комплексом
повышенных статических и динамических
характеристик, что отличает его от извест-
ных серийных дюралюминов. Разработка
композиции этого сплава основана на опти-
мизации состава путем расчета и подбора
эквиатомного содержания меди и магния
[10—14]. Исходя из производственной необ-
ходимости, отработана технология изготовле-
ния плит сплава системы Al-Cu-Mg, получе-
на партия указанных полуфабрикатов. Для
успешного их использования важно изучить
влияние коррозионной среды, а также воз-
действия эксплуатационного нагрева на
структуру и свойства данного сплава. Изве-
стно, что к указанной системе легирования
принадлежит широко применяемый жаро-
прочный конструкционный сплав АК4-1 и
его модификации (сплавы АК4-1ч, АК4-2ч и
др.) [15—17], которые можно рассматривать
в качестве сплавов-аналогов. В нашей рабо-
те сравнение основных характеристик про-
ведено для исследуемого сплава и сплава
АК4-1.

В статье приведены результаты исследо-
вания структурных и фазовых изменений в
образцах плит сплава системы Al-Cu-Mg под
воздействием коррозионной среды после эк-
сплуатационного нагрева.

Работа выполнена в рамках реализации
комплексного научного направления 10.10:
Энергоэффективные, ресурсосберегающие и
аддитивные технологии изготовления дефор-
мированных полуфабрикатов и фасонных
отливок из магниевых и алюминиевых спла-
вов («Стратегические направления развития
материалов и технологий их переработки на
период до 2030 года») [18, 19].

Материал и методика проведения иссле-
дований. Объектом исследования послужи-
ли плиты из сплава системы Al-Cu-Mg (па-
тент РФ № 2299256) толщиной 40 и 60 мм.
Полученные после горячей прокатки плиты
были подвергнуты термической обработке —
закалке и искусственному старению (состо-
яние Т1). Особенности тонкой структуры
изучены на образцах из плит сплава. При
этом использованы современные методы ис-
следования с применением просвечивающе-
го электронного микроскопа (ПЭМ) Tecnai G2
F20 S-TWIN с приставкой для рентгеноспек-
трального микроанализа X-Max80Т. Образ-
цами служили фольги, приготовленные на
установке Tenupol-5 фирмы STRUERS ме-

тодом электролитической струйной полиров-
ки в охлажденном кислотно-спиртовом
электролите. Для части образцов исследова-
ние проведено на растровом электронном
микроскопе (РЭМ) Zeiss Evo Ma10 в режиме
обратноотраженных электронов, когда кон-
траст изображения формируется отраженны-
ми электронами за счет разности средних
атомных масс компонентов сплава в иссле-
дуемых областях и определяется средним
атомным номером фазы (композиционный
контраст). Чем выше средний атомный но-
мер исследуемой области (фазы), тем свет-
лее данный участок выглядит на фотогра-
фии.

Механические свойства образцов сплава
при одноосном растяжении и сжатии опре-
делены в соответствии с ГОСТ 1497 и ГОСТ
25.503 соответственно на испытательных
машинах Zwick/Roell Z100 и Zwick/Roell
Z250. Режим эксплуатационного нагрева:
200 C, выдержка 100 ч.

Коррозионная стойкость определена в со-
ответствии с ГОСТ 9.913 (ОК — общая кор-
розионная стойкость), ГОСТ 9.021 (МКК —
межкристаллитная коррозия), ГОСТ 9.904
(РСК — расслаивающая коррозия).

Для испытаний по определению ОК ис-
пользовали образцы сплава из долевого на-
правления плит в состоянии Т1. В соответ-
ствии с ГОСТ 9.913 применен метод пол-
ного погружения образцов в раствор 3%
NaCl + 0,1% H2O2, длительность выдерж-
ки в растворе 90 сут.

Испытания образцов на МКК проводили
по ГОСТ 9.021 с погружением образцов в
раствор №2 (при температуре 305 C), дли-
тельность выдержки в растворе 6 ч.

Испытания образцов на склонность к РСК
по ГОСТ 9.904 осуществляли в рабочих ем-
костях при полном погружении образцов в
раствор №2, длительность выдержки в ра-
створе 2 сут.

При оценке коррозионных свойств ис-
пользовались: аналитические лабораторные
электронные весы DV215CD; микроскоп ме-
таллографический OLYMPUS GX-51; шкаф
сушильный/воздушный стерилизатор типа
FD115; штангенциркуль типа ШЦ-II-150-
0,05; установка для испытаний материалов
на коррозионное растрескивание.

Работа выполнена с использованием обо-
рудования ЦКП «Климатические испытания»
НИЦ «Курчатовский институт» — ВИАМ.
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Результаты исследований и их обсуж-
дение. Проведены испытания основных экс-
плуатационных характеристик плит из спла-
ва системы Al-Cu-Mg. Результаты представ-
лены в табл. 1 в сравнении с данными для
аналогичных полуфабрикатов из сплава
АК4-1. Анализ приведенных данных под-
тверждает преимущества исследуемого спла-
ва системы Al-Cu-Mg. Особенно значитель-
но превосходство изучаемого сплава в усло-
виях испытаний при повышенных темпера-
турах. Так, предел ползучести при 150 C на
базе 100 ч (1

0
5
,2

0
/100) плит из сплава системы

Al-Cu-Mg толщиной 40 и 60 мм соответ-
ственно на 19 и 23% выше значений анало-
гичной характеристики для сплава АК4-1.

Квоты превосходства по величине временно-
го сопротивления в как при комнатной, так
и при повышенной (до 175 C) температурах
также выше (на 9—12%). Ударная вязкость
KCU сплава системы Al-Cu-Mg почти в 2
раза больше, чем у сплава АК4-1. Сравне-
ние проведено на одном виде полуфабрика-
тов сплавов при прочих равных условиях.

Подробно изучены свойства плит сплава
системы Al-Cu-Mg после воздействия эксп-
луатационного нагрева на образцах (продоль-
ные и поперечные) при растяжении в усло-
виях комнатной температуры (табл. 2). Ус-
тановлено, что режим эксплуатационного
нагрева не снижает уровень основных изу-
ченных характеристик сплава. Особо следу-

Таблица 1

Сравнительные данные по механическим свойствам алюминиевых сплавов в закаленном и искусственно
состаренном состоянии (режим Т1)

валпС
анищлоТ
мм,ытилп

,аПМ,еинелвиторпосеоннемерВ
571—02харутарепметирп C

ирпитсечузлопледерП
051  ч001езабанC

 051
001/ аПМ,

яанрадУ
ьтсокзяв UCK ,
м/жДк 2

в в 051 в 571

ыметсисвалпС
gM-uC-lA *1

04
564—064

564
514—514

514
593—093

093
092

581—071
281

06
074—064

564
524—514

024
004—593

004
003

012—561
181

КА 1-4
еыньламиним(

)яинечанз *2
06—04 224 283 353 542 09

1*Для экспериментального сплава в числителе — минимальное и максимальное значения характеристи-
ки, в знаменателе — среднее по результатам испытаний пяти образцов, вырезанных из плит в продольном их
направлении.

2*Авиационные материалы: справочник / под общ. ред. акад. РАН, проф. Е.Н. Каблова. — М.: Изд. ФГУП
«ВИАМ». 2008. Т.4: Алюминиевые и бериллиевые сплавы. Ч.1 Деформируемые алюминиевые сплавы. Кн.1.

Таблица 2

Данные по механическим свойствам1* плит из сплава системы Al-Cu-Mg
после воздействия эксплуатационного нагрева2*

при испытаниях образцов растяжением при 20 C

анищлоТ
мм,ытилп

еинелварпаН
ацзарбоикзерыв *3

в  2,0 5 %,
аПМ

04 Д
544—044

544
583—083

083
9,8—9,6

4,8

П
044—534

044
083—573

083
0,7—4,4

2,6

06 Д
044—034

534
573—563

073
2,9—1,8

8,8

П
044—034

534
573—073

073
2,8—6,6

6,7

1*См. сноску 1* в табл. 1.
2*Режим эксплуатационного нагрева: t  200 C; длительность выдер-

жки при этой температуре   100 ч.
3*Д, П — вырезка из плиты соответственно в продольном и попереч-

ном ее направлениях.

0,2
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ет отметить факт практического отсутствия
анизотропии по таким характеристикам при
испытании на растяжение, как временное
сопротивление в и условный предел теку-
чести 0,2 сплава после его эксплуатацион-
ного нагрева. Уровень пластичности доста-
точно высок как в поперечном, так и в про-
дольном направлениях плит, однако для от-
носительного удлинения 5 анизотропия вы-
явлена.

Результаты исследования на РЭМ микро-
структуры плит сплава системы Al-Cu-Mg в
состоянии Т1 в продольном и поперечном на-
правлениях подтверждают наличие выделений
частиц эвтектической фазы и интерметалли-

ческих включений и их достаточно равномер-
ное распределение в структуре (фиг. 1, а, б).

Установлено, что морфология частиц эв-
тектической фазы по границам зерен и дис-
персных частиц в объеме зерен для плит тол-
щиной 40 и 60 мм практически идентична
(фиг. 1, в—е, фиг. 2, а—г).

Исследования тонкой структуры плит
сплава в состоянии Т1 с помощью ПЭМ под-
тверждают, что наряду с зеренным строени-
ем формируется и субзеренная структура, что
является отличительной особенностью дан-
ного сплава и было впервые выявлено в ра-
боте [20]. Размеры субзерен составляют в
среднем от 500 нм до 2 мкм (фиг. 3, а, б).

Фиг. 1. Микроструктура (РЭМ) образцов сплава системы Al-Cu-Mg из плиты (состояние Т1) толщиной
40 мм, вырезанных в продольном (а, в, д) и поперечном (б, г, е) направлениях: а, б — общий вид; в, г —
частицы эвтектической фазы по границам зерен; д, е — дисперсные частицы в объеме зерен
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Фиг. 2. Микроструктура (РЭМ) образцов сплава системы Al-Cu-Mg из плиты (состояние Т1) толщиной
60 мм, вырезанных в продольном (а, в) и поперечном (б, г) направлениях: а, б — частицы эвтектической
фазы по границам зерен; в, г — дисперсные частицы в объеме зерен

Фиг. 3. Микроструктура
(ПЭМ) образца (продольное на-
правление, состояние Т1) плиты
толщиной 40 мм: а, б — зерен-
ная структура и выделения фаз
в объеме зерна; в — дислокаци-
онная структура

а) б)

в) г)
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Дислокационная структура сплава край-
не сложна и характеризуется наличием дис-
локационных петель и геликоидальных дис-
локаций (фиг. 3, в). Такой характер дисло-
кационной структуры, как правило, тормозит
миграцию вакансий, снижает скорость пере-
мещения атомов, что является решающим
фактором повышения жаропрочных свойств
сплава.

Данные рентгеноспектрального микроана-
лиза по распределению легирующих компо-
нентов в структурных элементах образцов по-
лучены на ПЭМ при высоких разрешениях в
1 и 100 нм (фиг. 4, а, б). Доказано, что в объе-
ме и на границах субзерен и зерен исследо-

ванных образцов формируются частицы уп-
рочняющей фазы, содержащей значительное
количество одних (Cu, Mg) и в малых долях
других (Mn и Ti) элементов. При этом час-
тицы упрочняющей фазы сопоставимы по раз-
мерам в структуре всех исследованных об-
разцов: ширина частиц 100—200 нм, длина ва-
рьируется от 500 нм до 2 мкм. В объеме зе-
рен и реже на границах наблюдаются более
крупные частицы, в составе которых марганец
и медь. Преимущественно на субграницах на-
блюдается дисперсная фаза, содержащая медь,
магний и титан (см. фиг. 3, а, б; фиг. 4, а, б).

В предыдущих исследованиях [16, 20, 21]
установлено, что это частицы S-фазы, фор-

Фиг. 4. Результаты исследования (ПЭМ) образца (продольное направление) из плиты толщиной 40 мм:
а, б — распределение легирующих компонентов в структурных элементах образца

а)

б)
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мирующейся в структуре сплавов группы
дюралюминов в процессе искусственного ста-
рения из стабильной S-фазы (Al2CuMg). Ча-
стицы S-фазы отличаются более высокой
микротвердостью и термостабильностью
(вплоть до 350—400 C) по сравнению с дру-
гими упрочняющими фазами (Al2Cu, Mg2Si,
AlMgZn и др.), которые, как правило, присут-
ствуют в фазовом составе дюралюминов [16,
13]. Очевидно, что наличие подобной термо-
стабильной фазы, ее благоприятная морфо-
логия также должны способствовать прояв-
лению жаропрочных свойств у изучаемого
сплава системы Al-Cu-Mg.

Особое внимание в настоящей работе уде-
лено испытаниям коррозионной стойкости
образцов из плит сплава системы Al-Cu-Mg.
Все исследования проведены на образцах без
защитных покрытий, результаты приведены
в табл. 3 и 4.

Величина потери массы образцов для
плит обеих толщин при испытании на об-
щую коррозионную стойкость (ОК) состав-
ляет в среднем 5,5—6,1 г/(м2сут). После
воздействия агрессивной среды в течение

90 сут в процессе испытания на ОК отмечает-
ся снижение уровня основных механических
свойств материала: в на 24—25%; 0,2 на
18—19%; 5 на 67,6—71,3%.

Согласно результатам анализа значения
характеристик коррозии для плит толщиной
40 и 60 мм весьма близки, за исключением
склонности к МКК. Сравнительное изучение
полученных данных позволяет констатиро-
вать, что эксплуатационный нагрев в целом
благоприятно влияет на коррозионные ха-
рактеристики. Так, результаты по МКК в
состоянии после эксплуатационного нагрева
плит толщиной 40 мм улучшаются не ме-
нее чем в 2 раза, а для плит толщиной 60
мм — на ~28%. Наиболее заметно положи-
тельное влияние эксплуатационного нагре-
ва на характеристику РСК, значения кото-
рой снижаются в 2 раза для плит обеих тол-
щин: с 7— 8 до 3—4 баллов (см. табл. 4).

Закономерность снижения балла по РСК
под влиянием длительных температурных
воздействий отмечается и для деформирован-
ных полуфабрикатов других дюралюминов,
в том числе для плит из сплава АК4-1 [20]:

Таблица 4

Склонность к межкристаллитной (МКК)
и расслаивающей (РСК) коррозии плит

сплава системы Al-Cu-Mg

анищлоТ
мм,ытилп

еиняотсоС
ацзарбо

кьтсоннолкС
иизоррок

КМк К,
мкм

КСРк ,
ллаб

04 аверганзеБ 552—402 8—7

аверганелсоП
 002ирп  ч001,C

841—201 4—3

06 аверганзеБ 032—971 8—7

аверганелсоП
 002ирп  ч001,C

951—821 4—3

Примечание. Эксперименты с образцами, вырезан-
ными из плиты в долевом ее направлении.

Таблица 3

Общая коррозионная стойкость1* плит сплава системы Al-Cu-Mg

анищлоТ
мм,ытилп

K КО м(/г, 2  )тус

елсоп,%,втсйовсхиксечинахемеинежинС
еинечетверовтсарвикжредыв  КО  тус 09

 2,0  в  5

04
6,6—9,5

1,6
7,64—8,8

1,91
3,05—5,21

1,52
0,78—0,54

6,76

06
9,5—1,5

5,5
1,44—1,9

3,81
9,44—7,41

5,42
8,78—9,35

3,17

1*См. сноску 1* в табл. 1.

проведение старения плит из этого сплава по
«смягчающим» режимам способствует повы-
шению коррозионной стойкости и снижению
склонности к РСК с 8 до 6—7 баллов.

Известно, что критерием оценки склонно-
сти к РСК, определяемой в баллах, является
изменение внешнего вида поверхности образ-
цов сплава. С использованием РЭМ нами изу-
чена поверхностная структура образцов в ис-
ходном состоянии Т1 (фиг. 5), в состоянии
Т1 + эксплуатационный нагрев при 200 C,
100 ч (фиг. 6), а также образцов в состоянии
Т1 + эксплуатационный нагрев + коррозион-
ные испытания по ГОСТ 9.904 (фиг. 7).

В спектрограммах для разных участков
на поверхности образца сплава в исходном
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Фиг. 6. Структура (РЭМ) и результаты ЭЗМА поверхности образцов из плит сплава системы Al-Cu-Mg
в состоянии Т1 + эксплуатационный нагрев: а, б — внешний вид разных участков поверхности; в, г —
спектрограммы с отмеченных участков поверхности

Фиг. 5. Структура (РЭМ) и результаты электронно-зондового микроанализа (ЭЗМА) поверхности образцов
из плит сплава системы Al-Cu-Mg в исходном состоянии Т1: а — общий вид; б, в — участок поверхности; г —
ЭЗМА участка на б; д — ЭЗМА участка на в

+

+

+ +

Cпектр 1

Cпектр 1

Cпектр 1 Cпектр 2
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состоянии Т1 наряду с пиками основных эле-
ментов сплава и кислорода присутствуют
пики хлора, серы, калия, хрома. Величина
этих пиков указывает на небольшое содер-
жание этих элементов (фиг. 5, г, д).

Поверхностная структура образца в состо-
янии Т1 + эксплуатационный нагрев при
200 C, 100 ч (фиг. 6, а—г) указывает на на-
личие измененного слоя на поверхности, ко-
торый отличается от материала в централь-
ной зоне присутствием кислорода. Некото-
рые микроучастки поверхностного слоя со-
держат хром (см. фиг. 6, г). Окисление ма-
териала идет по границам зерен. По грани-
цам зерен в значительных количествах на-
блюдаются оксиды основных элементов —
алюминия и магния. В спектрограммах кро-
ме пиков основных элементов сплава и кис-
лорода выявлены пики хлора, серы, кремния

и высокие пики хрома (см. фиг. 6, г). Обра-
щает на себя внимание тот факт, что хром
(переходный металл) как малая легирующая
добавка изучаемого сплава в процессе эксп-
луатационного нагрева образует в поверхно-
стных слоях сплава интерметаллиды, нано-
частицы которых располагаются, как прави-
ло, по границам зерен (фиг. 6, б, г).

В образцах сплава в состоянии Т1 + эксп-
луатационный нагрев + коррозионные испы-
тания по ГОСТ 9.904 в спектрограммах для
разных участков поверхности также установ-
лено наличие наряду с основными элемента-
ми сплава и кислородом таких элементов, как
хлор, сера, хром, марганец (фиг. 7, а—д).

Как и в предыдущем случае, в изменен-
ном слое на поверхности образца в отличие
от материала в центральной зоне обнаружен
кислород. Выявлены достаточно высокие

Фиг. 7. Структура (РЭМ) и результаты ЭЗМА поверхности образцов из плит сплава системы Al-Cu-Mg
в состоянии Т1 + эксплуатационный нагрев + коррозионные испытания по ГОСТ 9.904: а — внешний
вид; б, в — внешний вид разных участков на а; г, д — спектрограммы, соответствующие отмеченным уча-
сткам поверхности на б и в

+
Cпектр 1

+
Cпектр 1



42 „Металлы“. № 5. 2023 г.

пики хрома, а также второго переходного
металла — марганца (см. фиг. 7, г, д), допол-
нительно содержащихся в сплаве. Очевидно,
воздействие коррозионной среды в этом слу-
чае способствует дальнейшему формирова-
нию по границам зерен интерметаллидов,
содержащих переходные металлы. При этом
происходят определенные изменения морфо-
логии частиц интерметаллидов. В научно-
технической литературе есть сведения о том,
что присутствие в составе сплава переход-
ных металлов улучшает коррозионную стой-
кость после проведения определенных видов
термической обработки (в частности, «смяг-
чающих отжигов») [20]. Это можно объяс-
нить влиянием частиц интерметаллидов пе-
реходных металлов на определенное измене-
ние формы зерен и характера их границ.
Зерна становятся более вытянутыми в на-
правлении оси главной деформации с изви-
листыми границами, что удлиняет пути кор-
розионного поражения, так как коррозион-
ное поражение распространяется в первую
очередь по границам зерен. Как результат
— стойкость к коррозии повышается. При
воздействии длительных температурных на-
гревов (в данном случае, эксплуатационный
нагрев) интенсивность рассмотренного явле-
ния возрастает [20, 22]. Как следует из ре-
зультатов испытания коррозионных свойств
плит из сплава системы Al-Cu-Mg, склонность
к РСК образцов в состоянии Т1 + эксплуа-
тационный нагрев + коррозионные испыта-
ния по ГОСТ 9.904 снижается от 7—8 до 3—
4 балла. Одновременно значительно умень-
шается склонность сплава к МКК. Для плит
толщиной 40 мм это снижение в среднем
двукратное, а для плит толщиной 60 мм со-
ставляет ~28% (см. табл. 4).

Выводы. Анализ результатов всесторон-
них исследований структуры, фазового соста-
ва, механических и коррозионных свойств об-
разцов из плит сплава системы Al-Cu-Mg в
исходном состоянии Т1 (закалка + искусст-
венное старение), в состоянии Т1 + эксплу-
атационный нагрев при 200 C, 100 ч, а так-
же состояние Т1 + эксплуатационный на-
грев + коррозионные испытания по ГОСТ
9.904 позволяет заключить следующее.

1. В структуре сплава присутствуют рав-
номерно распределенные частицы упрочня-
ющих эвтектической фазы и интерметалли-
ческих включений; их расположение по гра-
ницам и в объеме зерен практически иден-

тично для плит толщиной 40 и 60 мм. Для
сплава характерно образование субзеренной
структуры (размер субзерен 2—5 мкм) и осо-
бой дислокационной структуры, отличающей-
ся наличием дислокационных петель и ге-
ликоидальных дислокаций.

2. В качестве основной упрочняющей
фазы следует рассматривать S-фазу, форми-
рующуюся в структуре сплава в процессе
искусственного старения из стабильной
S-фазы (Al2CuMg). Частицы S-фазы харак-
теризуются более высокой микротвердостью
и термостабильностью; свой вклад вносят и
другие упрочняющие фазы (Al2Cu, Mg2Si,
AlMgZn и др.), выделяющиеся в объеме и по
границам зерен в виде дисперсных частиц
(ширина частиц 100—200 нм, а длина варь-
ируется от 500 нм до 2 мкм).

3. Особенности структурного, фазового и
дислокационного строения сплава системы
Al-Cu-Mg объясняют его преимущество от-
носительно сплава-аналога АК4-1 по ряду
характеристик: предел ползучести при
150 С на базе 100 ч (1

0
5
,2

0
/100) на 19—23%

выше, чем у сплава-аналога АК4-1; значе-
ния временного сопротивления в при ком-
натной и повышенной до 175 С температу-
рах выше на 9—12%, а превышение величи-
ны ударной вязкости KCU составляет почти
в 2 раза.

4. Эксплуатационный нагрев приводит к
определенным структурно-фазовым измене-
ниям, оказывающим благоприятное влияние
на механические свойства плит толщиной 40
и 60 мм: прочностные свойства плит стаби-
лизируются на достаточно высоком уровне,
а их анизотропия практически исчезает.

5. К положительному эффекту эксплуата-
ционного нагрева следует также отнести за-
метное повышение коррозионных характе-
ристик сплава. Результаты по межкристал-
литной коррозии улучшаются для плит тол-
щиной 40 мм не менее чем в 2 раза, а для
плит толщиной 60 мм — на ~28%. Склон-
ность к расслаивающей коррозии снижает-
ся в 2 раза для плит обеих толщин: от 7—8
балла до 3—4 балла. Это связано с измене-
ниями морфологии частиц интерметаллидов,
образованных в том числе переходными ме-
таллами (хром, марганец), которые вызыва-
ют изменение формы зерен и характера их
границ, вследствие чего пути коррозионного
поражения удлиняются и процесс коррозии
замедляется.
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К современным аустенитным сталям
разработчики высокоответственных конст-
рукций предъявляют повышенные требова-
ния по прочности, релаксационной и корро-
зионной стойкости [1, 2]. В нашей работе
объект исследования — аустенитная сталь
08Х18Н10Т с повышенным содержанием
частиц -феррита (см. часть I).

Для аустенитных сталей одним из самых
опасных повреждающих процессов являет-
ся межкристаллитная коррозия (МКК), ко-
торая в нестабилизированных титаном ста-
лях провоцируется выделением частиц кар-
бидов хрома Me23C6, или -фазы, по грани-
цам зерен аустенита [3]. Следует также от-

метить, что частицы карбидов хрома Me23C6,
Fe3C, или -фазы, могут выделяться при вы-
сокотемпературном отжиге аустенитной
фазы, содержащей частицы -феррита [3]. В
работах [4—6] сообщается о возможности
деформационного старения аустенитных ста-
лей, а также деформационно-стимулирован-
ного образования частиц -фазы [3, 7—9], от-
рицательно влияющих на коррозионную
стойкость стали. Наличие частиц -феррита
также снижает коррозионную стойкость аус-
тенитных сталей, особенно стойкость к МКК
[10—12], и неоднозначно влияет на склон-
ность аустенитных сталей к коррозионному
растрескиванию под напряжением [1, 13],
усталостную прочность [3, 14] и сопротивле-
ние ползучести [3, 15].

Традиционный способ повышения проч-
ности аустенитных сталей — это комбина-
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ция интенсивной пластической деформации
(ИПД) при комнатной или пониженной тем-
пературах с последующим отжигом [2, 3,
16—20]. В процессе холодной деформации
крупнозернистой (КЗ) метастабильной аус-
тенитной стали измельчаются зерна аусте-
нита и образуется мартенсит (иногда его со-
держание превышает 50%) [6, 16, 18, 20, 21].
Содержание мартенсита в аустенитной ста-
ли увеличивается при повышении степени
деформации [3, 16] и уменьшается при росте
скорости деформации [20—22]. Следует под-
черкнуть отрицательное влияние мартенси-
та на коррозионную стойкость аустенитной
стали [3, 23—26]. В ходе отжига мартенсит
превращается в аустенит, что позволяет сфор-
мировать мелкозернистую микроструктуру
аустенита с повышенной прочностью в соот-
ветствии с соотношением Холла—Петча [3,
16, 17, 25, 27]. Такая комбинированная обра-
ботка мелкозернистых сталей обеспечивает
получение хорошего сочетания повышенной
прочности и пластичности при комнатной
температуре [3, 16, 18, 22, 25, 28—33].

Методы ИПД — эффективный способ
формирования ультрамелкозернистых (УМЗ)
сталей с повышенной объемной долей мар-
тенсита при комнатной температуре. При
этом интересно отметить, что заметное содер-
жание мартенсита деформации удается по-
лучить при равноканальном угловом прес-
совании (РКУП) [34—38], что достаточно нео-
жиданно, поскольку скорость деформации
при РКУП намного выше, чем в обычной
прокатке [39—41], а увеличение скорости
деформации приводит к уменьшению содер-
жания мартенсита [20—22]. Это, в свою оче-
редь, позволяет при отжиге деформирован-
ных образцов получать стали с предельно
малым размером зерна аустенита [38, 42, 43].
Таким образом, ИПД можно рассматривать
в качестве эффективного метода получения
сверхпрочных аустенитных сталей с предель-
но малым размером зерна. В ряде случаев
методом ИПД в получаемых УМЗ аустенит-
ных сталях достигается одновременное со-
четание повышенной прочности и пластич-
ности [42—44].

Коррозионная стойкость наноструктур-
ных и УМЗ аустенитных сталей активно ис-
следуется [23—26, 45—47], однако следует
отметить наличие в настоящее время мно-
жества противоречивых данных о коррози-
онной стойкости УМЗ сталей. Некоторые

авторы утверждают, что формирование УМЗ
структуры не влияет на коррозионную стой-
кость аустенитной стали [48] или ее влия-
ние не имеет однозначного характера [47, 49].
Имеются также данные о том, что ИПД при-
водит к снижению коррозионной стойкости
стали [50, 51]. В ряде работ говорится о бо-
лее высокой коррозионной стойкости УМЗ
сталей по сравнению с аналогичным КЗ со-
стоянием [24, 25, 45, 47, 52—58]. В работах
[59, 60] показано, что за счет ИПД можно
повысить коррозионную стойкость аустенит-
ной стали 321 (аналог стали Х18Н10Т), не-
смотря на образование мартенсита. Это очень
интересный результат, поскольку, как уже
отмечалось выше, обычно предполагается, что
мартенсит снижает коррозионную стойкость
аустенитной стали. Отмечено, что ИПД мо-
жет влиять на коррозионную стойкость УМЗ
сталей в результате изменения: параметров
неметаллических включений [46]; концент-
рации хрома на границах зерен аустенита
[53] или в поверхностном слое образца аус-
тенитной стали [60]. В работах [34—36] со-
общается о возможности образования частиц
-фазы при отжиге УМЗ стали 08Х18Н10Т.
Аналогичный результат получен в нашей
работе (см. часть I). Выделение частиц -
фазы может оказывать отрицательное влия-
ние на коррозионную стойкость УМЗ аусте-
нитных сталей.

Как уже отмечалось в части I, высокая
релаксационная стойкость стали имеет осо-
бую важность при разработке машинострои-
тельного крепежа, так как при этом обеспе-
чивается необходимый уровень прижимно-
го усилия в течение длительного времени
эксплуатации. Повышение релаксационной
стойкости материалов, имеющих высокую
прочность, позволит повысить прижимное
усилие крепежа и сохранить его в течение
заметно большего времени эксплуатации.

Проблеме исследования механизмов ре-
лаксационной стойкости КЗ материалов по-
священо множество экспериментальных ра-
бот и классических монографий (см., напри-
мер, [61—63]). Основной механизм релакса-
ции напряжений в КЗ материалах обуслов-
лен скольжением дислокаций и ползучестью
[61—63]. При уменьшении среднего разме-
ра зерна существенную роль в процессе ре-
лаксации напряжений при повышенных тем-
пературах начинают играть процессы на гра-
ницах зерен, в том числе зернограничное
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проскальзывание [64]. Для КЗ материалов
обычно предполагается, что чем выше уро-
вень внутренних напряжений, тем меньше
глубина релаксации (величина снижения
напряжения за заданный интервал времени),
поэтому традиционным способом повыше-
ния их релаксационной стойкости является
деформационное упрочнение [61, 65]. С этой
точки зрения УМЗ сталь — перспективный
материал для высокопрочного релаксацион-
но-стойкого крепежа.

Влияние размера зерна на релаксацию
напряжений изучено для некоторых КЗ ма-
териалов [66—69], механизмы релаксации
напряжений в УМЗ металлах в настоящее
время исследованы мало. Отметим работы [68,
70—74], в которых показано, что ИПД может
приводить к снижению релаксационной стой-
кости металлов, а также наблюдается более
быстрое и значительное снижение напряже-
ния в них с течением времени. Это связано с
тем, что при релаксационных испытаниях
УМЗ материалов одновременно с аккомода-
ционным перераспределением решеточных
дислокаций [71, 72] может реализовываться
зернограничное проскальзывание [68, 70, 73,
74] или имеет место взаимодействие дисло-
каций с границами зерен [68, 71]. Таким об-
разом, можно сделать вывод, что механизмы

релаксации напряжений в УМЗ и КЗ мате-
риалах различаются, причем механизмы ре-
лаксации напряжений в УМЗ металлах оста-
ются плохо изученными.

Цель настоящей работы — изучение вли-
яния ИПД и отжига на релаксационную
стойкость и стойкость к МКК аустенитной
стали 08Х18Н10Т.

Материалы и методики исследования.
Объектом изучения была метастабильная
аустенитная сталь 08Х18Н10Т. Формирова-
ние УМЗ структуры в стали проводилось
методом РКУП при температурах 150 и
450 C; число циклов N прессования изменя-
ли от одного до четырех. Детально режимы
обработки образцов описаны в части I.

Релаксационные испытания проводили по
методике, указанной в работе [75]. Исполь-
зовали прямоугольные образцы сечением
33 и высотой 6 мм (фиг. 1, а). Нагружение
осуществлялось со скоростью 0,13%/с в те-
чение 0,3 с, после чего образец находился при
постоянном напряжении i в течение задан-
ной длительности релаксации (r  60 с). В
процессе релаксации фиксировалась зависи-
мость изменения напряжения от длительно-
сти испытания i(), после чего осуществ-
лялся следующий шаг нагружения (фиг.
1, б). В результате эксперимента фиксиро-

Фиг. 1. К методике релаксационных испытаний: а — общий вид образцов; б — схема нагружения при
релаксационных испытаниях; в — общий вид кривой релаксации

а)

б) в)
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валась зависимость глубины релаксации от
величины приложенной нагрузки i(i) (фиг.
1, в). Полученная зависимость использовалась
для определения величин предела макроуп-
ругости 0 и физического предела текучести
т. Общие требования к проведению релак-
сационных испытаний образцов на сжатие
(осадку) установлены в ГОСТ Р 57173—2016.

Исследование стойкости сталей к МКК
проводилось на потенциостате-гальваноста-
те Р-8 по ГОСТ 9.914—91 методом потенцио-
динамической реактивации (метод ПДР).
Для коррозионных испытаний при комнат-
ной температуре использовали водный ра-
створ 10% H2SO4 + 0,0025 г/л KSCN. Ис-
следуемый образец поляризовался при потен-
циале –550 мВ в течении 2 мин. Потенцио-
динамическая кривая напряжение—плот-
ность тока снималась в интервале потенциа-
лов от –550 до +1200 мВ со скоростью 3 мВ/с.
Склонность стали к МКК определяли как
отношение площадей под кривыми пассива-
ции (S1) и реактивации (S2): KМКК  S1/S2.
В соответствии с ГОСТ 9.914—91 повыше-
ние коэффициента KМКК до ~0,11 означает,
что аустенитная сталь проявляет повышен-
ную склонность к МКК.

В этой же среде получали тафелевскую
зависимость lgj(E), по которой стандартным
образом определяли величины плотности
тока коррозии (jкор, А/м2) и потенциала кор-
розии (Eкор, мВ). Скорость коррозии рассчи-
тывали по формуле: vкор  8,76jкорM/F, где
М — мольная масса металла, г/моль;  —
плотность металла, г/см3; F  96500 Кл –
число Фарадея. Перед проведением корро-

зионных исследований поверхность образцов
51010 мм повергалась механической шли-
фовке и полировке. Контрольные испытания
на стойкость против МКК проводились по
ГОСТ 6232—2003 путем кипячения образ-
цов в растворе 25% H2SO4 + CuSO4. Харак-
тер разрушения поверхности после коррози-
онных испытаний анализировали с помощью
металлографического микроскопа Leica IM
DRM.

Для исследования термической стабиль-
ности структуры и свойств УМЗ стали ее об-
разцы отжигали в воздушной печи в интер-
вале температур от 300 до 900 C с охлажде-
нием в воде. Время изотермической выдер-
жки составляло 60 мин.

Экспериментальные результаты. Релак-
сационная стойкость. На фиг. 2, а представ-
лены кривые релаксации () для образцов
КЗ и УМЗ стали. Кривая релаксации ()
для КЗ стали имеет классический трехста-
дийный характер, на которой достаточно от-
четливо выделяются стадии макроупроугой,
микро- и макропластической деформации.
Отметим, что, как видно из фиг. 2, а, при на-
пряжении менее 150—170 МПа, кривые ре-
лаксации () КЗ и УМЗ стали близки меж-
ду собой и существенных различий в глуби-
не релаксации не наблюдается. В области
микропластической деформации при увели-
чении напряжения от 150—170 до 300—320
МПа в образцах КЗ стали глубина релакса-
ции начинает резко повышаться и достига-
ет ~15 МПа при напряжении 320 МПа. При
дальнейшем повышении напряжения до
580—600 МПа в области макропластической

Фиг. 2. Результаты релаксационных испытаний: а — кривые релаксации образцов КЗ и УМЗ стали;
б — кривые релаксации образцов УМЗ стали (РКУП, N  1, t  150 C) после отжига при разных темпера-
турах tотж

КЗ

УМЗ (РКУП, N1, 150 C)

УМЗ (РКУП, N1, 450 C)

УМЗ (РКУП, N4, 450 C)

УМЗ (РКУП, N4, 150 C)

, МПа , МПа

, МПа

tотж, С:

Исходный

600

700

750

800

850

900

а) б)
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деформации наблюдается плавное повышение
глубины релаксации КЗ стали до   20 МПа.

В сравнении с образцами КЗ стали кри-
вые релаксации () для образцов УМЗ ста-
ли имеют более плавный характер, причем
стадия ярко выраженной макропластической
деформации практически отсутствует. Как
видно из фиг. 2, а, стадия микропластической
деформации достаточно плавно переходит в
стадию макропластической деформации. Уве-
личение числа циклов РКУП приводит к сме-
щению кривых () в область более высо-
ких напряжений. Из данных на фиг. 2, а сле-
дует, что глубина релаксации   20 МПа в
образцах УМЗ сталей, полученных после од-
ного цикла РКУП, достигается при напряже-
нии 670—690 МПа, а в образцах УМЗ сталей,
полученных после четырех циклов РКУП,
данная глубина релаксации достигается при
напряжении 935—950 МПа (tРКУП  450 C)
и 990—1010 МПа (tРКУП  150 C).

Таким образом, можно сделать вывод, что
обработка аустенитной стали методом РКУП
приводит к повышению ее релаксационной
стойкости — увеличению предела макроуп-
ругости (см. далее) и уменьшению глубины
релаксации при повышенных нагрузках.

После рекристаллизационного отжига
параметры релаксационной стойкости УМЗ
сталей снижаются: как видно из фиг. 2, б,
повышение температуры отжига более 650—
700 C приводит к смещению кривых релак-
сации () в область меньших напряжений.
После отжига при температурах 800—900 C
кривые релаксации деформированных образ-
цов стали 08Х18Н10Т имеют обычный трех-
стадийный характер, соответствующий кри-
вой релаксации () образцов КЗ стали (см.
фиг. 2, а).

Влияние отжига на пределы макроуп-
ругости и текучести стали. Для КЗ ста-
ли в состоянии поставки значения пределов
макроупругости и текучести соответственно
следующие: 0  205 МПа и т  380 МПа.
После обработки стали методом РКУП зна-
чения показателей механических свойств ста-
ли возрастают. По мере увеличения числа
циклов РКУП до N  2 и 4 при tРКУП  450 C
предел макроупругости увеличивается до 340
и 425 МПа, а предел текучести — до 940 и
1070 МПа соответственно (фиг. 3, а). Значе-
ния пределов текучести и макроупругости
УМЗ стали слабо зависят от температуры
РКУП — при снижении температуры РКУП

(N  4) от 450 до 150 C величина предела
текучести возрастает от 1070 до 1145 МПа, а
предел макроупругости снижается от 425 до
410 МПа.

Анализ зависимости т(d) показывает, что
в координатах т—d–1/2 данная зависимость
с хорошей точностью интерполируется пря-
мой линией (фиг. 3, б). Это свидетельствует
о выполнении соотношения Холла—Петча:

т  0 + Kd–1/2, (1)

где K — коэффициент зернограничного уп-
рочнения, описывающий вклад структурного
состояния границ зерен в прочность метал-

Фиг. 3. Результаты исследований меха-
нических свойств УМЗ стали 08Х18Н10Т
(tРКУП  450 C): а — зависимость среднего
размера зерна d и механических свойств стали
от числа циклов РКУП (светлые точки —
tРКУП  450 C, темные точки — tРКУП  150 C);
б — зависимость предела текучести от размера
зерна в координатах т—d–1/2
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ла. Средняя величина коэффициента K, опре-
деленная по зависимости на фиг. 3, б, нахо-
дится в пределах: K  0,46—0,49 МПам1/2.

Построены кривые зависимости предела
макроупругости (фиг. 4, а) и предела теку-
чести (фиг. 4, б) от температуры отжига в
течение 1 ч образцов УМЗ стали, получен-
ных при разном числе циклов РКУП. Вид-
но, что характер зависимости 0(tотж) трех-
стадийный. На первой стадии отжига (20—
300 C) значение 0 постоянное, на второй
стадии (500—600 C) наблюдается увеличе-
ние предела макроупругости, что, вероятно,
является следствием выделения частиц вто-
рой фазы. На третьей стадии отжига при тем-
пературах более 600 C величина 0 умень-
шается до значения, характерного для КЗ
стали в состоянии поставки. Разупрочнение
УМЗ стали на данной стадии отжига связа-
но с развитием процессов рекристаллизации,
приводящих к увеличению размера зерна.

Зависимости т(tотж) имеют обычный дву-
стадийный характер (фиг. 4, б). Отметим, что
повышение предела макроупругости при тем-
пературе 600 C, обусловленное выделением
частиц второй фазы, не приводит к увеличе-
нию предела текучести, как этого можно
было бы ожидать в соответствии с законом
Холла—Петча (см. уравнение (1)). Получен-
ный результат свидетельствует о том, что на
данной стадии активно протекают процессы
зернограничного возврата, которые приводят
к уменьшению плотности дефектов в грани-
цах зерен [76].

Заметим также, что значения 0 и т КЗ
стали вплоть до температуры отжига 700 C
практически не изменяются. После нагрева
до более высокой температуры наблюдается
незначительное уменьшение 0 и т. После
отжига при температуре 900 C значения 0

и т для образцов КЗ и УМЗ стали становят-
ся близкими между собой.

Коррозионная стойкость. На фиг. 5, а
представлены тафелевские кривые lgj(E) для
образцов КЗ и УМЗ стали, а результаты элек-
трохимических испытаний обобщены в таб-
лице. Видно, что характер зависимостей lgj(E)
обычный. При этом образцы КЗ стали име-
ют меньшую скорость коррозии, чем образ-
цы УМЗ. Для образцов УМЗ стали, получен-
ных методом РКУП при t  450 C, значения
средней плотности тока коррозии jкор (сред-
няя скорость коррозии vкор) оказываются на
10—15% выше аналогичных характеристик
для образцов УМЗ стали, полученных РКУП
при температуре 150 C.

На фиг. 5, б представлены зависимости
lgj(E), иллюстрирующие результаты испыта-
ний методом ПДР по ГОСТ 9.914—91, а ре-
зультаты испытаний обобщены в таблице. Из
данных таблицы следует, что отношение пло-
щадей под кривыми пассивации (S1) и реак-
тивации (S2) мало, т.е. значение KМКК  S1/S2

оказывается много меньше предельной вели-
чины Kmax  0,11. Полученный результат
свидетельствует о том, что КЗ и УМЗ стали
обладают высокой стойкостью против МКК.
Вместе с тем величина коэффициента KМКК

для образцов УМЗ сталей оказывается в
1,5—2,5 раза больше, чем для образцов КЗ
стали. По данным металлографического ана-
лиза поверхности крупных частиц -ферри-
та являются областями ускоренного корро-
зионного разрушения поверхности при по-
тенциодинамических испытаниях (фиг. 6, а).

Фиг. 4. Изменение предела макроупругос-
ти (а) и предела текучести (б) в зависимости от
температуры отжига в течение 1 ч образцов КЗ
и УМЗ стали 08Х18Н10Т

 КЗ
 УМЗ (РКУП, N2, 450 C)
    УМЗ (РКУП, N3, 450 C)
 УМЗ (РКУП, N4, 450 C)
 УМЗ (РКУП, N4, 150 C)


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Результаты коррозионных испытаний образцов КЗ и УМЗ стали

Фиг. 5. Результаты электрохимических исследований образцов КЗ и УМЗ стали: а — тафелевские
кривые lgj(E); б — результаты испытаний на МКК методом ПДР

КЗ

УМЗ (РКУП, N1, 150 C)

УМЗ (РКУП, N2, 150 C)

УМЗ (РКУП, N4, 150 C)

УМЗ (РКУП, N1, 450 C)

УМЗ (РКУП, N2, 450 C)

УМЗ (РКУП, N4, 450 C)

КЗ

УМЗ (РКУП, N4, 150 C)

УМЗ (РКУП, N1, 150 C)

УМЗ (РКУП, N4, 450 C)

УМЗ (РКУП, N1, 450 C)

Фиг. 6. Микрофотографии поверхности образцов стали КЗ (а) и УМЗ (б: N  4, tотж  450 C) после
испытаний методом ПДР по ГОСТ 9.914—91

а) б)
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Фиг. 7. Микрофотографии поверхности образцов стали КЗ (а) и УМЗ (б: N  4, tотж  450 C) после
испытаний в кипящем растворе кислоты по ГОСТ 6232—2003

а) б)

Фиг. 8. Результаты исследований влияния температуры отжига (600, 700, 800 C, 1 ч) на коррозионную
стойкость УМЗ стали при испытаниях методом ПДР. Зависимости lgj(E) для образцов УМЗ стали, полу-
ченных методом РКУП при числе циклов N 1 (a, в), 4 (б, г) и температурах 150 (a, б) и 450 C (в, г)

РКУП (N1, 150 C)

РКУП (N1, 150 C) + отжиг при 600 C
РКУП (N1, 150 C) + отжиг при 700 C
РКУП (N1, 150 C) + отжиг при 800 C

РКУП (N4, 150 C)

РКУП (N4, 150 C) + отжиг при 600 C

РКУП (N4, 150 C) + отжиг при 700 C

РКУП (N4, 150 C) + отжиг при 800 C

РКУП (N1, 450 C)

РКУП (N1, 450 C) + отжиг при 600 C
РКУП (N1, 450 C) + отжиг при 700 C
РКУП (N1, 450 C) + отжиг при 800 C

РКУП (N4, 450 C)

РКУП (N4, 450 C) + отжиг при 600 C

РКУП (N4, 450 C) + отжиг при 700 C

РКУП (N4, 450 C) + отжиг при 800 C
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На поверхности образцов УМЗ стали следов
МКК не наблюдается (фиг. 6, б).

Результаты стандартных испытаний на
стойкость против МКК по ГОСТ 6232—2003
подтвердили высокую коррозионную стой-
кость УМЗ сталей. Как видно на фиг. 7, а,
после испытания в течение 24 ч на поверх-
ности КЗ стали видны прокорродировавшие
вытянутые частицы -феррита. На некото-
рых участках поверхности видны коррози-
онные дефекты МКК или питтинговая кор-
розия (фиг. 7, а) глубиной не более 10—15
мкм. На поверхности образцов УМЗ стали,
структура в которых сформирована после
одного или двух циклов РКУП, наблюдают-
ся единичные коррозионные питтинги. На
поверхности образцов УМЗ стали (N  4) кор-
розионные дефекты отсутствуют (фиг. 7, б).

На фиг. 8 представлены результаты ис-
пытаний методом ПДР образцов УМЗ ста-
лей после отжига в течение 1 ч при темпе-
ратурах 600, 700, 800 C. Отжиг способствует
увеличению склонности образцов УМЗ ста-
ли к МКК. Как видно из фиг. 8, вне зависи-
мости от режима РКУП отжиг приводит к
росту площади под кривой реактивации и,
как следствие, к повышению коэффициента
KМКК. При этом следует подчеркнуть, что
величина коэффициента KМКК остается мень-
ше порогового значения Kmax  0,11, что сви-
детельствует о высокой стойкости отожжен-
ных УМЗ сталей к МКК.

Таким образом, образцы УМЗ стали об-
ладают одновременно высокой релаксацион-
ной стойкостью и высокой стойкостью про-
тив МКК. Это позволяет эффективно исполь-
зовать УМЗ сталь 08Х18Н10Т для изготов-
ления релаксационно-стойкого машиностро-
ительного крепежа, работающего в условиях
воздействия повышенных нагрузок и корро-
зионно-агрессивных сред.

Обсуждение результатов. Расчет вкла-
дов в предел макроупругости и предел
текучести. Величина т аустенитной стали
может быть вычислена с помощью уравне-
ния Холла—Петча (1), в котором значение
0 в первом приближении может быть опре-
делено как сумма вкладов [77, 78]:

0  PN + AiCi + 1MGb
—

v +

+ 22MGb/. (2)

В уравнении (2) приведены следующие
вклады: PN — напряжение сопротивления

кристаллической решетки; c  AiCi — вклад
легирующих элементов в упрочнение аус-
тенита (Ai — вклад в упрочнение аустенита
i-го легирующего элемента, концентрация
которого составляет Ci); d  1MGb

—

v —
вклад дислокационного упрочнения (v —
плотность решеточных дислокаций);
p  22MGb/ — вклад частиц второй фазы
( — расстояние между частицами); G  81 ГПа
— модуль сдвига; b  0,258 нм — вектор
Бюргерса; 1  0,3—0,67 — численный ко-
эффициент, зависящий от характера распре-
деления и взаимодействия решеточных дис-
локаций; 2  0,5 — численный коэффици-
ент; M  3,1 — коэффициент Тейлора.

В соответствии с данными [77, 78] вклад
кристаллической решетки легированного
аустенита для сталей и жаропрочных нике-
левых сплавов составляет PN  60—70 МПа.
Вкладом частиц второй фазы в первом при-
ближении можно пренебречь, поскольку вы-
делившиеся частицы достаточно крупные и
расположены далеко одна от другой (см.
часть I): при   5—10 мкм вклад частиц
второй фазы составляет d  10 МПа.

Поскольку вклад никеля в упрочнение
аустенита мал [77, 78], можно предположить,
что основной вклад в величину 0 стали
(0  240 МПа) вносит дислокационное упроч-
нение. Величина d  0 – PN  170—180 МПа
при 1  0,3 соответствует плотности реше-
точных дислокаций v  81013 м–2, а при
1  0,67 плотность v  1,51013 м–2.

При средней величине K  0,46 МПам1/2

(см. ранее) и d  20 мкм вклад зерногра-
ничного упрочнения гз  Kd–1/2 в КЗ стали
составляет ~105 МПа.

Рассчитанное значение предела текучес-
ти КЗ стали т  240 МПа + 105 МПа  345
МПа оказывается меньше, чем эксперимен-
тально измеренная величина (380 МПа).

По нашему мнению, есть две основные
причины расхождения результатов расчетов
и экспериментальных данных. Во-первых,
следует отметить, что в микроструктуре аус-
тенитной стали присутствуют полосы -фер-
рита, которые могут препятствовать проте-
канию процессов микро- и макропластичес-
кой деформации. Традиционный подход к
расчету предела текучести стали с такой ком-
позитной структурой состоит в учете объем-
ной доли и предела текучести аустенита и
-феррита: т  fт() + fт(), где f и f —
объемные доли аустенита (-Fe) и -ферри-



53„Металлы“. № 5. 2023 г.

та; т() и т() — пределы текучести аусте-
нита и -феррита соответственно. Однако в
настоящее время нет возможности коррект-
но измерить величину предела текучести -
феррита (т()). В связи с этим корректная
оценка влияния таких мезобарьеров на ве-
личину предела текучести, к сожалению, пока
невозможна.

Во-вторых, необходимо учитывать влия-
ние структурно-фазового состояния границ
зерен на величину коэффициента Холла—
Петча. Оно может приводить к существен-
ному отличию средней величины K, рассчи-
танной по зависимости т—d–1/2, от значения
коэффициента Холла—Петча в КЗ (K0) и
УМЗ (K1) стали. В работах [3, 16, 75, 79, 80]
показано, что величины коэффициента K для
УМЗ и КЗ металлов могут существенно раз-
личаться. Отметим также, что в традицион-
ном подходе к определению среднего значе-
ния коэффициента K по углу наклона зави-
симости т—d–1/2 подразумевается постоян-
ство значений 0 и K для исследуемого мно-
жества величин {т1, т2, …, тn} и {d1, d2, …,
dn}. Как видно из фиг. 3, а и 4, а, значение
предела макроупругости 0 при РКУП и пос-
ледующем отжиге УМЗ стали изменяется.

Отметим также, что интенсивность рос-
та пределов макроупругости 0 и текучести
т с увеличением числа циклов РКУП раз-
ная (фиг. 4, а). Анализ представленных на
фиг. 4, а данных показывает, что в исход-
ном состоянии гз  т – 0  Kd–1/2  175
МПа, а при увеличении числа циклов до
N  3—4 (tРКУП  450 C) вклад гз повыша-
ется до 645—655 МПа. Это означает, что ве-
личина коэффициента K  (т – 0)d1/2 (см.
уравнение (1)) с увеличением числа циклов
РКУП монотонно уменьшается. Расчет по-
казывает, что величина K для КЗ стали со-
ставляет 0,78 МПам1/2, а после трех и четы-
рех циклов РКУП при температуре 450 C она
уменьшается соответственно до 0,46 и 0,35
МПам1/2. Аналогичный эффект наблюдает-
ся для образцов УМЗ стали, полученной ме-
тодом РКУП при температуре 150 C. Таким
образом, можно сделать вывод, что величина
коэффициента Холла—Петча в УМЗ стали
оказывается меньше, чем в КЗ стали.

Уменьшение величины K при РКУП свя-
зано, по нашему мнению, с фрагментацией силь-
но вытянутых частиц -феррита (толщина та-
ких частиц до 10 мкм, а длина до 500 мкм).
Пересекающие зерна аустенита более твер-

дые частицы -феррита (см. часть I, фиг. 1),
могут блокировать распространение пласти-
ческой деформации в зернах аустенита и пре-
пятствовать «передаче» пластической дефор-
мации из одного зерна аустенита в другое.
Сильная фрагментация таких частиц при
РКУП помогает устранить дополнительный
тип препятствий «барьерного» типа и спо-
собствует облегчению пластической деформа-
ции на микро- и макроуровнях.

Фактором, способствующим уменьшению
значения K в УМЗ стали, может быть также
затруднение образования дислокационных
скоплений у неравновесных границ зерен с
избыточной плотностью дефектов. В соответ-
ствии с данными [76] дислокации ориента-
ционного несоответствия (ДОН) и продукты
их делокализации, попавшие в границы зе-
рен при ИПД, создают дальнодействующие
поля внутренних напряжений, затрудняю-
щих движение дислокаций и образование
дислокационных скоплений вблизи границ
зерен УМЗ материала.

Если для КЗ стали принять, что K  0,78
МПам1/2 и d  20 мкм, то вклад зерногра-
ничного упрочнения составит гз  175 МПа.
В этом случае получим, что для КЗ стали
рассчитанное с учетом поправки на величи-
ну K значение т  240 + 175  415 МПа.
Рассчитанная величина предела текучести
хорошо соответствует экспериментально из-
меренной величине (т  380 МПа).

Значения пределов макроупругости и те-
кучести УМЗ стали после четырех циклов
РКУП составляют соответственно 410—425
и 1070—1145 МПа. Поскольку при РКУП
вклады PN, c и p не изменяются, увеличе-
ние предела макроупругости на 30—45 МПа
обусловлено, по нашему мнению, увеличени-
ем плотности решеточных дислокаций до
~1,21014 м–2 (при 1  0,3), а увеличение пре-
дела текучести — уменьшением размера зер-
на до субмикронного уровня.

Как видно из фиг. 4, а, отжиг УМЗ стали
при температуре 600 C приводит к повыше-
нию предела макроупругости на 0  200МПа.
Отметим, что отжиг УМЗ стали при данной тем-
пературе сопровождается выделением наноча-
стиц -фазы, размер которых R  10—15 нм (см.
часть I). Предположим, что влияние наночас-
тиц -фазы на величину предела макроупруго-
сти описывается уравнением Орована [77, 78]:

0  2MGbf
—

v/R, (3)
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где fv — объемная доля выделяющихся час-
тиц -фазы.

Подставляя в уравнение (3) G  81 ГПа,
b  0,258 нм, 2  0,5, M  3,1 и R  15 нм,
получим, что повышение предела макроуп-
ругости составит 0  250 МПа. Хорошее
соответствие расчетов экспериментальным
данным (см. фиг. 4, а) свидетельствует о том,
что наблюдаемое повышение предела макро-
упругости при отжиге УМЗ стали обуслов-
лено выделением частиц -фазы.

Отметим, что масштаб увеличения преде-
ла текучести т при отжиге УМЗ стали ока-
зывается намного меньше, чем масштаб уве-
личения предела макроупругости 0 (см.
фиг. 4). По-видимому, это связано с протека-
нием процессов зернограничного возврата,
которые приводят к уменьшению плотности
ДОН и продуктов их делокализации (нор-
мальных и скользящих компонент делока-
лизованных дислокаций) [76]. Снижение
плотности зернограничных дефектов в соот-
ветствии с данными [76] будет приводить к
уменьшению их вклада в величину предела
текучести. Одновременное уменьшение вкла-
да зернограничных дефектов, создающих
дальнодействующие поля внутренних напря-
жений, и увеличение предела макроупругос-
ти, обусловленное выделением частиц -фазы,
приводят к слабому изменению предела те-
кучести при отжиге УМЗ стали.

Релаксационная стойкость. Как было
показано выше, УМЗ сталь обладает более вы-
сокой, чем КЗ сталь, релаксационной стойко-
стью. При одном и том же приложенном на-
пряжении глубина релаксации  в УМЗ ста-
ли оказывается намного меньше (см. фиг. 2,
а). Проанализируем механизмы релаксации
напряжений УМЗ стали, обуславливающие ее
повышенную релаксационную стойкость.

Основным механизмом релаксации на-
пряжений является аккомодационная пере-
стройка дислокационной структуры [61—63].
В КЗ материалах при комнатной температу-
ре таким механизмом наиболее часто явля-
ется скольжение решеточных дислокаций в
поле равномерно распределенных точечных
дефектов. Зависимость скорости деформации
 от напряжения  в этом случае может быть
описана формулой:

*
0 т

B

exp {1 / }
F

k T

⎛ ⎞Δε = ε − − σ σ⎜ ⎟
⎝ ⎠

, (4)

где 0 — предэкспоненциальный множитель;
F — свободная энергия преодоления пре-
пятствий, зависящая от типа препятствий
(энергия активации пластической деформа-
ции); kB — постоянная Больцмана; *

т —
атермическое напряжение течения при 0 K,
процедура расчета которого описана в рабо-
те [81].

В первом приближении скорость пласти-
ческой деформации может быть принята про-
порциональной скорости релаксации напря-
жений: /E, где E — модуль упругости.
Скорость релаксации можно вычислить:
  /r. Поскольку значение длительности
релаксации r  60 с и Е  217 ГПа для всех
образцов одинаковы, величина свободной
энергии F/kBT может быть определена по
углу наклона зависимости ln()—1–/

т

(фиг. 9).
Как видно из фиг. 9, а, характер зависи-

мости ln()—1–/
т для КЗ стали двуста-

дийный. В области микропластической дефор-
мации свободная энергия преодоления точеч-
ных препятствий F1  4,8 kBT  (~0,62 Gb3),
что хорошо соответствует литературным дан-
ным (~0,5 Gb3 для сталей AISI 304 и AISI
316 [81]). Это позволяет сделать вывод, что
на стадии микропластической деформации
основным механизмом релаксации напря-
жений является скольжение решеточных
дислокаций. При повышенных напряжени-
ях свободная энергия преодоления препят-
ствий стремится к F2  0,9 kBT (~0,12 Gb3).
В соответствии с классификацией [82] пре-
пятствия с F < 0,2 Gb3 относятся к «сла-
бым» препятствиям для движения дислока-
ций. В случае КЗ стали, деформируемой в
области макропластической деформации, та-
кими препятствиями могут выступать гра-
ницы зерен аустенита.

В УМЗ сталях стадия с повышенной сво-
бодной энергией F1  (4,9—6,2)kBT  (~(0,63—
0,80)Gb3) наблюдается только при малых
напряжениях. В области микро- и макропла-
стической деформации величина свободной
энергии преодоления препятствий составляет
F2  (2,2—2,3)kBT  (~(0,28—0,30) Gb3). В
УМЗ металлах границы зерен являются ос-
новным типом препятствий для скольжения
решеточных дислокаций [76]. В связи с этим
можно предположить, что протяженная ста-
дия микропластической деформации харак-
теризует преодоление решеточными дисло-
кациями границ зерен.
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Отметим, что значение F2 в УМЗ стали
(~(0,28—0,30) Gb3) оказывается заметно боль-
ше, чем в КЗ стали (~0,12 Gb3). Согласно дан-
ным [76] неравновесные границы зерен УМЗ
металлов имеют повышенную плотность ДОН,
характеризуемых плотностью bb, и продук-
тов их делокализации — скользящих и нор-
мальных компонент вектора Бюргерса дело-
кализованных дислокаций, характеризуемых
плотностями wt и wn соответственно. Фор-
мируемые при РКУП на границах зерен де-
фекты создают дальнодействующие поля
внутренних напряжений, которые препят-
ствуют скольжению решеточных дислокаций
в объеме зерен аустенита и затрудняют об-
разование дислокационных скоплений у гра-
ниц зерен [76]. Этот фактор является, по на-
шему мнению, основной причиной повыше-

ния свободной энергии преодоления реше-
точными дислокациями границ зерен (F2)
в УМЗ стали.

В пользу данного предположения косвен-
но свидетельствует изменение свободной
энергии F2 при отжиге УМЗ стали (фиг. 9,
б). Как видно из фиг. 9, б, отжиг УМЗ стали
приводит к изменению характера кривой
релаксации (). При отжиге УМЗ стали
до температуры 700 C, соответствующей
температуре начала рекристаллизации, сво-
бодная энергия существенно не изменяется:
F2  (2,70—2,92)kBT, или (0,34—0,37) Gb3.
После отжига при температуре 750—800 C
вид зависимости ln()—1–/

т становится
двустадийным, а величина F2 монотонно
уменьшается. Интересно отметить, что вели-
чина свободной энергии F1 для отожжен-
ной УМЗ стали монотонно возрастает от
5,6kBT (0,70 Gb3) при tотж  800 C до 9,2kBT
(1,16 Gb3) при tотж  900 C (см. фиг. 8, б).
Этот результат, по нашему мнению, связан с
выделением частиц -фазы при нагреве (см.
часть I).

Таким образом, причиной повышенной
релаксационной стойкости УМЗ стали явля-
ется формирование дальнодействующих по-
лей внутренних напряжений от неравновес-
ных границ зерен, которые препятствуют сво-
бодному движению решеточных дислокаций.

Дополнительным фактором, способствую-
щим повышению релаксационной стойкос-
ти при РКУП, может быть изменение фазо-
вого состава стали. Как следует из анализа
результатов рентгеновских исследований, в
стали после четырех циклов РКУП содер-
жится от 7—8% (tРКУП  150 C) до 17—18%
(tРКУП  450 C) более прочных частиц -мар-
тенсита (см. часть I). При одинаковом внеш-
нем напряжении глубина релаксации напря-
жений (аккомодационной перестройки де-
фектной структуры) в более прочной -
фазе будет меньше, чем в пластичной -фазе.
В связи с этим увеличение содержания проч-
ных частиц -фазы может способствовать
повышению релаксационной стойкости УМЗ
стали.

Коррозионная стойкость. Анализ ре-
зультатов коррозионных испытаний показы-
вает, что РКУП приводит к незначительно-
му повышению скорости коррозии vкор, рас-
считанной по методу Тафеля. Кроме этого,
по результатам потенциодинамических ис-
пытаний УМЗ сталь 08Х18Н10Т обладает

Фиг. 9. Зависимость глубины релаксации
от величины приложенного напряжения в ко-
ординатах ln()—1–/*

т: а — сравнение КЗ и
УМЗ сталей (анализ данных, представленных на
фиг. 2, а); б — влияние температуры отжига на
кривые релаксации УМЗ стали (анализ данных,
представленных на фиг. 2, б)
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более высокой склонностью к МКК по срав-
нению с КЗ сталью. Подчеркнем, что, несмот-
ря на обнаруженное снижение коррозионной
стойкости, УМЗ сталь полностью соответству-
ет требованиям ГОСТ 9.914—91 по стойкос-
ти против МКК.

Основной причиной повышения скорос-
ти коррозии и снижения стойкости к МКК
в УМЗ сталях является, по нашему мнению,
увеличение объемной доли -мартенсита и,
как следствие, формирование двухфазной
(+) микроструктуры. Частицы -мартен-
сита деформации, химический состав кото-
рых отличается от состава аустенита, имеют
более высокую скорость коррозии (растворе-
ния). Поэтому повышение объемной доли -
фазы будет приводить к увеличению скоро-
сти общей коррозии в соответствии с обыч-
ным правилом: vкор  fv + fv, где v, v
— скорости растворения - и -фаз.

Формирование двухфазной микрострук-
туры приводит к появлению микрогальвани-
ческих пар аустенит—-мартенсит, границы
которых являются местами ускоренного кор-
розионного разрушения при электрохимичес-
ких испытаниях на МКК. Таким образом,
при повышении объемной доли мартенсита
деформации создаются условия для роста
скоростей общей коррозии и МКК.

Фактором, способствующим снижению
стойкости стали против МКК после РКУП,
может быть также перераспределение леги-
рующих элементов (хрома и никеля) при
ИПД. Как показано в работе [82], границы
зерен нанокристаллической аустенитной ста-
ли Fe-12%Cr-30%Ni (сталь Х12Н30) с раз-
мером зерна ~60 нм после ИПД обогащены
никелем, но имеют пониженную концентра-
цию хрома. Теоретически было предсказано,
что с повышением температуры ширина при-
граничной обогащенной никелем зоны бу-
дет увеличиваться [83]. Деформационно-сти-
мулированная сегрегация атомов никеля на
границах зерен аустенита была использова-
на для объяснения эффекта образования фер-
ромагнитных кластеров на границах зерен
сталей Х12Н30 и Х12Н40 в ходе ИПД [82].
Такое деформационно-стимулированное рас-
слоение твердого раствора в УМЗ стали
08Х18Н10Т должно способствовать ускоре-
нию электрохимической коррозии вблизи
границ зерен.

Образование частиц -фазы является еще
одним фактором, который следует учитывать

при анализе результатов коррозионных испы-
таний УМЗ стали. Как показано в части I,
при отжиге образцов УМЗ стали наблюдает-
ся выделение наночастиц -фазы, неравно-
мерно распределенных в объеме зерен. Ана-
лиз представленных на фиг. 8 результатов
коррозионных испытаний методом ПДР по-
казал, что отжиг в интервале температур
600—800 C, сопровождающийся выделени-
ем частиц -фазы, приводит к снижению
стойкости УМЗ стали к МКК. При этом сле-
дует отметить, что, поскольку частицы пре-
имущественно располагаются в объеме зерен
и существенного выделения частиц -фазы
на границах зерен аустенита не происходит,
наблюдаемое снижение стойкости против
МКК — результат весьма неожиданный. По
нашему мнению, одной из основных причин
наблюдаемого эффекта является обеднение
границ зерен аустенита по хрому, которое
было описано в работе [82].

Выводы. 1. Отмечается, что ультрамелко-
зернистая (УМЗ) сталь обладает повышенной
релаксационной стойкостью — более высо-
кой величиной предела макроупругости и
меньшей величиной глубины релаксации
(при заданной величине приложенного на-
пряжения) по сравнению с крупнозернистой
сталью. Повышенная релаксационная стой-
кость УМЗ стали обусловлена особым меха-
низмом релаксации внутренних напряжений,
связанных с взаимодействием решеточных
дислокаций с неравновесными границами
зерен УМЗ стали. Вероятной причиной по-
вышения релаксационной стойкости УМЗ
стали может быть также присутствие более
прочных частиц мартенсита деформации, в
которых затруднена аккомодационная пере-
стройка дислокационной структуры.

2. Процесс равноканального углового
прессования (РКУП) приводит к снижению
коррозионной стойкости аустенитной стали
— наблюдается повышение скорости общей
коррозии и увеличение склонности стали к
межкристаллитной коррозии. Снижение кор-
розионной стойкости обусловлено, в первую
очередь, наличием частиц мартенсита дефор-
мации, которые имеют бoльшую по сравне-
нию с исходным состоянием скорость ра-
створения. Присутствие частиц мартенсита
деформации приводит к появлению в мик-
роструктуре стали микрогальванических пар
мартенсит—аустенит, по границам зерен ко-
торых возможно ускоренное протекание меж-
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кристаллитной коррозии (МКК). Важно при
этом отметить, что, несмотря на некоторое
снижение коррозионной стойкости УМЗ ста-
ли, ее характеристики по-прежнему соответ-
ствуют всем требованиям нормативной до-
кументации (например, ГОСТ 9.914—91) по
стойкости против МКК.
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Изделия из молибдена и его сплавов не-
обходимы для многих практических приме-
нений, связанных с использованием высоких
температур, что объясняется относительно
высоким уровнем механических свойств в
этих условиях у сплавов тугоплавкого мо-
либдена [1, 2]. В ряде приложений очень важ-
на малая величина коэффициента термичес-
кого расширения молибдена и его сплавов [3].

В промышленных масштабах реализова-
ны два основных технологических варианта
работы со сплавами молибдена, различающи-
еся способом получения заготовки для пос-
ледующей деформации. Исторически первым,
разработанным и освоенным в начале 20 в.,
был вариант порошковой технологии, для
которого максимальные температуры любой
технологической операции всегда существен-
но ниже температуры ликвидуса молибдено-
вого сплава [4]. С середины 20 в. потребность
в изделиях большого размера привела к раз-
витию второго варианта технологии, связан-
ного с получением слитка молибдена или его

сплавов, что неизбежно требует превышения
температуры ликвидуса. Для получения
слитков молибдена использовали как дуго-
вую [5], так и электронно-лучевую (ЭЛП)
плавку [6—8].

Порошковый и плавильный варианты
получения заготовки для последующей пла-
стической деформации позволяют легировать
молибден в широком диапазоне составов.
При этом варианты с введением в молиб-
ден упрочняющих его дисперсных частиц
оксидов характерны преимущественно для
порошковой технологии [3, 9—11]. Введение
упрочняющих в сплавы молибдена дисперс-
ных карбидов доступно как для порошковой
технологии [12, 13], так и для технологии,
основанной на выплавке слитка [7, 14, 15].

Нам известны работы, в которых доказа-
но влияние дисперсных частиц на образова-
ние трещин при значительной пластической
деформации металлических сплавов. Напри-
мер, в работе [16] оценили влияние частиц
оксидов на развитие трещин при механичес-
ких испытаниях молибденовых сплавов, по-
лученных по порошковой технологии. В ра-
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боте [17] изучали влияние трехмерной сет-
ки неметаллических включений на развитие
трещин при прокатке ферритных сталей.

Данная работа посвящена эксперимен-
тальному исследованию развития с ростом
степени деформации холодной прокаткой
трещин и других нарушений сплошности
холоднокатаных листов двух новых низко-
легированных сплавов молибдена, содержа-
щих карбиды, заготовки для деформации
которых были получены с помощью ЭЛП.

Общим для данной работы и работ [16,
17] является то, что и карбиды в молибдене,
и частицы оксидов в молибдене, и неметал-
лические включения в стали при относитель-
но невысоких температурах в принципе не
могут пластически деформироваться совме-
стно с матрицей при больших деформациях.

Материалы и методика эксперимента.
Исследовали два новых низколегированных
сплава молибдена, полученные в результате
последовательного многократного примене-
ния ЭЛП. Составы сплавов с указанием со-
держания основных легирующих элементов
приведены в таблице. Получение холоднока-
таных листов двух новых сплавов молибде-
на и заготовок для их прокатки осуществ-
лено в ИФТТ РАН на его собственном тех-
нологическом оборудовании.

переплавов на установке ИФТТ РАН. Реа-
лизован процесс ЭЛП плоских заготовок, по-
зволяющий сканировать электронный луч по
поверхности переплавляемого слитка. При
этом переплавляемый материал располагал-
ся поверх водоохлаждаемого медного крис-
таллизатора с размерами 150200 мм, плав-
ление удавалось осуществить на глубину не
менее 10—12 мм от верхней поверхности
плоского слитка. Последовательно проведен-
ные процессы ЭЛП с неоднократным пере-
ворачиванием слитка вокруг горизонтальной
оси способствовали не только увеличению
однородности химического состава сплавов,
но и уменьшению концентрации трещин,
пузырей и пор в заготовках под дальнейшую
горячую прокатку, хотя, как это выяснилось
по результатам данной работы, и не позво-
лили полностью устранить эти дефекты. Пос-
ле обрезки боковых кромок плоского слит-
ка получены заготовки сплавов ЛМ1 и ЛМ2
для горячей прокатки толщиной 15—20 мм,
не разрушившиеся при проходах в валках
диаметром 170 мм вакуумного прокатного
стана при горячей прокатке вплоть до тол-
щины листов 2,68 мм сплава ЛМ1 и 2,81 мм
сплава ЛМ2.

По окончании горячей прокатки и обрез-
ки боковых кромок дальнейшую холодную
пластическую деформацию листов обоих
сплавов шириной около 80 мм провели на
стане кварто 110300320 при скорости про-
катки 6 м/мин. До толщины около 0,8 мм
листы обоих молибденовых сплавов перед
каждым проходом в валках подогревали,
погружая в нагретую до 280 C кремнийор-
ганическую жидкость ПФМС, что предотвра-
тило их хрупкое разрушение при холодной
прокатке. Прокатку листов тоньше 0,8 мм
до конечной толщины 0,17 мм удалось про-
вести при комнатной температуре.

Для исследованных сплавов молибдена с
температурой плавления tпл  2623 C про-
катка с толщины 2,68 мм для сплава ЛМ1
и 2,81 мм для сплава ЛМ2 должна рассмат-
риваться как холодная [19], поскольку тем-
пература деформации с этой толщины все-
гда была существенно ниже 0,3tпл (596 C, в
том числе и после нагрева в жидкой ПФМС).

При холодной прокатке на стане кварто
отслеживали положение нониуса рабочих
валков прокатного стана, определяющее не
только зазор между рабочими валками, но в
соответствии с формулой Головина—Симса

Содержание основных легирующих элементов
в исследованных сплавах молибдена

(числитель — мас.%; знаменатель — ат.%)

валпС aT C fH rZ iT

1МЛ 53,0 10,0 — — —
91,0 80,0 — — —

2МЛ
04,0 20,0 03,0 51,0 02,0
12,0 61,0 61,0 61,0 04,0

Оба сплава (ЛМ1 и ЛМ2) низколегирован-
ные, содержание любого легирующего эле-
мента в полученных слитках не превышает
0,5 ат.%; они относятся к сплавам, содержа-
щим углерод и карбидообразующие элемен-
ты. В сплаве ЛМ2, на который имеется па-
тент РФ [18], содержание введенного угле-
рода 200 ppm, а в сплаве ЛМ1 его содержа-
ние вдвое меньше (100 ppm).

Особенностью данной работы является
многократное применение ЭЛП. В дополне-
ние к первоначальной ЭЛП на установке
ЕМО-250 в ИФТТ РАН после механической
обработки слитка с разделением его на час-
ти проведено еще не менее трех—четырех
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[20, 21] и уровень усилий, развиваемых при
прокатке листов. Толщину полученных ли-
стов измеряли микрометром после каждого
прохода в валках прокатного стана.

Микроструктуру сплавов контролирова-
ли на всех этапах технологии методом оп-
тической микроскопии с помощью оснащен-
ного видеокамерой микроскопа Neophot-32,
используя способ цветного травления молиб-
дена [22], отличающийся от ранее известно-
го способа [23] цветного травления молибде-
на и его сплавов.

Металлографические шлифы готовили,
применяя шлифовку и полировку алмазны-
ми порошками с последовательно уменьша-
емым размером зерна, вплоть до размеров
зерен основной фракции 1/0 мкм. Перед ис-
следованием методом СЭМ на сканирующем
электронном микроскопе высокого разреше-
ния Supra 50VP образцы подвергали крат-
ковременному электролитическому травле-
нию в концентрированной серной кислоте.

Фольги для просвечивающей электронной
микроскопии (ПЭМ) листов обоих сплавов
молибдена толщиной 0,17 мм готовили
струйной полировкой в соответствии с реко-
мендациями изобретения [24]. Микрострук-
туру исследовали на участках фольг с харак-
терной толщиной до 100—200 нм на просве-
чивающих электронных микроскопах JEM-
100CX и JEM-2100 с ускоряющими напря-
жениями соответственно 100 и 200 кВ.

Плотность листов молибденовых сплавов
оценивали методом Архимеда [25], исполь-
зуя результаты взвешивания образцов на
воздухе и в дистиллированной воде при ком-
натной температуре.

Полученные результаты и их обсужде-
ние. Для горячей прокатки относительно
толстых листов ферритной стали на много-
клетевом прокатном стане применима тра-
диционная формула Головина—Симса [20]:

hi  Zi + Рi/R, (1)

где hi — толщина листа после i-го прохода;
Zi — уменьшение раствора валков от исход-
ного положения, которое трудно определить,
поскольку специальная процедура настрой-
ки практически нереализуема; Рi — усилие
прокатки в i-м проходе (его проще измерить,
что обычно и делают); R — жесткость клети
прокатного стана.

Для горячей прокатки ферритной стали
в сомкнутых валках в работе [21] предложен

модифицированный вариант формулы Голо-
вина—Симса:

hк  h0 – Р/R, (2)

где hк — толщина листа после прохода; h0

— толщина перед проходом; Р — усилие
прокатки; R — жесткость клети прокатного
стана.

Для холодной прокатки тонких листов
малоподатливого для пластической деформа-
ции металла нами предложен следующий
вариант модифицированной формулы Голо-
вина—Симса:

hi  Zi – Рi/R*, (3)

где hi — изменение толщины в i-м прохо-
де; Zi — уменьшение межвалкового зазора
в сравнении с положением перед началом
холодной прокатки, после предварительной
настройки стана на нулевое обжатие, Z0  0;
Рi — усилие прокатки в i-м проходе; R* —
модуль жесткости, зависящий как от жест-
кости стана, так и от податливости прокаты-
ваемого металла, т.е. его величина может из-
меняться с деформацией.

При прокатке тонких, как в нашем слу-
чае, листов из сплавов молибдена валки при-
ходится сближать вплоть до полного смыка-
ния, а для получения листов тоньше 0,3 мм
даже переводить рабочие валки в положение,
формально соответствующее отрицательной
величине межвалкового зазора. При этом
прокатный стан работает подобно сжатой
пружине за счет упругих деформаций при
выборе всех зазоров в деталях клети. Вели-
чина R* в выражении (3) имеет смысл «эф-
фективного» модуля жесткости, который по-
мимо упругих свойств элементов конкретной
конструкции прокатного стана определяет-
ся и пластической податливостью сплава.

Несмотря на явное различие выражений
(1)—(3), все они описывают один реально на-
блюдаемый эффект: чтобы обжать прокаты-
ваемый лист на величину , зазор между вал-
ками необходимо уменьшить на величину >
и размер такого превышения зависит как от
конструкции прокатного стана, так и от
свойств прокатываемого металла.

Для холодной прокатки обоих сплавов
молибдена в работе использовали один и тот
же одноклетевой прокатный стан после од-
ной и той же процедуры предварительной
настройки исходного положения валков. В
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нашем случае настройка зазора валков, со-
ответствующего Z0  0, была проведена по
заготовке из сплава ЛМ1 толщиной 2,68 мм.
Для экспериментального определения поло-
жения нониуса, соответствующего Z0, стан
был настроен на минимальное «закусыва-
ние» этой заготовки, когда Z0  0 и h0  0.
При этом старались сделать так, чтобы по
всей ширине рабочей поверхности валков об-
разец сплава ЛМ1 исходной толщины нельзя
было бы продвинуть между валками, кото-
рые с доступной точностью, оцениваемой
нами не хуже, чем 0,05, выставляли парал-
лельно один другому. Уменьшение межвал-
кового зазора при холодной прокатке про-
водили, сохраняя параллельность валков пе-
ред каждым проходом. К началу холодной
прокатки исходные толщины листов были
близки 2,68 мм для сплава ЛМ1 и 2,81 мм
для сплава ЛМ2. Это позволило сопоставить
усилия, требуемые для холодной прокатки
обоих сплавов.

Как следует из результатов, представлен-
ных на фиг. 1, линейная аппроксимация в
зависимости (2) является лишь первым при-
ближением, что объясняется как особеннос-
тями конструкции использованного прокат-
ного стана, так и изменениями в реальной
структуре металла при его холодной прокат-
ке, приводящими к его заметному упрочне-
нию.

В том, что для получения листов толщи-
ной 0,17 мм из заготовки с исходной тол-
щиной 2,68 мм для сплава ЛМ1 и 2,81 мм
для сплава ЛМ2 рабочие валки пришлось
сближать соответственно на 4,5 и даже на
5,13 мм, нет ничего удивительного. В исход-
ном состоянии перед первым проходом ра-
бочие валки фактически были нагружены
лишь собственным весом; при дальнейшей
прокатке постепенно были выбраны зазоры
и упругие деформации в нажимном устрой-
стве, в подшипниках, в других деталях про-
катной клети. На сомкнутых вплотную вал-
ках происходит захват и прокатка относитель-
но тонких листов с характерным стуком при
выходе металла из валков, когда валки вновь
смыкаются после завершения прохода.

Из приведенного на фиг. 1 следует, что в
ходе прокатки оба сплава заметно упрочня-
ются, что проявляется в наблюдаемом умень-
шении наклона кривой аппроксимирующей
зависимости hi(Zi) с ростом степени дефор-
мации. Для получения листов толщиной

0,17 мм из сплава ЛМ2 валки пришлось
сблизить на 5,13 мм и потребовалось один-
надцать проходов, тогда как для прокатки
сплава ЛМ1 на ту же конечную толщину
листа валки были сближены на 4,5 мм и
оказалось достаточным девять проходов.
При прокатке в один и тот же межвалко-
вый зазор прокатного стана лист сплава ЛМ1
неизменно оказывался после прохода тонь-
ше, чем лист сплава ЛМ2. Эти обстоятель-
ства наглядно демонстрирует факт более
сильного, чем в случае сплава ЛМ1, упроч-
нения сплава ЛМ2 при холодной прокатке.
Поскольку конечные толщины для обоих
сплавов были одинаковы, к моменту оконча-
ния прокатки абсциссы на фиг. 1 совпали.

Причина более сильного упрочнения
сплава ЛМ2 с деформацией становится по-
нятной из сопоставления полученных с по-
мощью ПЭМ данных о реальной структуре
холоднокатаных листов из этих сплавов
(фиг. 2 и 3). Так, на всех изображениях на
фиг. 2 в холоднокатаных листах сплава ЛМ2
присутствуют многочисленные темные час-
тицы. Проведенный на частице (фиг. 2, б) с
поперечным размером 50—100 нм анализ
микродифракции (фиг. 2, а) показал, что кри-
сталлическая решетка частицы изоморфна
гексагональному карбиду молибдена -Mo2C
как низкотемпературному карбиду со стехио-
метрией Mo2C в соответствии с диаграммой
состояния системы Mo-C [26] (фиг. 4). В ра-
боте [27] для порошкового сплава Mo-Hf-C
был выявлен гексагональный карбид -Mo2C,
более низкотемературный, чем орторомбичес-

Фиг. 1. Уменьшение толщины hi листов
сплавов ЛМ1 (1) и ЛМ2 (2) в зависимости от
уменьшения межвалкового зазора Zi, (исходное
положение Z0  0 i  0 не отмечено) по мере
увеличения числа проходов i вплоть до конеч-
ной толщины листов 0,17 мм. Приведены ре-
зультаты для всех проходов
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кий -Mo2C, что естественно, поскольку в ра-
боте [27] применена именно порошковая, тре-
бующая менее высоких температур, а не пла-
вильная технология получения молибдено-
вого сплава.

В выявленных многочисленных карбидах
на фиг. 2 не исключено присутствие наряду
с молибденом некоторого количества имею-
щихся в составе сплава ЛМ2 других карби-
дообразующих элементов (Hf, Zr, Ta, и Ti). Но
карбид, указанный на фиг. 2, б, изоморфен
именно гексагональному карбиду молибде-
на -Mo2C, что неудивительно, поскольку мо-
либден — активный карбидообразующий
элемент и в сплаве ЛМ2 его содержится во
много раз больше, чем легирующих. Карби-
ды других элементов (Hf, Zr, Ta, и Ti) имеют

кубическую решетку, и микродифракция по-
зволила бы надежно отличить их от микро-
дифракции гексагонального карбида молиб-
дена -Mo2C. При этом, аналогично резуль-
татам работы [27], в сплаве ЛМ2 вполне воз-
можно присутствие в карбиде Mo2C помимо
молибдена и других карбидообразующих эле-
ментов. Разнообразие формы и размеров кар-
бидов, наблюдаемых в сплаве ЛМ2, не исклю-
чает присутствие в листе толщиной 0,17 мм
карбидов, различающихся фазовым и хими-
ческим составом.

Характерные размеры обнаруженных в
сплаве ЛМ2 мелких карбидов находятся пре-
имущественно в интервале 30—200 нм (см.
фиг. 2, в—д). Встречаются и существенно
более крупные карбиды (см. фиг. 2, б, е), их

0,25 мкм0,2 мкм

0,25 мкм

Фиг. 2. Результаты анализа ПЭМ листов сплава ЛМ2 после холодной прокатки до толщины 0,17 мм;
a, б — соответственно микродифракция от отдельно расположенного карбида и его изображение в части
объема сплава молибдена; в—е — примеры карбидных частиц

а) б)

г)в)

100 нм 500 нме)д)



65„Металлы“. № 5. 2023 г.

Фиг. 3. Результаты анализа ПЭМ листов сплава ЛМ1 после холодной прокатки до толщины 0,17 мм:
а—г — примеры, демонстрирующие отсутствие карбидных частиц в пределах ячеек, образовавшихся в сплаве
при холодной прокатке

Фиг. 4. Диаграмма состояния системы Mo-C по данным [26]

100 нм 100 нм

100 нм0,25 мкма) б)

в) г)
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характерные размеры достигают нескольких
микрометров. Практически наверняка это
карбиды молибдена, поскольку концентрация
других карбидообразующих элементов, вви-
ду их малого содержания в сплаве, для обра-
зования относительно крупных карбидов
маловероятна. Необходима диффузия эле-
ментов к карбиду из относительно обширной
области, в то время как концентрация мо-
либдена в сплаве велика и длительная диф-
фузия для образования крупного карбида
молибдена не потребуется.

Примеры микроструктуры сплавов, полу-
ченной с помощью оптической микроскопии,
приведены на фиг. 5. Не удивительно, что
крупные карбиды в сплаве ЛМ2 удавалось
выявить этим методом (фиг. 5, б) в струк-
туре, соответствующей заготовке данного
сплава толщиной 2,81 мм для последующей
холодной прокатки.

Ранее при измерениях микротвердости на
подобных частицах в технически чистом
молибдене, полученном после ЭЛП, с помо-
щью той же металлографической методики

Фиг. 5. Микроструктуры сплавов ЛМ1 (а) и ЛМ2 (б) в состоянии перед началом холодной прокатки.
Цветное травление по способу [22]. Стрелки указывают на карбиды с размерами >1 мкм (в сплаве ЛМ1
они расположены по границам зерен, унаследованных от слитка и претерпевших деформацию горячей про-
каткой; в сплаве ЛМ2 крупные карбиды встречаются как на границах, так и внутри старых зерен)

а)

б)
500 мкм

20 мкм

100 мкм

10 мкм
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было установлено присутствие аналогичных
крупных карбидов. Источником углерода
для образования карбидов был углерод либо
из переплавленных штабиков молибдена, т.е.
введеный со связкой для компактирования,
либо из атмосферы печи с графитными на-
гревателями при производстве штабиков;
обычное его содержание 2—5 ppm. Оказалось,
что уровень микротвердости этих частиц в
несколько раз выше, чем у молибденовой
матрицы вокруг частицы. К тому же рентге-
новский микроанализ показал явное присут-
ствие в них заметного количества углерода.
Поэтому идентификация таких частиц как
карбидов молибдена кажется нам вполне
оправданной. Кроме того, в работе [28] для
выявления карбидов использовали цветное
травление в соответствии с методикой рабо-
ты [23] и с помощью метода дифракции об-
ратнорассеянных электронов, ПЭМ и микро-
анализа также был обоснован вывод, соглас-
но которому они были идентифицированы
как карбиды с формулой Mo2C.

В сплаве ЛМ1 (см. фиг. 3) ни в одном из
приблизительно 40 рассмотренных полей
зрения с помощью ПЭМ не удалось выявить
ни одного мелкого карбида, хотя это несколь-
ко неожиданно, поскольку, как и в случае
сплава ЛМ2, молибдена в сплаве ЛМ1 мно-
го. Учитывая различия в уровне легирова-
ния дополнительно введенным углеродом, в
сплаве ЛМ1 можно было бы ожидать при-
сутствия карбидов примерно в 2 раза мень-
шем количестве, чем в сплаве ЛМ2, но ока-
залось, что это не так.

Достаточно крупные карбиды, с размера-
ми около 1 мкм и более в сплаве ЛМ1 уда-
лось обнаружить только по границам дефор-
мированных зерен в заготовке после горя-
чей прокатки до толщины 2,68 мм, исход-
ной для холодной прокатки (см. фиг. 5, a).
Отмеченная особенность выделения карбидов
в сплаве ЛМ1 может быть связана с услови-
ями кристаллизации в области диаграммы
Mo-Ta-C, соответствующей содержанию леги-
рующих в сплаве ЛМ1.

Холодная прокатка привела к формиро-
ванию в листах сплавов ЛМ1 и ЛМ2 толщи-
ной 0,17 мм ячеистой структуры в молиб-
деновой матрице (см. фиг. 2 и 3), характер-
ной [29, 30] для холодной деформации про-
каткой более 90%, как и в нашем случае.
Карбиды молибдена, которые сами не могут
претерпевать пластическую деформацию при

комнатной температуре, в одних случаях (см.
фиг. 2, б, г) находятся хотя бы частью своей
поверхности как бы внутри ячеек (на этих
участках и в непосредственном контакте с
карбидами не видно даже отдельных дисло-
каций), а в других случаях (см. фиг. 2, б, в)
карбиды со всех сторон окружены дефекта-
ми, связанными с деформацией молибдено-
вой матрицы.

Оценка объемной доли мелких карбидов
молибдена по данным ПЭМ не может быть
проведена корректно, без грубых допущений.
Если для сечения структуры плоским шли-
фом точечный метод Глаголева, [31] позво-
ляет c помощью металлографической мето-
дики надежно определять объемную долю
наблюдаемой фазы, то в случае тонких фольг,
изучаемых методом ПЭМ, изображения кар-
бидов могут соответствовать различным сло-
ям по глубине фольги, а видимая площадь
изображения карбидов соответствует проек-
циям карбидов на плоскость наблюдения.

Площадь проекции частицы на эту плос-
кость либо больше, либо равна площади лю-
бого сечения частицы плоскостью, параллель-
ной плоскости наблюдения. Поэтому доля
площади изображения, приходящаяся на
карбиды и наблюдаемая с помощью ПЭМ,
обычно заметно больше, чем реальная. Кро-
ме того, проекции изображений карбидов, за-
легающих на разной глубине, могут накла-
дываться одна на другую (см. фиг. 2, д), что
также мешает корректной оценке объемной
доли карбидов.

Априорная оценка объемной доли карби-
дов  в молибденовом сплаве может быть
выполнена следующим образом. Предполо-
жим, что весь введенный углерод находится
в виде карбидов Mo2C. Если пренебречь ис-
ходным содержанием углерода в переплав-
ляемых штабиках молибдена, то объемная
доля  для дополнительно введенного в сплав
углерода, присутствующего в виде карбида
Mo2C, может быть оценена по содержанию
дополнительно введенного до плавки угле-
рода  (мас.%) с учетом известных величин
плотностей молибдена (Mo) и его карбида
(Mo2C

) согласно выражению:

  (Mo/Mo2C
)/, (4)

где  — массовая доля углерода в соедине-
нии Mo2C.

Подставляя в выражение (4) значения
Mo  10,24 г/см3, Mo2C  9,11 г/см3 (для ор-
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торомбической модификации Mo2C) и
  12,011/(191,92+12,011)  0,05889, полу-
чим:

  19,09. (5)

После подстановки для сплава ЛМ2
  0,0002 (200 ppm) получим, что в нем
объемная доля карбидов   0,38 об.%, что
не противоречит данным ПЭМ, поскольку на
доступных полях зрения оценка по методу
Глаголева дала величину *  0,5—0,8 об.%.
При этом выборку использованных полей
зрения нельзя считать ни случайной, ни ста-
тистически значимой. Как и ожидалось, ме-
тод Глаголева в нашем случае дал завышен-
ную оценку. Обычно большее внимание при-
влекают обнаруженные карбиды, а не «пус-
тые» места, да и распределение карбидов в
сплаве ЛМ2 неоднородно. Важно, что в сплаве
ЛМ1 мелкие карбиды, подобные присутству-
ющим в сплаве ЛМ2, вообще не были обна-
ружены.

Сканирующая электронная микроскопия
высокого разрешения шлифов, приготовлен-
ных в плоскости, параллельной направлению
прокатки и нормали к поверхности листов,
показала, что трещины расслоения могут воз-
никать и расти вблизи именно карбидных
частиц (фиг. 6), пластическая деформация
которых при холодной прокатке невозмож-
на и потому несовместна с деформацией мо-
либденовой матрицы сплава. На фиг. 6 хо-
рошо заметны места образования трещин
выкрошивания вокруг карбидных частиц и
наблюдаются образованные по цепочкам за-
легания карбидов трещины расслоения, дли-
на которых возрастает с увеличением сте-
пени деформации от ~3 мкм при толщине
2,81 мм до ~8 мкм при толщине 0,48 мм.

Такие места выкрошивания не только
четко выделяют трещины расслоения, но и
позволяют объяснить трудности тонкой по-
лировки шлифов в связи с повреждением их
поверхности выкрошенными карбидными
частицами, легко царапающими более мяг-
кий молибден.

Механизм образования трещин при пла-
стической деформации вблизи карбидных
частиц известен для сталей [32—34]. Подоб-
ные явления наблюдали также для порош-
кового сплава молибдена, упрочненного час-
тицами оксидов [16]. Трещины расслоения,
редкие и короткие после горячей прокатки,
значительно усиливаются в ходе холодной
прокатки уже до толщины 0,48 мм. Это по-
зволяет понять, почему плотность образцов
сплава ЛМ2 снижалась от ~10,18 г/см3 при
толщине листа 2,81 мм до ~10,00 г/см3 при
толщине 0,17 мм.

Выводы. 1. Рассмотренные в работе два
сплава молибдена демонстрируют принципи-
ально разное распределение карбидов в
структуре тонких холоднокатаных листов из
них. В сплаве ЛМ2 содержится много эффек-
тивно его упрочняющих дисперсных (30—
200 нм) карбидов и некоторое количество
крупных карбидов. В сплаве ЛМ1 дисперс-
ные карбиды вообще не выявлены, а круп-
ные карбиды располагаются по границам
зерен, где они хорошо заметны в состоянии
после горячей прокатки. Получена априор-
ная оценка объемной доли карбидов молиб-
дена в сплаве ЛМ2.

2. К сожалению, примененные технологии
плавки и горячей прокатки не позволили
полностью устранить такие дефекты, как
поры и трещины, в заготовке для холодной
прокатки. При дальнейшей холодной прокат-

Фиг. 6. Дефекты сплошности в сплаве ЛМ2 (СЭМ высокого разрешения на разных этапах холодной
прокатки) в состоянии после горячей прокатки: а — толщина листа 2810 мкм; б — толщина листа 480
мкм. Шлифы выполнены вдоль направления прокатки и поперек толщины листов

а) б)3 мкм 3 мкм
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ке унаследованная от заготовки дефектность
только возрастает. Показано, что зародыши
трещин расслоения могут развиваться по
«строчкам» карбидов, по границам которых
при значительной пластической деформации
молибденовой матрицы могут образовывать-
ся трещины.

3. Сопоставлены пластические податливо-
сти при холодной деформации прокаткой
двух исследованных сплавов молибдена с
углеродом и карбидообразующими элемен-
тами. С помощью эксперимента по холодной
прокатке продемонстрировано более замет-
ное упрочнение молибденового сплава ЛМ2
с мелкодисперсными карбидами в сравнении
со сплавом ЛМ1, в котором мелкодисперс-
ные карбиды не были обнаружены. Для рас-
смотренного случая холодной прокатки тон-
ких листов для определения их толщины
после очередного прохода предложен аналог
формулы Головина—Симса.

Авторы признательны И.Д. Петухову за
помощь в отборе образцов при проведении
эксперимента по прокатке.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ

1. Takida, T. Mechanical properties of fine-grained, sin-
tered molybdenum alloys with dispersed particles
developed by mechanical alloying / T. Takida, H.
Kurishita, M. Mabuchi, T. Igarashi, Y. Doi, T. Nagae //
Mater. Trans. 2004. V.45. №1. P.143—148.

2. Hu, P. High temperature mechanical properties of
TZM alloys under different lanthanum doping treat-
ments / Hu P., Yang F., Deng J., Chang T., Hu B.,
Tan J., Wang K., Cao W., Feng P., Yu H. // J. Al-
loys and Compounds. 2017. V.711. P.64—70.

3. Leichtfried, G. Molybdenum alloys for glass-to-metal
seals / G. Leichtfried, G. Thurner, R. Weirather //
Intern. J. Refract. Metals and Hard Mater. 1998.
V.16. №1. P.13—22.

4. Агте, К. Вольфрам и молибден / К. Агте, И. Ва-
цек ; пер. с чеш. — М. : Энергия, 1964.

5. Моргунова, Н.Н. Сплавы молибдена / Н.Н. Моргу-
нова, Б.А. Клыпин, В.А. Бояршинов [и др.]. — М. :
Металлургия, 1975. 392 с.

6. Gnesin, B.A. High-purity solid solution as a new type
of molybdenum alloy / B.A. Gnesin, M.I. Karpov, V.G.
Glebovsky // J. Advanced Mater.—SAMPE. 2001.
V.33. №3. P.3—9.

7. Семененко, В.Е. Дисперсионное упрочнение сплавов
Mo-Zr-C / В.Е. Семененко, Н.Н. Пилипенко // Воп-
росы атомной науки и техники. — Харьков : ФТИ,
2008. С.316.

8. Pink, E. Refractory metals and their alloys / E. Pink,
R. Eck // Mater. Sci. Technol. 2006. September.
DOI : 10.1002./9783527603978.mst0088

9. Sun, G.D. Nanostructured oxide dispersion strength-
ened Mo alloys from Mo nanopowder doping with
oxide nanoparticles / G.D. Sun, G.H. Zhang, K.C. Chou
// J. Mater. Res. Technol. 2019. V.8. №6. P.5753—
5762.

10. Jiang, D. Effect mechanism of oxide doping on the
microstructure and mechanical properties of Mo-Y2O3
alloys / Jiang D., Dong Z., Du Z., Zhao Q., Wang H.,
Ma Z. / Mater. Sci. Eng. A. 2022. V.831.
Art.142344.

11. Liu, G. Nanostructured high-strength molybdenum
alloys with unprecedented tensile ductility / Liu G.,
Zhang G.J., Jiang F., Ding X.D., Sun Y.J., Sun J., Ma
E. // Nature Mater. 2013. V.12. №4. P.344—350.

12. Igarashi, T. Strengthening and toughening of mo-
lybdenum by carbide particles / T. Igarashi // J. Jap.
Soc. Powder and Powder Metallurgy. 2002. V.49. №3.
P.163—171.

13. Lang, D. On the chemistry of the carbides in a mo-
lybdenum base Mo-Hf-C alloy produced by powder
metallurgy / D. Lang, C. Phl, D. Holec, J. Schatte, E.
Povoden-Karadeniz, W. Knabl, H. Clemens, S. Primig
// J. Alloys and Compounds. 2016. V.654. P.445—
454.

14. Semenenko, V.E. Influence of heat treatment on the
strength of the Mo-Zr-C alloys / V.E. Semenenko, A.I.
Ovcharenko, M.M. Pylypenko // PAST : Pure Mater.
Superconductors Series. 2014. №1. P.89.

15. Klopp, W.D. Mechanical properties of electron-beam-
melted molybdenum and dilute Mo-Re alloys / W.D.
Klopp, W.R. Witzke // J. Less Common Metals. 1973.
V.24. Is.4. P.427—443.

16. Hu, P. Crack initiation mechanism in lanthanum-
doped titanium-zirconium-molybdenum alloy during
sintering and rolling / Hu P., Zhou Y.H., Deng J.,
Li S.L., Chen W.J., Chang T., Hu B., Wang K., Feng
P., Volinsky A.A. // J. Alloys and Compounds. 2018.
V.745. P.532—537.

17. Yang, Y. Inclusion evolution in solid steel during
rolling deformation : a review / Yang Y., Zhan D.,
Qiu G., Li X., Jiang Z., Zhang H. // J. Mater. Res.
Technol. 2022. V.18. P.5103—5115.

18. Пат. РФ №2774718. МПК С22С27/04. Жаропроч-
ный сплав на основе молибдена / Прохоров Д.В.,
Карпов М.И., Внуков В.И., Гнесин Б.А., Гнесин И.Б.,
Желтякова И.С., Строганова Т.С., Логачева А.И.,
Логачев И.А., Гусаков М.С., Григорович К.В. ; —
приор. от 16.12.2021; опубл. 22.06.2022.

19. Голенков, В.А. Теория обработки металлов давлени-
ем / В.А. Голенков, С.Л. Яковлев, С.А. Головин [и
др.]. — М. : Машиностроение, 2009. 442 с.

20. Меерович, И.М. Повышение точности листового про-
ката / И.М. Меерович, А.Н. Герцев, В.С. Горелик,
Э.Я. Классен. — М. : Металлургия. 1969. 261 с.

21. Осипов, И.А. Анализ современной схемы производ-
ства горячекатаного листа : квалификационная
работа. ЮУрГУ. 22.03.02. — 2018-096-00.00.00ПЗ.

22. SU 1019268 A1. МПК G01N 1/28 Способ приготов-
ления образцов для металлографического анализа
молибдена / Гнесин Б.А. Заявка №3354872 ; заявл.
20.11.1981 ; опубл. 23.05.1983.

23. Hasson, R. Metallography of molybdenum in color /
R. Hasson // Microscope. 1968. V.16. №329. P.334.

24. Авт. св. СССР №1730215. Электролит для струй-
ного электрополирования / Тастенбеков Т.А., Мух-
таров Р.Х., Касымов М.К., Колобов Ю.Р. ; приор.
от 28.04.1990.

25. Гаузнер, С.И. Измерение массы, объема и плотнос-
ти / С.И. Гаузнер, С.С. Кивилис, А.П. Осокина, А.Н.
Павловский. — М. : Изд-во стандартов, 1972.

26. Massalski, T.B. Binary alloy phase diagrams : 2nd ed.
/ T.B. Massalski, editor-in-chief; H. Okamoto, PR



70 „Металлы“. № 5. 2023 г.

Subramanian, L. Kacprzak, editors. — Ohio : ASM
international, Materials Park, 1990.

27. Lang, D. On the chemistry of the carbides in a mo-
lybdenum base Mo-Hf-C alloy produced by powder
metallurgy / D. Lang, C. Phl, D. Holec, J. Schatte, E.
Povoden-Karadeniz, W. Knabl, H. Clemens, S. Primig
// J. Alloys and Compounds. 2016. V.654. P.445—
454.

28. Phl, C. Metallographic characterization of the mo-
lybdenum based alloy MHC by a color etching tech-
nique / C. Phl, J. Schatte, H. Leitner // Mater. Char-
acterization. 2013. V.77. P.63—69.

29. Sevillano, J.G. Large strain work hardening and tex-
tures / J.G. Sevillano, P. Van Houtte, E. Aernoudt //
Progress in Mater. Sci. 1980. V.25. №2—4. P.69—134.

30. Рыбин, В.В. Большие пластические деформации и
разрушение металлов / В.В. Рыбин. — М. : Метал-
лургия, 1986. 224 с.

31. Салтыков, С.А. Стереометрическая металлография :
Стереология металлических материалов : учеб.
пособ. / С.А. Салтыков. — М. : Металлургия, 1976.
270 с.

32. Giang, N.A. Influence of carbide particles on crack
initiation and propagation with competing ductile-
brittle transition in ferritic steel / N.A. Giang, M.
Kuna, G. Htter // Theoretical and Applied Fracture
Mechanics. 2017. V.92. P.89—98.

33. Степанкин, И.Н. К вопросу совершенствования
структуры инструментальных сталей / И.Н. Сте-
панкин, Д.В. Куис, Е.П. Поздняков, А.Б. Найзабе-
ков, С.Н. Лежнев // Актуальные вопросы машино-
ведения. 2021. Вып.10. С.262—264.

34. Долженко, А.С. Микроструктура и ударная вязкость
высокопрочной низколегированной стали после
темпформинга / А.С. Долженко, П.Д. Долженко,
А.Н. Беляков, Р.О. Кайбышев // ФММ. 2021. Т.122.
№10. С.1091—1100.



71

с. 71—

М Е Т А Л Л Ы ,  № 5 • 2 0 2 3

Немагнитный медно-никелевый сплав
вакуумной плавки типа константан МН45-
ВП, требования к пруткам из которого оп-
ределены ТУ Яе0.021.153 [1], используется,
в частности, для изготовления деталей элек-
тровакуумных приборов, где востребованы
такие его свойства, как вакуумная плотность
и неизменность размеров точных деталей.
Сплав не входит в перечень ГОСТ 492 [2] на
серийные никелевые и медно-никелевые
сплавы, и его химический состав, приведен-
ный в таблице, также определен ТУ [1]. Сле-
дует отметить, что в ТУ Яе0.021.153 [1] не
содержатся требования к структуре и свой-
ствам материала прутков, к допустимости в
нем дефектов, которые могут представлять

опасность для деталей рабочей зоны элект-
ровакуумных приборов [3].

Материал и методика эксперимента.
Исследовался материал готовых прутков из
сплава МН45-ВП. Приготовление металло-
графических шлифов осуществлялось с ис-
пользованием шлифовально-полировального
оборудования фирмы Struers. Металлографи-
ческий анализ шлифов проведен после трав-
ления по рекомендованным для медно-ни-
келевых сплавов методикам [4] с примене-
нием инвертированного микроскопа Olympus
IX-71 с увеличениями 50 и 100. Количе-
ственный химический анализ, проведенный
с использованием оптико-эмиссионного спек-
трометра ПАПУАС-4, показал соответствие
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С учетом особенностей медно-никелевого сплава МН45-ВП типа константан вакуумной плавки
выявлены возможные причины появления на металлографических шлифах его прутков харак-
терных бугорков как разновидности поверхностного эффекта типа «ус». Отмечено, что образова-
ние бугорков — следствие диффузионных процессов, вызванных повышенной неоднородностью
химического состава материала. Также указывается, что причина этой неоднородности связана с
отсутствием в составе индукционной плавильной печи специальных электромагнитных устройств
для перемешивания расплава, составляющие которого разделены по показателям магнитной вос-
прииимчивости, т.е. длительность выдержки расплава при подстуживании в процессе дегазации
недостаточная.

Ключевые слова: сплав; индукционная плавка; подстуживание расплава; магнитная
восприимчивость; гомогенизация; ковка; прутки; диффузия; пороки типа «ус» и бугорок; точные
детали; электровакуумные приборы.

Химический состав, мас.%, сплава МН45-ВП*

uC iN nM C iS gM nZ bP

авонсО 64—44  50,0  50,0  60,0  30,0  200,0 —

iB P sA O H N S dC

 200,0  10,0  200,0  500,0  500,0  200,0  500,0  200,0

*Суммарное содержание примесей <0,13 мас.%.
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металлического материала требованиям ТУ.
Однако, если учесть обусловленную возмож-
ностями указанного прибора усредненность
полученных показаний, то в рамках возмож-
ностей задействованного оборудования неиз-
бежно противоречие результатов химическо-
го анализа и металлографического исследо-
вания, показавшего наличие в шлифах ма-
териала бугорков. При этом точные методы
определения точечного химического состава
металлического материала, сочетающие, на-
пример, электронную микроскопию, рентге-
нофлюоресцентный анализ [5] и масс-спект-
рометрию с тлеющим разрядом [6], с учетом
стоимости данного оборудования остаются
недоступными для большинства заводских
лабораторий, поэтому опорой для исследова-
телей служат в основном только доступные
справочные и теоретические источники ин-
формации.

Причины появления бугорков на метал-
лографических шлифах прутков. Основной
способ получения слитков сплава МН45-ВП
— вакуумная индукционная плавка (ВИП),
основанная на нагреве шихты электромаг-
нитными полями. Особенность технологии
ВИП приводит к неравномерному распреде-
лению в расплаве его составляющих [7] с
разной электромагнитной восприимчивостью
[8]. Согласно теории ближнего поля при не-
больших перегревах в жидких металлах со-
храняется ближний порядок [9] объединен-
ных в отдельные микрообласти атомов с оп-
ределенной степенью размытости их реше-
ток [10]. Этим объясняется относительно
малое значение сдвига Найта, описывающе-
го изменение магнитной восприимчивости
при плавлении [11]. Поэтому, несмотря на
прохождение при нагреве никеля через точ-
ку Кюри, в нем сохраняется спонтанная на-
магниченность, и даже в расплавленном со-
стоянии при перегреве в несколько сотен
градусов [8] из-за спонтанной магнитострик-
ции [12] расплав никеля более восприимчив
к воздействию электромагнитных полей.
Поэтому в медно-никелевом расплаве маг-
нитная восприимчивость никеля выше, чем
у парамагнитной меди, и он окажется в боль-
шей степени перемещен в центр расплавлен-
ного сгустка, чем медь [7].

На практике, если печь ВИП не оснащена
специальным магнитным устройством для
перемешивания расплава [13], то химический
состав от центра образованного сгустка к его

краям будет сильно различаться: содержа-
ние никеля к середине этого сгустка окажет-
ся выше. Такая неравномерность может про-
являть себя при дальнейшей обработке слит-
ка и отразиться на материале готовых дета-
лей в составе электровакуумных приборов.
Таким образом, если усреднение химического
состава не будет выполнено на этапе подсту-
живания при минимальной мощности рабо-
ты нагревателей, то неравномерность соста-
ва сохранится и неизбежно перейдет в мате-
риал получаемого слитка. Далее, если произ-
водитель откажется и от проведения гомоге-
низационного отжига слитка, эта неравномер-
ность в нужной степени не сможет быть пре-
одолена ни при кузнечном переделе слитка,
ни при прокатке или ковке готовых прутков.

Данные о диффузионных постоянных
двойных систем показывают, что при тем-
пературе 1000 C в паре Ni-Cu проникнове-
ние меди в никель происходит по разным
данным от трех [14] до восьми [15] раз быс-
трее, чем наоборот (никеля в медь), и содер-
жание меди на поверхности их раздела дос-
тигает 84% [14]. Активно протекает диффу-
зия и в медно-никелевых сплавах. При
1000 C парциальные коэффициенты взаим-
ной диффузии для сплавов (Ni-40%Cu)/(Ni-
60%Cu) составляют 910–12 и 2,810–12 см2/с
соответственно. Из этих данных следует, что
проникновение меди в никель происходит в
3,2 раза быстрее, чем никеля в медь [14].
При этом в равновесном составе на грани-
це раздела содержится 54% Cu [14], что точ-
но отвечает содержанию меди согласно ТУ
[1] и обеспечивает стабильность характерис-
тик сплава.

Следует отметить характерное для спла-
вов системы Cu-Ni стремление к самоупоря-
дочиванию, что выражается через параметр
ближнего порядка Уоррена-Каули. Для дан-
ной системы его значение больше ноля, что
свойственно для относительного меньшин-
ства сплавов [16]. Однако недопустимое уп-
рощение технологии делает материал неста-
бильным. Стремясь к достижению равновес-
ного состояния, сплав претерпевает значи-
тельные диффузионные изменения при тех-
нологических переделах, теплосменах и вы-
леживании, следствием чего и являются по-
казанные на фиг. 1 усы и бугорки на повер-
хности металлографических шлифов как
места стока диффундирующих атомов [14].
Из-за направленного массопереноса меди в
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область с повышенным содержанием нике-
ля на границе зерен возникает разность на-
пряжений. Как результат, вовне выдавлива-
ется материал образца (схематично это по-
казано на фиг. 2).

Математически данный процесс можно
описать, в частности, как решение задачи
диффузии в осесимметричную область, кото-
рая растет вдоль своей оси с постоянной ско-
ростью и в целом подчиняется параболичес-
кой зависимости относительно этой оси [17],
что и проявляется в характере поверхностей
бугорков (фиг. 3).

Приведенная на фиг. 2 модель — сильно
упрощенная схема формирования эффектов
типа бугорки или усы. Упрощенной являет-
ся и постановка указанной математической
задачи, поскольку бугорки состоят из мно-

жества рядом стоящих, подобно сотам, усов-
столбиков, что хорошо видно в местах изло-
ма поверхности шлифов на фотографиях
фиг. 1. При этом рост бугорков может при-
водить к формированию как холмообразных
выпуклостей, так и грибоподобных образова-
ний, одно из которых приведено на фотогра-
фии фиг. 3, б.

В отношении наблюдаемой на фиг. 1 по-
вторяемости бугорков на некотором рассто-
янии одного от другого можно отметить, что,
видимо это следствие дополнительного вли-
яния образующихся при полировке шлифов
стоячих волн, способствующих ускоренной
диффузии в материале, как это происходит
при ультразвуковом воздействии [18].

Конечно, если бы растущие бугорки не
удалялись полировочным абразивом при

Фиг. 1. Микроснимки (а, б) с поверхностным эффектом в виде бугорков из множества усов (исходные
зерна частично разрушены). 100

Фиг. 3. Виды химической неоднородности (а) и сформировавшегося бугорка из целых неразрушенных
зерен (б). 50

Фиг. 2. Схема образования бугорков и усов [14]: 1—3 —условное обозначение формирующихся мик-
рообъемов перемещаемого вещества

200 мкм200 мкм

200 мкм200 мкм
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подготовке шлифа, они могли быть гораздо
больших размеров. На фиг. 1 наблюдаются
лишь остаточные следы протекающих в ме-
таллическом материале явлений, когда воз-
действие стоячих волн прекращено. В лю-
бом случае движущая сила образования бу-
горков вызвана стремлением материала
уменьшить свою химическую неоднородность,
т.е. непосредственная причина их образова-
ния связана с разделением по признаку маг-
нитной восприимчивости составляющих ис-
ходного расплава, а также с отказом изгото-
вителя от гомогенизационного отжига слит-
ка.

Переходящая в материал деталей хими-
ческая неоднородность может привести к их
короблению во время технологических и ра-
бочих теплосмен. Как следствие, это влияет
на служебные характеристики готового при-
бора в случае изменения, например, зазора
между его деталями, и др. Другой опаснос-
тью может стать возможное нарушение ва-
куумной плотности тонкостенных деталей
трещинами напряжения, пример которых в
местах роста бугорков приведен на фиг. 4.
Подпитываемые диффузионными процесса-
ми, такие трещины, имеющие даже поверх-
ностный характер, могут стать концентрато-
рами напряжений во время теплосмен, в пе-

риод испытательных и рабочих нагрузок на
прибор, т.е. развиться в критические для его
вакуумной плотности дефекты.

Как на отражение эффекта Френкеля [19]
следует указать и на другое очевидное явле-
ние в виде образования микропустот в мес-
тах наибольшего исхода меди при ее диффу-
зии в никель. Наличие микропустот в мате-
риале вакуумно-плотных тонкостенных де-
талей не желательно. В работе [20] отмеча-
ется, что в начале своего существования диф-
фузионные поры имеют полиэдрическую
форму и ввиду большого числа граней обыч-
но описываются как сферические, к каковым
и приближаются по форме по мере своего
роста. Однако с момента, когда отвод диф-
фундирующего вещества начинает уравнове-
шиваться напряжением на поверхности
поры, и далее пора начинает терять свою гео-
метрическую устойчивость и схлопываться.
Такая пора с остатками неперемещенного
вещества на ее внутренних стенках показа-
на на фиг. 5.

Описанные явления в металлическом
материале и их природа указывают на то, что
исходный расплав должен быть либо пере-
мешан специальными электромагнитными
устройствами [20], либо, при их отсутствии,
уравновешен при подстуживании во время

Фиг. 4. Трещины в бугорках (а, б) на торцевом шлифе прутков из сплава НВ45-ВП. 100

Фиг. 5. Крупные полиэдрические диффузионные поры (а, б). 200

100 мкм100 мкм

20 мкм20 мкм
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дегазации, а готовый слиток должен быть
отожжен. Если изготовитель не выполняет
некоторые необходимые операции, то мате-
риал готовых прутков будет отличаться вы-
сокой неоднородностью химического соста-
ва, проявлением чего и может стать появле-
ние бугорков.

Выводы. 1. Появление на поверхности
металлографических шлифов эффектов типа
«ус» и бугорок — следствие активно проте-
кающих в металлическом материале диффу-
зионных процессов, вызванных повышенной
неравномерностью его химического состава.

2. При отсутствии в составе индукцион-
ных плавильных печей перемешивающих
устройств составляющие расплав микрообла-
сти оказываются разделенными по величи-
не магнитной восприимчивости. В этом слу-
чае при отказе от проведения подстужива-
ния при дегазации и модифицировании рас-
плава не удается получить достаточно одно-
родный по химическому составу слиток.

3. Отказ от гомогенизации химически
неоднородного слитка приводит к активиза-
ции диффузионных процессов в металличес-
ком материале как при его ковке и прокат-
ке в получаемые прутки, так и далее в мате-
риале готовых деталей под воздействием
теплосмен, вибрационных, ультразвуковых и
иных воздействий.

4. Недостаточная однородность химичес-
кого состава не позволяет обеспечить в ма-
териале из сплава МН45-ВП необходимое для
изготовления точных деталей постоянство
его свойств и их размеров. В свою очередь,
протекающие в склонном к упорядочиванию
неоднородном по химическому составу ма-
териале диффузионные процессы могут выз-
вать образование в деталях пороков, опасных
для вакуумной плотности готовых приборов.
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Рений — очень востребованный металл в
современной промышленности, особенно в
авиакосмической отрасли и в производстве
специальных сталей и сплавов. Он также
применяется в катализаторах процессов неф-
техимического синтеза [1—3]. В условиях
отсутствия собственных промышленно осво-
енных источников для производства первич-
ного рения в РФ практически все образую-
щиеся ренийсодержащие отходы представ-
ляют значительный интерес для переработ-
ки. При этом особую важность имеют отхо-
ды производства рения и его двойные спла-
вы с молибденом, вольфрамом и никелем,
поскольку позволяют извлекать ценные ком-
поненты с применением упрощенных техно-
логических схем по сравнению с переработ-
кой многокомпонентных жаропрочных и
тяжелых сплавов [1, 3—6].

В настоящее время для переработки вто-
ричного ренийсодержащего сырья наиболее
эффективны гидрометаллургические техно-

логии. Применительно к отходам из чисто-
го рения и его двойных сплавов с вольфра-
мом и молибденом перспективны электро-
химические процессы с использованием ам-
миачных электролитов, поскольку при этом
практически напрямую можно получать со-
ответствующие растворимые аммиачные со-
единения указанных металлов, в том числе
перренат аммония NH4ReO4 (далее ПРА),
который является важнейшим прекурсором
в процессах получения металлического ре-
ния методами порошковой металлургии [7—
9]. В то же время широкому применению
такого распространенного электролита, как
гидроксид аммония, препятствует низкая
электропроводность его растворов [10, 11].
Улучшение данной технологической харак-
теристики может быть достигнуто посред-
ством его оборота, т.е. использования в ка-
честве электролита растворов системы
NH4OH-ПРА.

Ранее электропроводность растворов ПРА
и растворов системы NH4OH-ПРА была изу-
чена в зависимости от состава и температуры
[5, 12], При этом показано, что величина
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удельной электропроводности (УЭП) этих
растворов существенно выше таковой для
чистых растворов гидроксида аммония. При
20 C она не превышает значения 17—18
мСм/см, а при 50 C достигает 30 мСм/см.
Вместе с тем установленные величины
значительно ниже электропроводности ще-
лочных и содовых растворов, применение
которых, однако, нецелесообразно вследствие
присутствия в растворе посторонних ионов
(катионы щелочных металлов) и проблем,
возникающих при выделении соответствую-
щих перренатов из электролита и конверсии
их в ПРА.

С учетом указанного значительный ин-
терес для процессов рециклинга рения пред-
ставляют растворы карбоната аммония
(NH4)2CO3 — достаточно распространенного
в химической технологии и гидрометаллур-
гии реагента, но весьма редко применяемого
в процессах электрохимической переработ-
ки техногенных отходов. Следует также от-
метить, что сведения о свойствах растворов
карбоната аммония применительно к
электрохимической переработке металличес-
ких лома, скрапа и отходов тугоплавких ред-
ких металлов в научной периодике весьма
незначительны, тогда как этот реагент обла-
дает рядом ценных для гидроэлектро-
химической технологии качеств. Прежде
всего следует отметить его достаточно боль-
шую растворимость в воде при невысоких
температурах [13]. При этом он гидролизу-
ется как по аниону, так и по катиону, созда-
вая достаточно щелочную среду, высвобож-
дая одновременно ионы ОН– и NH4

+. Весьма
важным свойством является термическая
неустойчивость карбоната аммония. При тем-
пературе выше 60 C он разлагается как в
водном растворе, так и в твердой фазе с обра-
зованием в качестве конечных продуктов
газообразных CO2, NH3, H2O [14]. Из этого
следует, что упариванием водного раствора
карбоната аммония, содержащего перренат-
анионы, можно напрямую осадить ПРА, сво-
бодный от содержания карбоната аммония
и катионов щелочных металлов, что особен-
но важно при последующем получении ме-
таллического рения.

Таким образом, можно предположить, что
растворы карбоната аммония перспективны
для использования в электрохимических тех-
нологиях рециклинга рения из вторичного
сырья и техногенных отходов, хотя сведений

о физико-химических свойствах и, в частно-
сти, о электропроводности водных растворов
карбоната аммония и растворов системы кар-
бонат аммония—ПРА в научной периодике
не обнаружено. В нашей работе исследова-
лась зависимость УЭП водных растворов кар-
боната аммония и растворов системы
(NH4)2CO3-ПРА от концентрации реагентов
и температуры.

Материалы и методика эксперимента.
Исследования проводили в диапазоне кон-
центраций индивидуального раствора карбо-
ната аммония 0,1—1,8 моль/л (далее — М),
а для раствора (NH4)2CO3-ПРА в диапазонах
концентраций рения 0,01—0,1 М (в пересче-
те на металл) и карбоната аммония 0,5 и 1М.
Температура варьировалась в диапазоне 20—
50 C. По полученным данным определены
значения УЭП при 20 C, рассчитаны темпе-
ратурные коэффициенты электропроводнос-
ти и величины энергии активации УЭП.

Измерения УЭП проводили с помощью
кондуктометра Анион 7020 производства
«Инфраспак-Аналит» в закрытой термостати-
руемой ячейке без использования автомати-
ческой температурной компенсации. Задан-
ную температуру в ячейке поддерживали с по-
мощью термостата TW-2.03 с точностью
0,1 C. Для приготовления растворов исполь-
зовали дистиллированную воду, карбонат ам-
мония квалификации «ХЧ» и перренат ам-
мония состава NH4ReO4 марки АР-0.

Аппроксимацию выявляемых зависимос-
тей УЭП от температуры в случае их линей-
ности проводили по методике, описанной в
работе [15], получая эмпирическое уравнение:

  at + b, (1)

где  — УЭП, мСм/см; t — температура, C;
a, b — коэффициенты в уравнении линейной
регрессии.

По уравнению (1) рассчитывали величи-
ну УЭП при 20 C (20). Взаимосвязь УЭП
раствора и его температуры описывается так-
же формулой Кольрауша [10], которая в слу-
чае линейной зависимости представляется в
виде уравнения первой степени:

2  1[1+(t2–t1)], (2)

где 1, 2 —УЭП раствора соответственно
при температурах t1 и t2, мСм/см;  — тем-
пературный коэффициент электропроводно-
сти, 1/C.
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Величина  в подавляющем большинстве
случаев в справочной литературе приводит-
ся для температур 20 или 25 C (20 или 25

соответственно). Используя уравнение (2), по
методике, представленной в работе [16], мож-
но рассчитать величину УЭП при 20 C (20)
и соответствующий ей температурный коэф-
фициент электропроводности 20.

Величина энергии активации УЭП (Еакт)
может быть рассчитана по уравнению из ра-
бот [17, 18]:

2
2 3 1

акт
3 1 2

RT
E

T T

χ − χ
=

− χ
, (3)

где Eакт — энергия активации УЭП при тем-
пературе Т2, кДж/моль; R — универсальная
газовая постоянная; 1, 2, 3 — значения
УЭП, См/м, соответствующие температурам
T1, T2, T3, K.

При линейной зависимости УЭП от тем-
пературы для преобразования уравнения (3)
возможно применение полученного эмпири-
ческого уравнения (1), что, как показано в
работе [16], существенно упрощает расчет, ис-
пользующий полученные ранее коэффициен-
ты a и b в уравнении линейной регрессии.

При этом следует отметить, что авторы
работ [17—20] под энергией активации УЭП
подразумевают энергию, необходимую для
того, чтобы ион-носитель заряда мог преодо-
леть взаимодействие с окружающими иона-
ми и переместиться в соседнюю вакансию,
обеспечивая перенос заряда.

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. Удельная электропроводность ра-
створов карбоната аммония. На фиг. 1
приведены температурные зависимости УЭП
растворов карбоната аммония при разных
концентрациях реагента. Установлено, что
УЭП исследованных растворов линейно
возрастает с повышением температуры во
всем диапазоне концентраций (NH4)2СО3.
При этом, как следует из фиг. 2, зависимость
УЭП растворов карбоната аммония от кон-
центрации (NH4)2СО3 в электролите ли-
нейной не является, особенно в области низ-
ких концентраций.

Приведенные на фиг. 1 линейные зави-
симости аппроксимировали по уравнению (1)
с получением коэффициентов a и b, на осно-
вании которых по уравнению (2) рассчита-
ны величины УЭП при 20 C (20) и темпе-

ратурных коэффициентов электропроводно-
сти (20). В табл. 1 приведены эти значения,
а также соответствующие величины досто-
верности аппроксимации R2.

Видно, что температурный коэффициент
электропроводности заключается в диапазо-
не 0,018—0,019, что может быть использо-
вано в кондуктометрах с автоматической
компенсацией температуры при измерении
электропроводности растворов карбоната
аммония.

Представляет интерес сопоставление по-
лученных данных по электропроводности
карбоната аммония с известными справоч-
ными данными по УЭП щелочных раство-
ров, особенно для наиболее распространенных
в процессах электрохимической переработ-
ки металлических отходов рения (а также
вольфрама и молибдена) растворов гидрокси-
да и карбоната натрия. В работах [10, 11]

Фиг. 1. Температурные зависимости УЭП
растворов карбоната аммония разной концент-
рации C(NH4)2CO3

, М: 1 — 1,83; 2 — 1,5; 3 — 1,37;
4 — 1,0; 5 — 0,92; 6 — 0,69; 7 — 0,5; 8 — 0,2;
9 — 0,1

Фиг. 2. Зависимость УЭП раствора карбо-
ната аммония от его концентрации при темпе-
ратуре, C: 1 — 50; 2 — 40; 3 — 30; 4 — 20
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приведены данные при температуре 25 C,
которые были дополнительно пересчитаны по
концентрации реагентов, а полученные нами
результаты соответственно были приведены
к температуре справочных данных.

Пересчитанная УЭП для 1 и 2 М раство-
ров гидроксида натрия составляет 164 и 289
мСм/см соответственно, в то же время зна-
чения 25 для разных растворов карбоната
аммония следующие: для 1М — 81,9 мСм/см,
для 1,37 М — 103,0 мСм/см, для 1,5 и 1,83М
— 112,0 и 124,0 мСм/см. Сравнение 1М ра-
створов показывает, что УЭП раствора кар-
боната аммония примерно в 2 раза ниже, чем
УЭП раствора гидроксида натрия. По дан-
ным тех же авторов [10, 11] при 25 C зна-
чения УЭП 0,962 и 1,906 М растворов кар-
боната натрия составляют соответственно 52,1
и 80,3 мСм/см, что примерно в 1,55 раза ниже
электропроводности растворов карбоната ам-
мония в сопоставимых концентрациях.

Таким образом, следует вывод, что по срав-
нению с растворами карбоната натрия раство-
ры карбоната аммония более предпочтитель-
ны для электрохимической переработки ме-
таллических отходов рения, вольфрама, молиб-
дена вследствие их более высокой электро-
проводности. В отношении растворов гидро-
ксида натрия следует отметить, что, несмотря
на более низкую, чем у растворов NaOH, элек-
тропроводность, растворы (NH4)2CO3 не вно-
сят в получаемые соединения постороннего

иона натрия, а избыток карбоната аммония
легко удаляется при упаривании электролита
и кристаллизации соответствующих аммо-
нийных солей перерабатываемых металлов.

Удельная электропроводность ренийсо-
держащих растворов карбоната аммония.
Прежде всего следует отметить, что ПРА пе-
реходит в водный раствор до концентрации
0,2 М [5], при этом присутствие в электро-
лите карбоната аммония снижает раствори-
мость реагента. Исходя из этого, диапазон
исследуемых концентраций NH4ReO4 был
ограничен следующими значениями: 0,1 М
для раствора с постоянной концентрацией
(NH4)2CO3 0,5 и 0,075 М для раствора с по-
стоянной концентрацией (NH4)2CO3 1,0 М.

Температурные зависимости УЭП рений-
содержащих растворов исследованы для ра-
створов с концентрацией (NH4)2CO3 0,5 и
1,0М. Полученные данные на примере ра-
створа с концентрацией карбоната аммония
0,5М представлены на фиг. 3. При этом для
улучшения визуального представления зави-
симости при концентрациях Re(VII) 0,025 и
0,075М не приведены.

Видно, что, как и для чистых растворов
перрената аммония [5] и карбоната аммония,
характер полученных зависимостей линей-
ный, при этом наблюдается существенное
увеличение УЭП при повышении температу-
ры раствора. Аналогичные линейные зави-
симости получены и для растворов с концен-

Таблица 1

Значения параметров a, b, R2 уравнения (1) и величин 20 и 20
в растворах карбоната аммония

ртемараП  02 ,
мс/мСм

 02 ,
/1 Ca b R2

1,0 202,0 2170,7 9999,0 11,11 2810,0

2,0 6583,0 218,21 6999,0 25,02 8810,0

5,0 3118,0 655,72 8999,0 87,34 5810,0

96,0 150,1 829,53 3999,0 59,65 5810,0

29,0 5923,1 184,34 7999,0 70,07 0910,0

0,1 9764,1 261,54 0999,0 65,47 7910,0

73,1 1017,1 712,06 9999,0 24,49 1810,0

5,1 1238,1 422,66 6999,0 8,201 8710,0

38,1 7651,2 601,07 8999,0 2,311 0910,0

С(NH4)2CO3
, М
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трацией (NH4)2CO3 1,0 М. Кроме того, ве-
личина УЭП незначительно повышается с
возрастанием содержания рения в растворе,
что иллюстрируется на фиг. 4 на примере
раствора с концентрацией (NH4)2CO3 1,0 М.

Линейный характер зависимостей позво-
ляет их аппроксимировать с получением
эмпирического уравнения (1), которое опи-
сывает связь УЭП с температурой, а рас-
считанные при этом коэффициенты а и b
позволяют определить величину УЭП при
любой температуре в пределах иссле-
дованного диапазона, в том числе УЭП при
20 C (20) и температурный коэффициент
электропроводности (20).

В табл. 2 приведены значения коэффи-
циентов a и b уравнения (1), соответствую-
щие величины достоверности аппроксимации
R2, а также значения 20 и 20 для растворов
(NH4)2CO3 + Re(VII). Получен диапазон зна-
чений температурного коэффициента элект-
ропроводности от 0,018 до 0,020, что близко
к значениям, полученным для чистых ра-
створов карбоната аммония, и может быть
использовано в кондуктометрах с автомати-
ческой компенсацией температуры при из-
мерении электропроводности растворов сис-
темы (NH4)2CO3-ПРА.

Фиг. 3. Температурные зависимости УЭП
растворов (NH4)2CO3 0,5 М + Re(VII) при кон-
центрации CRe(VII), М: 1 — 0,1; 2 — 0,05; 3 —
0,01; 4 — 0 Фиг. 4. Влияние концентрации Re(VII) на

электропроводность раствора (NH4)2CO3 1,0 М +
+ Re(VII) при температуре, C: 1 — 50; 2 — 40;
3 — 30; 4 — 20

Таблица 2

Значения параметров a, b, R2 уравнения (1) и величин 20, 20
в растворах карбоната аммония (NH4)2CO3 + Re(VII)

С )IIV(eR М,
ртемараП  02 ,

мс/мСм
 02 ,
/1 Ca b R2

HN(ыметсисыровтсаР 4)2 OC 3 )IIV(eR+М5,0

0 3118,0 655,72 8999,0 8,34 25810,0

10,0 4638,0 782,92 8999,0 10,64 81810,0

520,0 9678,0 196,82 9999,0 2,64 89810,0

50,0 5678,0 394,03 8999,0 20,84 52810,0

570,0 0619,0 404,03 9999,0 7,84 18810,0

1,0 1969,0 544,23 9999,0 8,15 17810,0

HN(ыметсисыровтсаР 4)2 OC 3 )IIV(eR+М0,1

0 9764,1 261,54 0999,0 65,47 96910,0

10,0 8004,1 967,84 9999,0 8,67 42810,0

520,0 0754,1 018,64 8999,0 59,57 81910,0

50,0 3264,1 759,84 9999,0 2,87 07810,0

570,0 9755,1 247,64 8999,0 9,77 99910,0
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Таким образом, исследованиями показа-
но существенное линейное увеличение УЭП
при повышении температуры растворов си-
стемы (NH4)2CO3-ПРА, тогда как величина
УЭП с возрастанием концентрации рения в
растворе при постоянной температуре меняет-
ся весьма незначительно. Определены тем-
пературные коэффициенты электропроводно-
сти указанных растворов, которые могут быть
использованы как в кондуктометрических ис-
следованиях, так и в технологических расче-
тах процессов электрохимического растворе-
ния рения в аммиачно-карбонатных электро-
литах, содержащих перренат аммония.

Расчет энергии активации удельной
электропроводности растворов карбона-
та аммония и растворов системы
(NH4)2CO3-ПРА. Важной характеристикой
термодинамических процессов является их
энергия активации, которая для процесса
переноса зарядов в растворе может быть
представлена в виде энергии активации элек-
тропроводности. При этом расчет термоди-
намических характеристик растворов, и в
частности энергии активации УЭП, основан-
ный на использовании экспериментально
определенных величин, сопровождается не-
которыми сложностями, связанными с точ-
ностью измерений. Согласно данным [17—
20] погрешность расчета энергии активации
зависит в основном от природы электролита,
концентрации реагентов в растворе и его тем-
пературы. Кроме того, она связана с ошиб-
кой измерения величины УЭП. Так, по дан-
ным [17, 18] относительная погрешность рас-
чета энергии активации при температурах
10—20 C составляет 5—10%, а при темпе-
ратуре электролита 80—90 C она возраста-
ет до 15—20%. Это связывают, в том числе,
с погрешностью определения величины раз-
ности УЭП 3 – 1 в уравнении (3) при соот-
ветствующих значениях температуры в слу-
чае проведения расчета по оригинальной
формуле авторов работы [18]. Однако дора-
ботка этого уравнения с учетом линейной за-
висимости УЭП от температуры и примене-
ния полученной эмпирической зависимости
(1) позволяет нивелировать данную ошибку.
Вместе с тем необходимо учитывать мнение
авторов [21, 22], которые прямо указывают,
что вне зависимости от природы электролита
и численного значения энергии активации
УЭП ошибка в определении ее абсолютной
величины может достигать 0,8 кДж/моль.

Сведения об УЭП растворов перрената
аммония и величинах ее энергии активации
приведены в работе [5], а на основании дан-
ных табл. 1 рассчитаны значения энергии
активации УЭП некоторых растворов карбо-
ната аммония, которые приведены в табл. 3.

Из табл. 3 видно, что во всем исследо-
ванном диапазоне концентраций (NH4)2CO3

полученные значения энергии активации
УЭП указывают на диффузионный характер
переноса зарядов в растворах, что коррели-
рует с данными работ [17, 18]. На это же ука-
зывает и уменьшение энергии активации при
повышении температуры раствора, что нахо-
дится в соответствии с данными работы [20].

Таблица 3

Энергия активации УЭП ряда растворов (NH4)2CO3,
кДж/моль, при разных температурах

K,арутарепмеТ

392 303 313 323

1,0 79,21 47,11 09,01 02,01

2,0 04,31 70,21 21,11 24,01

5,0 22,31 39,11 10,11 33,01

0,1 50,41 65,21 05,11 37,01

5,1 17,21 35,11 96,01 60,01

38,1 95,31 12,21 32,11 15,01

Фиг. 5. Энергия активации УЭП растворов
карбоната аммония в зависимости от концен-
трации реагента при температуре, C: 1 — 20;
2 — 30; 3 — 40; 4 — 50

На фиг. 5 представлено изменение вели-
чины энергии активации УЭП в зависимос-
ти от концентрации карбоната аммония в
растворе при разных температурах.

Видно, что для растворов карбоната ам-
мония характерным является крайне незна-
чительное изменение величины энергии ак-

С(NH4)2CO3
, М
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тивации УЭП в сторону ее увеличения при
повышении концентрации реагента в раство-
ре. Следует отметить, что для растворов гид-
роксида аммония по данным [17, 18] изме-
нение величины энергии активации УЭП ха-
рактеризуется более явным ее возрастани-
ем при увеличении концентрации NH4OH в
растворе.

В табл. 4 представлены результаты рас-
четов величины энергии активации УЭП рас-
творов системы карбонат аммония—ПРА с
разной концентрацией реагентов. Из приве-
денных данных видно, что во всем исследо-
ванном интервале концентраций реагентов
величина энергии активации УЭП снижает-
ся с повышением температуры раствора.

Для исследованных растворов на фиг. 6
и 7 представлены зависимости величины
энергии активации УЭП от концентрации
(NH4)2CO3 и рения в электролите при раз-
ных температурах.

Из представленных данных следует, что
во всем исследованном диапазоне концент-
раций реагентов полученные значения энер-
гии активации УЭП указывают на диффу-
зионный характер переноса зарядов в раство-
рах карбоната аммония и растворах систе-
мы (NH4)2CO3-ПРА, что коррелирует с дан-

ными авторов [17, 18]. На это же указывает
и снижение величины энергии активации
при повышении температуры раствора, что
подчеркивают авторы [19—22] на примере
сильных электролитов.

Следует отметить, что, с учетом указан-
ной в работах [17—19] относительной по-
грешности расчета значений энергии акти-
вации ее величина весьма незначительно свя-
зана с концентрацией рения в растворе. Од-
нако представленные зависимости указыва-
ют на некоторую тенденцию к увеличению
при возрастании концентрации металла в
электролите.

При этом авторы [20] отмечают, что сни-
жение энергии активации УЭП растворов
при повышении их температуры может быть
вызвано, в том числе, явлением разрушения
собственной структуры раствора, в частности
с разрывом водородных связей, что облегчает
миграцию ионов под действием внешнего
электрического поля. Кроме того, по данным

Таблица 4

Значения энергии активации УЭП растворов системы
(NH4)2CO3-ПРА, кДж/моль, при разных температурах

C )IIV(eR М,
K,арутарепмеТ

392 303 313 323

К HN(яицартнецно 4)2 OC 3 М5,0

0 22,31 39,11 10,11 33,01

10,0 79,21 37,11 38,01 02,01

520,0 35,31 61,21 02,11 84,01

50,0 20,31 87,11 88,01 32,01

570,0 14,31 70,21 21,11 24,01

1,0 43,31 20,21 80,11 83,01

К HN(яицартнецно 4)2 OC 3 М0,1

0 50,41 66,21 05,11 37,01

10,0 10,31 77,11 88,01 22,01

520,0 96,31 82,21 92,11 65,01

50,0 43,31 20,21 80,11 93,01

570,0 72,41 17,21 36,11 48,01

Фиг. 7. Изменение энергии активации элек-
тропроводности раствора (NH4)2CO3 1,0 М +
+ Re(VII) в зависимости от концентрации
Re(VII) и температуры, C: 1 — 20; 2 — 30; 3 —
40; 4 — 50

Фиг. 6. Изменение энергии активации элек-
тропроводности раствора (NH4)2CO3 0,5 М +
+ Re(VII) в зависимости от концентрации
Re(VII) и температуры, C: 1 — 20; 2 — 30; 3 —
40; 4 — 50
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[19] в случае проводимости воды уменьше-
ние энергии активации с повышением тем-
пературы обусловлено также облегчением
процесса разориентации молекул, а для вод-
ных растворов неорганических соединений
и с облегчением движения молекул, усиле-
нием трансляционного движения ионов, что
способствует образованию «дырок» в струк-
туре раствора, необходимых для передвиже-
ния носителей заряда. Увеличение же энер-
гии активации УЭП раствора при повыше-
нии содержания в электролите гидроксида
аммония, судя по выводам авторов [21, 22],
может быть обусловлено возрастанием вяз-
кости системы, усилением межионного вза-
имодействия и активизацией процессов меж-
молекулярной ассоциации.

Выводы. 1. Кондуктометрическим мето-
дом исследована удельная электропровод-
ность (УЭП) растворов карбоната аммония
(NH4)2CO3 в диапазоне концентраций реаген-
та 0,1—1,8 моль/л (далее М). Изучено вли-
яние состава раствора и его температуры на
величину УЭП и выявлено ее линейное воз-
растание с повышением температуры элек-
тролита и увеличением концентрации реа-
гента. Установлено, что в сопоставимых по
составу и температуре условиях величина
УЭП раствора (NH4)2CO3 примерно в 2 раза
ниже электропроводности раствора гидрокси-
да натрия, однако на 50% превышает тако-
вую для карбоната натрия.

2. Показано линейное возрастание УЭП с
повышением температуры растворов двой-
ной системы карбонат аммония—перренат
аммония ((NH4)2CO3-ПРА) и выявлено, что
при постоянных температурах и концентра-
циях (NH4)2CO3 УЭП электролита нелиней-
но повышается с увеличением содержания
ПРА (NH4ReO4).

3. Для исследованных растворов на осно-
вании полученных зависимостей рассчитаны
температурные коэффициенты электропро-
водности, их значения находятся в следую-
щих диапазонах: 0,018—0,019 для раство-
ров (NH4)2CO3; 0,018—0,020 для растворов
двойной системы (NH4)2CO3-NH4ReO4. Эти
значения могут быть использованы как в
кондуктометрических исследованиях, так и
в технологических расчетах процессов элек-
трохимического растворения рения в
аммиачно-карбонатных электролитах, содер-
жащих ПРА.

4. Определены величины энергии актива-
ции УЭП для растворов карбоната аммония
и растворов системы карбонат аммония—
ПРА и показано их уменьшение с повыше-
нием температуры электролитов. Получен-
ные значения энергии активации указыва-
ют на диффузионный характер переноса за-
рядов в растворах исследуемой системы.
Выявлено весьма незначительное влияние на
величину энергии активации УЭП содержа-
ния реагентов в растворах.
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В настоящее время отечественная метал-
лургия испытывает дефицит в жаропрочном,
коррозионно-стойком сплаве, годном для
условий эксплуатации в кислых средах, с
возможностью применения в температурном
интервале до 700 C. В качестве решения
этой задачи в работе предложены компози-
ции Ni-Cr-Mo, в которых никель — матрица,
а массовая доля участия легирующих эле-
ментов (Cr, Mo) находит равновесие с соот-
ветствующими фазами для необходимого
температурного интервала эксплуатации.
Исследованы однофазные (ГЦК фаза) спла-
вы Х30Н60М9 [1] и Х23Н65М13 [2]. Сплав
Х23Н65М13 (марка ХН62М) в настоящее

время предлагается как перспективный ма-
териал с высокими механическими и корро-
зионными свойствами, с возможностью ис-
пользования его для монтажа технологичес-
кого оборудования для передела минераль-
ного сырья с участием хлоридов в условиях
повышенных температур до 700 C.

Ранее установлено [2—5], что однофазные
структуры рассматриваемых никелевых
композиций в результате нагрева в темпе-
ратурном диапазоне 400—700 C упрочня-
ются, теряя свои служебные свойства, по
причине старения, изменения структуры,
выпадения избыточной фазы. В указанном
диапазоне температур растет плотность дис-
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Приведены результаты исследования структурных состояний однофазных сплавов Х30Н60М9
и Х23Н65М13 для условий нагрева образцов со скоростью 1,0 C/мин. Структурные состояния
образцов сплавов получены закалкой в воде. Температуры закалки сплавов составили соответ-
ственно 1107 и 1135 C. Приведены результаты термического анализа образцов рассматривае-
мых сплавов в условиях инертного газа (аргона) без проведения его доочистки от кислорода, объем-
ная доля которого составила до 0,003 мас.%. Характеристикой состояния структуры предложен
показатель скорости увеличения массы (привес) образца. По экспериментальным результатам
увеличения масс образцов предложен оригинальный способ расчета этого кинетического показа-
теля как скорости твердофазного превращения (далее коэффициент превращения k). Рассмотре-
ны истинные значения увеличения массы (привесы), отнесенные к истинным значениям темпе-
ратур в температурном интервале 500—650 C, когда шкалы переменных и значений перемен-
ных показаны в интервале значений 0…1. В результате выполнения работы найдено подтвержде-
ние улучшенных теплофизических характеристик для сплава Х30Н60М9 в рассматриваемом тем-
пературном интервале в сравнении со сплавом Х23Н65М13. Расчетные показатели коэффици-
ентов превращения образцов сплавов подтверждены опытными данными определения количества
энтальпии в рассматриваемых градациях температурного интервала, для чего расчетом опреде-
лены площади под графиками ДТА образцов сплавов Х30Н60М9 и Х23Н65М13 для условий на-
грева образцов со скоростью 1,0 C/мин. Установлено, что распад структуры твердого раствора
для сплава Х23Н65М13 более выражен в температурном интервале 500—650 C.

Ключевые слова: сплав Х30Н60М9; сплав Х23Н65М13; доля; увеличение массы (привес);
истинные значения; структурное состояние; термогравиметрический анализ.



86 „Металлы“. № 5. 2023 г.

локаций, выпадают карбиды, сигма-фаза, ме-
таллические ОЦК фазы хрома и молибдена,
интерметаллидные фазы, например по типу
Ni2 (CrMo).

В зарубежной литературе предложен про-
гноз структурного состояния в случае склон-
ности к выпадению избыточных фаз, в част-
ности Ni2(CrMo) [3], при длительном нагре-
ве в температурном диапазоне 400—700 C
для никелевых композиций Ni0,66Cr1–x,Mox
(х — содержание, ат.%). Структурное состоя-
ние предлагается оценивать с помощью по-
казателя отношения содержаний легирующих
элементов (Mo/Cr) в атомных процентах. Чем
ниже этот показатель, тем однородней и ста-
бильней структура сплава. Например, для рас-
сматриваемых однофазных сплавов получим:
Mo/Cr(Х30Н60М9)  0,23 < Mo/Cr(Х23Н65М13) 
 0,404. Также в статье [3] предложена фор-
мула расчета температуры растворения (C)
избыточной упрочняющей фазы Ni2(CrMo):
tf  625,8 + 217,4x – 70,9x2, где x — это по-
казатель Mo/Cr. Для расчетного показателя
Mo/Cr(Х30Н60М9)  0,23 температура раство-
рения упрочняющей фазы tf1 

 672,12 C, а
для показателя Mo/Cr(Х23Н65М13)  0,404 тем-
пература tf2 

 702,06 C. Поэтому вывод дан-
ной работы о том, что распад структуры твер-
дого раствора более выражен и существенен
для сплава Х23Н65М13 по причине выпаде-
ния избыточной фазы Ni2(CrMo), мнением
зарубежных исследователей [3] подтвержда-
ется.

В данной работе предлагается оригиналь-
ный инструмент оценки кинетики твердофаз-
ного превращения структур никелевых спла-
вов и, как следствие, их структурного состо-
яния и работоспособности.

Материалы и экспериментальные мето-
ды. Исследовались образцы, изготовленные
из отечественных жаропрочных коррозион-
но-стойких никелевых сплавов Х30Н60М9 и
Х23Н65М13. Данные о их химическом со-
ставе приведены в массовых процентах. В
составе сплава Х30Н60М9 (ВИАМ), %: Cr
29,6; Mo 8,75; Al 0,21; Fe 0,011; Mn 0,0033;
C 0,0089; La 0,0012; Si 0,018; S 0,0025; P
0,00746. В составе сплава Х23Н65М13 (мар-
ка ХН62М, Электросталь), %: Cr 23,21; Mo
12,78; Al 0,11; Fe 0,47; Mn 0,03; C 0,005; Nb
0,03; Si 0,06; S 0,003; P 0,004.

Режим испытания сплавов: скорость на-
грева образцов 1,0 C/мин в инертном газе

(аргон высокой чистоты); диапазон темпера-
тур 400—850 C. В процессе испытания за-
писаны кривые изменения массы образцов
сплавов. Анализ термогравиметрических
(ТГ) кривых позволил получить сравнитель-
ные оценки скорости увеличения массы (при-
вес) образцов сравниваемых сплавов в тем-
пературном интервале 500—650 C.

Теоретические данные. Рассмотрим уве-
личение массы как кинетическую характе-
ристику структуры. Отнесем увеличение
массы на текущем этапе i к суммарному уве-
личению массы на конечном этапе и обозна-
чим это как долю привеса образца в истин-
ных значениях:

mi/m  Mi. (1)

В уравнении (1) Mi — кинетический по-
казатель твердофазного превращения на i-
том этапе, завиcящий от температуры, т.е.
являющийся функцией температуры Mi(t)
(аргумент функции — температура, а значе-
ние функции — отношение mi/m). Пока-
затели, приведенные на абсциссе и ординате
графиков, рассчитаны в истинных значени-
ях интервала (0…1). Запишем уравнение (1)
в виде следующей функции:

f(ti/t)  (mi/m). (2)

Предлагая соответствие аргумента значе-
нию функции f на полученных эксперимен-
тальных данных, имеем соответствие двух
множеств:

ti/t  mi/m. (3)

При соблюдении однозначного соответ-
ствия двух множеств (когда f определена как
биекция и когда существует обратная функ-
ция f–1, для которой f–1(y)  x  f(x)  y)
используем логарифмическую функцию в
программном комплексе Excel, аппроксими-
руем ее как функцию натурального логариф-
ма с коэффициентом детерминации не ме-
нее 0,85, т.е.

mi/m  ln(ti/t).

Далее, предлагая также в графическом
редакторе Excel экспоненциальную функцию
как обратную функцию натурального лога-
рифма, запишем

ti/t  exp(mi/m)  у. (4)
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Чтобы узнать скорость увеличения мас-
сы (привес) образца как скорость изменения
кинетической характеристики, необходимо
вычислить производную функции y, т.е. у(t) 
 (1/m)exp(mi/m). Коэффициент в по-
казателе степенной функции (4) характери-
зует скорость привеса образца для функции
(2), т.е. является кинетической характерис-
тикой изменения состояния.

Экспериментальные данные. Шаг 1. Тем-
пература из температурного интервала и при-
весы переводим в доли (истинные значения,
табл. 1).

Шаг 2. Приводим в соответствие множе-
ства данных; температурные интервалы и
привесы (все в долях, все в истинных значе-
ниях).

Шаг 3. С использованием полученных
данных выбираем функцию в программном
комплексе Excel, аппроксимируем ее к ло-
гарифмической с коэффициентом детерми-
нации не менее 0,85; при этом большее чис-
ло разбивок исследуемого температурного
интервала приближает коэффициент детер-
минации к единице. Этим шагом подтвер-
ждаем логарифмическую зависимость аргу-
мента (температуры) от значения функции
(привеса образца).

Шаг 4. Меняем значения абсциссы на
значения ординаты и значения ординаты на
значения абсциссы, т.е. температура — ор-
дината, привес — абсцисса. Назначаем фун-
кцию в Excel, аппроксимируем ее к экспо-

ненциальной. При этом необходимо учиты-
вать, что коэффициент детерминации должен
быть не менее 0,85.

Шаг 5. Дифференцируем экспоненциаль-
ную функцию, получаем выражение для рас-
чета скорости твердофазного превращения.

Расчетно-графическая часть. В качестве
иллюстрации способа приводится расчет по
данным табл. 2.

Используя эти данные при выполнении
экспериментальных шагов 1—3, подтвержда-
ем логарифмическую зависимость mi/m 
 ln(ti/t) с коэффициентом детерминации не
менее 0,85 (фиг. 1): по оси абcцисс — доли
температур ti/t, по оси ординат — доли при-
весов mi/m в температурном интервале
500—625 C. Подтверждено, что графики со-
ответствуют логарифмической зависимости
mi/m  ln(ti/t) для сплавов Х30Н60М9
(1) и Х23Н65М13 (2).

Далее после выполнения шагов 4 и 5 по-
лучаем обратную экспоненциальную функ-
цию, дифференцируем ее и рассчитываем
скорость привеса, коэффициент скорости пре-
вращения k обоих сплавов (фиг. 2, а, б). Для
сплава Х23Н65М13 скорость превращения
k2  0,186 как численное значение представ-
ленной на фиг. 2, а производной функции
f(mi/m)  0,186 для температурной точ-
ки 625 C в температурном интервале 500—
625 C.

Для сплава Х30Н60М9 скорость превра-
щения k1  0,173 как численное значение

Таблица 1

Исходные данные по привесам, долям привесов в температурном интервале
500—650 C при нагреве со скоростью 1,0 C/мин

ti, C ацзарбосевирП
mi гм,

асевирпялоД
mi/m ялоД ti/t

( –005) 9М06Н03Х 31М56Н32Х 31М56Н32Х 9М06Н03Х

525 0 610,0 697070,0 0 3296708,0

045 6600,0 9230,0 575541,0 312070,0 2967038,0

545 8500,0 430,0 244051,0 207160,0 5164838,0

055 69700,0 58240,0 206981,0 186480,0 8351648,0

575 7930,0 5001,0 96444,0 43224,0 4516488,0

585 7940,0 4911,0 913825,0 327825,0 9,0

595 0650,0 5731,0 704806,0 547595,0 6483519,0

516 3760,0 6561,0 347237,0 759517,0 8351649,0

026 0660,0 371,0 784567,0 821207,0 2648359,0

526 0680,0 4691,0 720968,0 498419,0 5835169,0

t  056 0490,0 0622,0 1 1 1
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Таблица 2

Экспериментальные данные по привесам, долям привесов в температурном
интервале 500—625 C

ti , C ацзарбосевирП
mi гм, ялоД ti/t

асевирпялоД
mi/m

( 005)  –C 9М06Н03Х 31М56Н32Х 9М06Н03Х 31М56Н32Х

525 0 0610,0 048,0 0 664180,0

045 6600,0 9230,0 468,0 447670,0 515761,0

545 8500,0 0430,0 278,0 244760,0 611371,0

055 69700,0 58240,0 088,0 855290,0 771812,0

575 7930,0 5001,0 029,0 826164,0 117115,0

585 7940,0 4911,0 639,0 709775,0 349706,0

595 0650,0 5731,0 259,0 361156,0 201007,0

516 3760,0 6561,0 489,0 855287,0 771348,0

026 0660,0 0371,0 299,0 244767,0 558088,0

t  526 0680,0 4691,0 1 1 1

Фиг. 1. Подтверждение логарифмической
зависимости mi/m  ln(ti/t)

Фиг. 2. Определение вида функции роста
доли привеса сплавов Х23Н65М13 (а) и
Х30Н60М9 (б)

представленной на фиг. 2, б производной фун-
кции f(mi/m)  0,173 для температурной
точки 625 C в температурном интервале
500—625 C.

Остальные коэффициенты превращения
в соответствующих температурных интерва-
лах (табл. 3) были пересчитаны аналогич-
ным образом для сплавов Х30Н60М9 (r1(k1,
h1)) и Х23Н65М13 (r2(k2, h2)).

Обсуждение результатов вычислений.
Расчетные данные подтверждены экспери-
ментально: проведена количественная оцен-
ка энтальпии образцов, для чего на дерива-
тографе TGA/SDTA851eLF/1600 C с помощью
программы «STARe» (версия 11.00а(Build
4393) «MettlerToledo» AG 1993-2012) были
подсчитаны площади под графиками ДТА.
Образцы в рассматриваемых температур-
ных интервалах нагревались со скоростью
1,0 C/мин. Размерность энтальпии сC оп-
ределяли с помощью интегральной суммы,
площади под графиком ДТА.

Коэффициент корреляции в температур-
ном интервале 500—650 C подтвердил вы-
сокую связь расчетных и эксперименталь-
ных данных, т.е. коэффициента твердофаз-
ного превращения k и удельной энтальпии
Hm  H/m (m — масса образца). Для сплава
Х23Н65М13 получен коэффициент корреля-
ции r2, а для сплава Х30Н60М9 — r1 (см.
табл. 3).
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Принята размерность энтальпии Hi —
cC. Масса m1, образца сплава Х30Н60М9 со-
ставляет 156,431 мг, масса m2 образца спла-
ва Х23Н65М1 — 111,180 мг, погрешность из-
мерения изменения массы образца — 0,02
мг. Удельные значения энтальпий Hmi в
табл. 3 пересчитаны на единицу массы.

В настоящей работе предлагается способ
оценки структурного состояния сплава по-
средством коэффициента превращения мас-
сы образца (его привеса). Эксперименталь-
но подтверждено, что данный способ харак-
теризует высокую связь коэффициента пре-
вращения ki и удельной энтальпии Hmi с ко-
эффициентом корреляции r не менее 0,9.

Использование энтальпии в работе допу-
стимо при выполнении двух условий: посто-
янная масса образца и постоянное давление.
В качестве аргумента можно предложить
факт незначительности привеса (до 0,2%
массы образца). В этом случае свободная
энергия Гиббса (внутренняя энергия) будет
определяться энтальпией.

Если рассмотреть энтальпию с точки зре-
ния квантово-механической модели для слу-
чая высоких температур, когда h << kBT (где
kB — постоянная Больцмана; T — термодина-
мическая температура, K) и тепловое равнове-
сие происходит согласно распределению Боль-
цмана, то в этом случае средняя энергия ос-
циллятора будет определена как U– — kBT[6].
Таким образом, в случае высоких темпера-
тур средняя энергия осциллятора близка к
классической, т.е. пропорциональна подве-
денной температуре, что подтверждает воз-
можность оценки состояния микрострукту-

ры термодинамическим параметром — эн-
тальпией, которая является функцией тем-
пературы. На основании этого можем зак-
лючить, что способ оценки состояния мик-
роструктуры коэффициентом превращения
также может быть предложен в качестве
инструмента для исследований, так как он
также является функцией температуры и
коррелирует с энтальпией. Необходимо от-
метить, что предложенный способ является
более эффективным инструментом, так как
определить площадь пика теплового эффек-
та под графиком ДТА для структур метал-
лических материалов (сплавов) затрудни-
тельно [7] по причине частого отсутствия
пика теплового эффекта. Например, тепло-
вой эффект может быть выражен не явно (см.
в табл. 3 значения H2 для температурных
интервалов 500—575 и 500—585 C не были
определены).

В частном случае (для получения более
корректного математического соответствия)
в работе предложена характеристика тепло-
вого состояния системы, для чего был пред-
ложен параметр теплового состояния hi.
Параметр hi — экспериментальный и оп-
ределен как разность температур образца и
печи. Скорость его изменения v(hi) получе-
на аппроксимацией (при условии, что коэф-
фициент детерминации не менее 0,9) зави-
симости изменения теплового состояния hi,
отнесенного к единице массы образца (т.е.
удельного значения hi/m, C/мг), от прило-
женной температуры в интервале 500—
650 C (фиг. 3, табл. 4). Результат подтвер-
дил мнение о том, что меньший коэффици-

Таблица 3

Данные для расчета коэффициента корреляции r для множеств {ki} и {Hmi} в
интервале температур 500—650 C

,лавретнИ C k1 H1 Hm1 c,  гм/C k2 H2 Hm2 c, � гм/C

055—005 6340,0 27,54 2292,0 670,0 75,15 8364,0

575—005 9560,0 07,35 2343,0 8990,0 51,2– 3910,0–

585—005 390,0 76,74 7403,0 6311,0 56,93– 6653,0–

595—005 9501,0 73,611 7347,0 921,0 5,811 8560,1

516—005 2331,0 98,843 6922,2 851,0 40,263 3652,3

026—005 831,0 54,093 2594,2 761,0 84,353 2971,3

526—005 371,0 33,594 4561,3 681,0 36,473 5963,3

056—005 91,0 55,618 1812,5 412,0 37,268 6957,7

r1(k1,H1) r2(k2,H2)

723629,0 7609,0
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ент превращения соответствует меньшей ско-
рости изменения теплового состояния в тем-
пературном интервала 500—650 C.

В Excel получены зависимости 1 для спла-
ва Х30Н60М9 и 2 для сплава Х23Н65М13
(см. фиг. 3). Аппроксимацией зависимостей
получены функции, дифференцированием
которых определены значения произ-
водных. Далее значения производных взя-
ты по модулю, определены скорости изме-
нения удельного теплового состояния спла-
вов Х30Н60М9, Х23Н65М13 соответственно:
v1 |–410–5| < v2  |–710–5|¦в температурном
интервале 500—650 C. Получено, что ско-

рость изменения удельного теплового состо-
яния (скорость поглощения тепла) образца
сплава Х23Н65М13 больше в сравнении с об-
разцом сплава Х30Н60М9.

Экспериментально установлен прирост
масс для образца сплава Х30Н60М9 с
538,27 C, а для образца сплава Х23Н65М13
с 449,07 C. Появление этих температурных
точек еще требует дальнейшего изучения,

Таблица 4

Данные для определения зависимостей hi/m  f(ti)
исследованных сплавов в интервале температур

500—650 C

,лавретнИ C h1, C h1/m1,
 гм/C

h2, C h2/m2,
 гм/C

055—005 51,0– 1000,0– 42,0– 2200,0–

575—005 42,0– 5100,0– 43,0– 1300,0–

585—005 72,0– 7100,0– 83,0– 4300,0–

595—005 33,0– 1200,0– 84,0– 3400,0–

516—005 84,0– 1300,0– 56,0– 8500,0–

026—005 25,0– 3300,0– 96,0– 2600,0–

526—005 85,0– 7300,0– 27,0– 5600,0–

056—005 67,0– 9400,0– 0,1– 900,0–

Фиг. 3. Зависимости изменения удельного
теплового состояния структур сплавов (1 —
Х30Н60М9; 2 — Х23Н65М13) от температуры

Фиг. 4. Микроструктура поверхности образца сплава Х30Н60М9 (а) после температурной выдержки
при 625 C (среда — воздух; длительность выдержки 1000 ч) и результаты его EDS анализа (б)

Э %.сам %.та %,акбишО

C K 55,7 29,72 89,51

O K 97,1 79,4 17,32

lA K 10,0 10,0 99,99

rC K 06,92 92,52 61,2

eF K 12,1 79,0 95,31

iN K 86,44 18,33 24,2

oM K 61,51 20,7 77,92

б)
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однако можно предположить, что это — ре-
зультат высокотемпературного окисления и
свидетельствует о начале трансформации
структур сплавов. Для сплава Х30Н60М9 это
демонстрирует фиг. 4. Химический состав об-
ластей выпадения фаз на фиг. 4, а (spot1,
spot2, spot4, spot5, spot6) идентичен рассмот-
ренному (см. spot3). Места выпадения фаз
декорируют границы зерен. Наличие в струк-
туре сплава избыточных фаз подтверждает-
ся результатами элементного анализа образ-

ца (EDS анализ). Показано, что это оксикар-
бидная фаза хрома с молибденом, с высоким
содержанием хрома, с участием фазы на ос-
нове хрома (-фаза) с ОЦК кристаллической
решеткой [8, 10, 12]. Аналогичные данные для
сплава Х23Н65М13 демонстрирует фиг. 5.

Были обнаружены избыточные фазы. Это
оксикарбидная фаза хрома с молибденом, с
высоким содержанием молибдена и участи-
ем -фазы молибдена [9, 11, 12]. Химичес-
кий состав в области spot3 на фиг. 5 иден-

Фиг. 5. Микроструктура поверхности образца сплава Х23Н65М13 (а) после температурной выдержки
при 625 C (среда — воздух; длительность выдержки 1000 ч) и результаты определения элементного соста-
ва (EDS анализ) образца сплава Х23Н65М13 для фаз spot3 (б), spot4 (б), spot1 (в), spot2 (в). В местах spot1
и spot2 выявлен карбонитрид титана (химическая формула [(Ti)0,65(NC)0,35]M, здесь М — массовое содер-
жание). В химическом составе сплава Х23Н65М13 допустимо содержание до 0,16 мас.% Ti

Э %.сам %.та %,акбишО

C K 1,12 93,95 72,21

O K 15,3 24,7 75,52

oM L 60,33 56,11 70,4

rC K 85,01 88,6 19,4

iN K 57,13 66,41 71,4

Э %.сам %.та %,акбишО

C K 2,4 56,9 31

N K 47,52 37,05 70,9

gM K 6,0 96,0 48,23

oM L 12,1 53,0 30,61

iT K 44,75 11,33 49,1

rC K 83,6 93,3 44,8

iN K 24,4 80,2 70,51

б)

в)
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тичен рассмотренному (см. spot4). Места
выпадения избыточных фаз расположены на
границах зерен.

Следует сделать вывод, что привесы масс
для образца 1 (сплав Х30Н60М9) и образца
2 (сплав Х23Н65М13) — результат взаимо-
действия вещества сплавов с кислородом в
столь малых количествах (до 0,003 мас.%)
и это указывает на взаимодействие фаз спла-
вов в разных аллотропических формах ( и
) с кислородом, на эволюцию структуры от
гомогенного -состояния к гетерогенному
состоянию [8—10] с участием -форм.

Выводы. 1. Установлено, что способ оцен-
ки структурного состояния сплава с помощью
коэффициента привеса (увеличения массы
образца) k позволяет качественно оценивать
структурные превращения образцов. Экспе-
риментально посредством определения пло-
щади под кривой на графиках дифференци-
ального термического анализа (ДТА) опре-
делены количества энтальпии для сплавов
Х30Н60М9 и Х23Н65М13 в рассматривае-
мых температурных интервалах. Коэффици-
енты превращения k приведены в соответ-
ствие с количествами энтальпии для ряда
температурных интервалов. Установлен ко-
эффициент корреляции (не менее 0,9).

2. Получено, что значения энтальпии для
сплава Х23Н65М13 в рассматриваемых тем-
пературных интервалах больше, чем для
сплава Х30Н60М9. Следовательно, при оди-
наковых условиях проведения эксперимен-
та влияние температуры на состояние струк-
туры сплава Х23Н65М13 оказалось суще-
ственней, что также подтверждается скорос-
тью изменения удельного теплового состоя-
ния (для данного сплава показатели k, H, v
увеличены).

3. Очевидно, что в случае отсутствия явно
выраженного теплового эффекта, показатель
увеличения массы образца (привес) коррели-
рует с количествами энтальпий и служит
объективной оценкой состояния структуры
однофазных сплавов, указывает на превраще-
ние структуры твердого раствора, на присут-
ствие неравновесных фаз (появление избы-
точной свободной энергии). Таким образом,
чем выше скорость привеса (коэффициент
превращения k), тем менее стабильно струк-
турное состояние образца.

4. Полученные в ходе работы результаты
свидетельствуют о худшей по сравнению со
сплавом Х30Н60М9 термической стабильно-

сти сплава Х23Н65М13 в рассматриваемых
интервалах температур по причине более
существенного превращения структуры его
твердого раствора.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ

1. Пат. РФ RU2613805. МПК С22С 19/05 (2006.01),
C22C 30/00 (2006.1). Коррозионно-стойкий сплав на
основе никеля. Михайлов Д.Л. — №2016105314 ;
заявл. 2016.02.17 ; опубл. 21.03.2017.

2. Харин, П.А. Эксплуатационные и технологические
свойства сплава ХН62М / П.А. Харин, Н.Г. Зин-
ченко [и др.] // Проблемы черной металлургии и
материаловедения. 2019. №34. С.48—58.

3. Pai, H.C. Influence of Mo addition on the solvus
temperature of Ni2(Cr,Mo) phase in Ni2(Cr,Mo) alloys
/ H.C. Pai, M. Sundararaman, B.C. Maji, A. Biswas,
M. Krishnan // J. Alloys and Compounds. 2010.
V.491. P.159—164.

4. Гамбург, А.С. Исследование нового никелевого спла-
ва ХН62М на стойкость к межкристаллитной кор-
розии / А.С. Гамбург, А.О. Гусев, А.Ф. Гибадулли-
на [и др.] // Уральская школа молодых металло-
ведов : сб. матер. и докл. XIX Междунар. науч.-
техн. Уральской школы-семинара металловедов —
молодых ученых (Екатеринбург, 19—21 ноября
2018). — Екатеринбург : Изд-во Уральского ун-та,
2018. С.389—392.

5. Sabir, F. Study of heat treatment effects on
mechanical and structural properties of steel G-35
based on nikel / F. Sabir, O. Ben Lenda, S. Saissi, K.
Marbouh, L. Zerrouk, A. Ibenlfassi, A. Jourani, R.
Boulif, E. Saad // J. Sci. Arts Year. 2015. №3(32).
P.269—284.

6. Петрунин, Г.И. Теплофизические свойства веще-
ства Земли. Ч.1 / Г.И. Петрунин, В.Г. Попов. —
М. : Физический факультет МГУ, 2011. 68 с.

7. Бахриденова, Д.Б. Определение кажущейся энергии
активации по кривым ДТА / Д.Б. Бахриденова,
А.Б. Алькенова, К.Ж. Жумашев, А.К. Торговец. —
Темиртау: Карагандинский гос. индустр. ун-т (Респ.
Казахстан), 2012.

8. Обзор от компании HAYNES (USA) — производите-
ля никелевых сплавов. https://www.haynesintl.com/
alloys/corrosion-guide/metallurgy

9. Xishan Xie. The precipitation and strengthening
behavior of Ni2(Mo,Cr) in HASTELLOY® C-22HS®
alloy, a newly developed high molybdenum Ni-base
superalloy / Xishan Xie, Yanping Zeng, Lizhong Kou,
Jianxin Dong, L.M. Pike, Dwaine Klarstrom //
Superalloys 2008 : proceedings of the XI Intern.
Symp. on Superalloys. DOI : 10.7449/2008/
Superalloys_2008_799_805.

10. Jianxin Dong. Structure control of a new-type high-
Cr superalloy / Jianxin Dong, Zhongnan Bi, Ning
Wang, Xishan Xie, Zhigang Wang // Superalloys.
2008. V.41. P.50. DOI : 10.7449/2008.

11. Суровой, Э.П. Термопревращения в наноразмерных
слоях MoO3 / Э.П. Суровой, Н.В. Борисова //
ЖФХ. 2008. Т.82. С.2120—2125.

12. Жиляков, А.Ю. Низкотемпературное старение ни-
кель-хром-молибденового сплава G35 / А.Ю. Жи-
ляков, А.А. Попов, С.В. Беликов // Современные
проблемы науки и образования. 2014. №4. С.236.



93

с. 93—

М Е Т А Л Л Ы ,  № 5 • 2 0 2 3

Для совершенствования способов перера-
ботки исходных шихтовых материалов в ус-
ловиях повышенных температур в тепловых
агрегатах требуются знания об их теплофи-
зических характеристиках, а также об осо-
бенностях изменения последних в процессе
тепловой обработки шихтовых материалов в
широком диапазоне температур. При нагре-
ве материалы претерпевают сложные физи-
ко-химические превращения, протекающие
во времени с выделением или поглощени-
ем теплоты [1—3]. Развитие получают про-
цессы окисления магнетита, восстановления
оксидов, разложения карбонатов, образования
новых химических соединений и др. Степень
их завершенности зависит от температурных
условий, состава материалов и теплоносите-
ля. Учесть влияние этих факторов на рас-

пределение температур в обрабатываемом
слое материалов, а следовательно, и на дли-
тельность тепловой обработки можно лишь
при наличии надежных данных о теплофи-
зических константах.

Так, например, в процессе окислительно-
го обжига железорудных окатышей в усло-
виях перекрестной схемы движения матери-
алов и газов на ленте конвейерной обжиго-
вой машины в разные моменты времени при
изменяющихся температурных условиях
внешнего источника требуется обеспечить
подвод в слой определенного количества теп-
лоты соответствующей интенсивности. Ха-
рактер ее изменения влияет на величину
энтальпии нагреваемых окатышей, а скорость
изменения температуры слоя — на темпера-
туропроводность.
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Рассмотрена одна из важнейших теплофизических характеристик окатышей — их теплоем-
кость, влияющая на технологический процесс производства железорудных окатышей на стадии
их термической обработки в слое на ленте конвейерной машины. Так как физическая теплоем-
кость материалов определяется величиной энтальпии, для измерения последней использован метод
смешения, который реализован на установке с адиабатическим калориметром. Объект исследо-
вания — качканарские окатыши разной основности. Средние значения энтальпии окатышей и
их физической теплоемкости с учетом изменения фазового и химического состава материала
представлены в виде интерполяционных уравнений. С использованием вновь созданной экспе-
риментальной установки, позволяющей определять комплекс теплофизических характеристик,
определены температурные зависимости кажущейся теплоемкости окатышей разной основности
при разных скоростях нагрева. На экспериментальной установке с использованием метода коли-
чественного термического анализа выполнены оценки изменения энтальпии и зависимости кажу-
щейся теплоемкости от температуры для неофлюсованного и офлюсованного концентратов Соко-
ловско-Сарбайского ГОКа. Представленные методики определения энтальпии и теплоемкости же-
лезорудных окатышей и концентратов, а также созданные конструкции для реализации этих мето-
дик могут быть использованы для определения теплоемкостей разных материалов металлургичес-
кого производства и для оптимизации режимных параметров их термической обработки.
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При обжиге железорудных материалов
реализуется совокупность сложных термохи-
мических процессов, протекающих в широ-
ком интервале температур. Причем потоки
требуемой тепловой энергии для обеспечения
нужной скорости процесса на разных стади-
ях обжига существенно различаются. Экзо-
и эндотермические эффекты, возникающие
при нагреве слоя материалов, сопровождают-
ся непрерывным изменением таких харак-
теристик данного процесса, как теплоемкость,
плотность, температуро- и теплопроводность.

Эффективные теплофизические характе-
ристики в значительной мере зависят от ряда
факторов, определяющих режим термичес-
кой обработки, в частности от окислительной
способности окружающей среды, размера и
формы кусков шихты, скорости движения
газа-теплоносителя, скорости нагрева мате-
риалов и др. Из них одни способствуют, а
другие, наоборот, препятствуют интенсифика-
ции теплообмена [1].

Успешное решение задач, связанных с
отработкой оптимальных технологий обжи-
га железорудных и других материалов ме-
таллургического производства, возможно
лишь при условии, что известны важнейшие
их теплофизические характеристики. В ча-
стности, без знания теплоемкости материа-
лов практически невозможно определить теп-
ловой баланс работающих тепловых устано-
вок. Поэтому цель данной работы состояла
в разработке и создании установок для оп-
ределения энтальпии материалов, а также в
определении физической и кажущейся теп-
лоемкостей железорудных окатышей, изго-
товленных из концентратов разных горно-
обогатительных комбинатов.

В настоящее время для определения теп-
лоемкости материалов применяются методы,
основанные на принципах стационарного и
нестационарного тепловых режимов [4, 5].
Классическими методами определения теп-
лоемкости являются балансовые методы и
методы адиабатического калориметра [1, 6, 7].
Методы адиабатического калориметра полу-
чили наиболее широкое распространение [8].

Результаты измерения теплоемкости слу-
жат основой для изучения фазовых перехо-
дов, критических и закритических явлений.
В области фазовых переходов наблюдается
аномальное возрастание теплоемкости. По-
скольку теплоемкость вещества определяет-

ся очень точно, эти данные могут быть ис-
пользованы как один из наиболее чувстви-
тельных методов обнаружения фазовых пе-
реходов. Исследование формы кривой теп-
лоемкость—температура в области фазовых
переходов в твердой фазе используют для
классификации переходов и выяснения их
природы, так как температурная зависимость
теплоемкости в этой области для отдельных
переходов существенно различается.

Так как теплоемкость — характеристи-
ка равновесного состояния вещества, все ме-
тоды ее непосредственного эксперименталь-
ного определения так или иначе должны ос-
новываться на принудительном переводе
исследуемого образца из исходного равно-
весного теплового состояния с температурой
T в близкое к нему равновесное состояние с
температурой T + dT. Иногда удается не-
сколько отойти от такой схемы опыта и про-
водить измерения в условиях незначитель-
ной тепловой неравномерности при наличии
некоторых градиентов температурного поля
внутри образца. Чаще всего необходимость
отхода от классической схемы возникает
при создании динамических методов комп-
лексного экспериментального определения
теплоемкости и теплопроводности исследу-
емого вещества. В данном случае измере-
ния теплоемкости несколько усложняются,
так как приходится регистрировать изме-
нения средней объемной температуры образ-
ца [9].

Физическая теплоемкость материалов за-
висит от фазового состава и определяется
величиной энтальпии при нагревании (или
охлаждении) [10]:

cp  dH/dT, (1)

где cp — теплоемкость при постоянном дав-
лении, кДж/(кгK); dH — изменение энталь-
пии вещества, кДж/кг; dT — изменение тем-
пературы, K.

Если выразить истинную теплоемкость
уравнением cp  a + bT – cT–2, то связь меж-
ду истинной cp и средней –cp теплоемкостями
будет определяться выражением
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где T, T1, T2 — соответственно заданная тем-
пература нагрева образца и эталонов.

Если энтальпию вещества выразить че-
рез среднюю теплоемкость
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то получим следующее выражение:
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Материалы и методика эксперимента.
Химический состав исследуемых окатышей
разной основности приведен в табл. 1. Ис-
следовались образцы железорудных окаты-
шей массой 4—5 г основностью от 0,3 до 2,2.
Для изучения энтальпии материалов в ра-
боте использован метод смешения, дающий
при высоких температурах вполне удовлет-
ворительные результаты. Метод был реали-
зован на установке с адиабатическим кало-
риметром системы Скуратова (фиг. 1). Об-
разцы из исследуемых материалов помеща-
ли в алундовые ампулы и подвешивали на
тонкой нихромовой проволоке к специаль-
ному устройству в вертикальной трубчатой
печи сопротивления (фиг. 2). Температуру

Таблица 1

Химический состав, %, исследованных качканарских окатышей разной основности

OiS/OaC 2 eF OeF OaC OiS 2 lA 2O3 OgM OiT 2 V2O5 S .п.п.П

03,0 65,95 39,52 81,1 80,4 83,2 04,2 04,2 65,0 30,0 84,1

00,1 94,65 44,42 68,3 40,4 24,2 95,2 62,2 45,0 20,0 43,3

03,1 03,55 02,42 39,4 18,3 62,2 45,2 22,2 25,0 20,0 02,4

05,1 48,35 65,32 78,5 98,3 07,2 85,2 51,2 25,0 20,0 78,4

02,2 54,35 77,22 86,9 04,4 62,2 73,2 41,2 25,0 20,0 95,7

Фиг. 1. Схема адиабатического калоримет-
ра: 1 — направляющая трубка; 2 — крышка
оболочки; 3 — крышка стакана; 4 — задвижка
с рукояткой; 5 — мешалка; 6 — медный блок;
7 — стакан; 8 — корпус оболочки Фиг. 2. Схема каскадной печи: 1 — образец
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образца измеряли платинородий-платиновой
термопарой. По достижении заданной тем-
пературы образец выдерживали в печи для
выравнивания температур, после чего печь
надвигалась на калориметр до совмещения
вертикальных осей. Величина выдержки
выбиралась в зависимости от массы образца
и температуры нагрева. Включался ток в
электрической цепи подвески, нихромовая
проволочка перегорала и образец падал в
приемное гнездо калориметра.

Тепловое значение калориметра (W) на-
ходили с помощью эталонов (серебро, плати-
на). Его величина W  2260,98 Дж/K. Тогда
изменение энтальпии, кДж/кг, при нагрева-
нии можно определять по формуле:

HT
Tп
к
  W(T – Tампgамп)/gм, (5)

где HT
Tп
к
 — изменение энтальпии при нагре-

вании образца от температуры калориметра
до температуры печи, Дж/кг; T — измене-
ние температуры оболочки калориметра за
время опыта, K; Tамп — изменение темпе-
ратуры 1 г ампулы, K/г; gамп — масса ампу-
лы, кг; gм — масса исследуемого образца ма-
териала, кг.

Среднюю физическую теплоемкость тита-
номагнетитовых качканарских окатышей
изучали методом смешения на установке с
адиабатическим калориметром системы
Скуратова. Образцы помещали в ампулу из
жаростойкого металлического сплава, в
крышке которой были выполнены отверстия
для доступа кислорода к поверхности гра-
нул. Поэтому при нагреве образцов в мате-
риале происходили превращения, связанные
с окислением магнетита, разложением кар-
боната кальция и образованием новых хи-
мических соединений (ферритов, силикатов
кальция и др.).

Найденные из опыта значения энтальпии
при нагревании (HT

273, кДж/кг) и средней
физической теплоемкости (–cp, кДж/(кгK))
для исследованных образцов в интервале
температур от 273 до 1473 K с учетом изме-
нения их фазового и химического состава
были представлены в виде интерполяцион-
ных уравнений:

основность окатышей 0,3
HT

273  0,34(T – 273) +
+ 8,410–4(T – 273)2 – 26410–9(T – 273)3,
–cp  0,34 + 8,410–4(T – 273) –
– 26410–9(T – 273)2;

основность окатышей 1,0
HT

273  0,46(T – 273) +
+ 4,8510–4(T – 273)2 – 45,510–9(T – 273)3,
–cp  0,46 + 4,8510–4(T – 273) –
– 45,510–9(T – 273)2;

основность окатышей 1,3
HT

273  0,52(T – 273) +
+ 3,110–4(T – 273)2 – 25,510–9(T – 273)3,
–cp  0,52 + 3,110–4(T – 273) –
– 25,510–9(T – 273)2;

основность окатышей 1,5
HT

273  0,575(T – 273) +
+ 3,610–4(T – 273)2 – 1710–9(T – 273)3,
–cp  0,575 + 3,610–4(T – 273) –
– 1710–9(T – 273)2;

основность окатышей 2,2
HT

273  0,75(T – 273) +
+ 2,510–4(T – 273)2 – 49,410–9(T – 273)3,
–cp  0,75 + 2,510–4(T – 273) –
– 49,410–9(T – 273)2.

Для удобства использования полученных
данных на фиг. 3 значения –cp представлены
в графическом виде. Видно, что при умерен-
ных температурах окатыши с большей сте-
пенью офлюсования имеют и более высокие
значения теплоемкости. При высоких тем-
пературах это различие уменьшается, что
связано с завершением процессов окисления
и декарбонизации.

Для учета тепловых эффектов химичес-
ких реакций в работе применен метод ка-
жущейся теплоемкости [11]. Принципиаль-
ное различие между физической (–cф) и ка-
жущейся (–cк) теплоемкостями состоит в том,
что первая из них является идеальной ха-
рактеристикой вещества и не должна зави-

Фиг. 3. Зависимость средней физической
теплоемкости –cp качканарских окатышей от
температуры и их основности CaO/SiO2: 1 —
2,2; 2 — 1,5; 3 — 1,3; 4 — 1,0; 5 — 0,3
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сеть от условий эксперимента, тогда как ка-
жущаяся теплоемкость — характеристика
реальная, зависимая от условий эксперимен-
та (скорость и полнота фазовых превраще-
ний, скорость и полнота соответствующего
выделения (поглощения) теплоты, а следова-
тельно, и определенная величина теплоемко-
сти) [12—14].

В работе [15] приведено уравнение для
определения истинной кажущейся теплоем-
кости применительно к железорудным ока-
тышам, изготовленным из концентратов раз-
ных месторождений. Если учесть тепловые
эффекты реакций, протекающих в окатышах
при нагреве, и определить изменение тепло-
емкости для каждого физико-химического
превращения в окатышах, то предложенное
в работе [15] уравнение можно привести к
следующему виду:

к ф и г0,04 4,19
dW dm

c c q q
dT dT

= + + +

н н32,00CaO 16,12FeO
d d
dT dT

γ ψ+ − +

дFeO
5,11

d
dT

+ , (6)

где qи, qг — соответственно удельные расхо-
ды теплоты на испарение гигроскопической
влаги и удаление гидратной влаги, кДж/кг;
W — содержание влаги в окатышах, %; m
— масса гидратной влаги, кг/кг окатышей;
CaOн — начальное содержание CaO в извес-
тняке, %;  — степень декарбонизации ока-
тышей, доли ед.; FeOн — начальное содер-
жание FeO в окатышах, %;  — степень окис-
ления окатышей, доли ед.; FeOд — содержа-
ние FeO в окатышах после диссоциации ге-
матита, %.

Исследования проводили на установке
(фиг. 4), позволяющей определять значения
кажущейся теплоемкости, плотности, коэффи-
циента температупроводности при нагрева-
нии образца. Нагрев материала до темпера-
туры 1523 K со скоростью свыше 50 C/мин
проводили в малоинерционной электричес-
кой печи. Нагрев до температуры 1673 K со
скоростью 100 C/мин и выше осуществля-
ли в электрической силитовой печи. Взве-
шивающее устройство позволяло регистри-
ровать изменение массы материала с точно-
стью до 0,0005 г. Обжиг образцов осуще-
ствляли как в потоке воздуха, так и в пото-
ке инертного газа.

Фиг. 4. Схема установки для определения комплекса теплофизических характеристик: 1 — образец;
2 — платиновая корзина; 3 — электрическая печь; 4, 5 — термопары; 6 — аналитические весы с диффе-
ренциально-трансформаторным электрическим выходом; 7 — усилитель; 8 — вторичный регистрирую-
щий прибор; 9, 10 — потенциометры ЭПП-09; 11 — трансформатор; 12 — реометр; 13 — манометр; 14 —
датчик нормированного напряжения; 15 — смеситель
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Для разделения процессов окисления и
декарбонизации опыты проводили с двумя
образцами одной основности, один из кото-
рых обжигали в воздушной атмосфере, дру-
гой — в среде аргона. Степень офлюсования
исходных образцов (CaO/SiO2), т.е. их основ-
ность составляла 0,3; 1,3; 2,2. (см. табл. 1).

Образцы для опытов получали из шихты
(смесь концентрата и известняка), помещен-
ной в матрицу и уплотненной на прессе с
нагрузкой 49,05 МПа. Такая нагрузка обес-
печивала плотность, соответствующую плот-
ности сырых окатышей (отношение массы
образца или окатыша к его объему были од-
ного порядка обр  ок). Размеры образцов
(диаметр 14, высота 45 мм) выбирались из
расчета соответствия диаметру окатышей и
заданному перепаду температуры при обжи-
ге. Скорость нагрева для окатышей каждой
основности составляла 25; 50 и 100 C/мин.
Средний диаметр окатышей равнялся 12 мм.
Окатыши, подвешенные в платиновой корзи-
не к весам, помещали в печь и нагревали с
заданной скоростью.

Результаты исследования и их обсужде-
ние. При скоростях нагрева 25 и 50 C/мин
удаление влаги из окатышей происходило
вплоть до температуры 573 K, а при скорос-
ти нагрева 100 C/мин — до температуры
623 K. Окисление окатышей начиналось с
температуры 573 K и с увеличением скоро-
сти нагрева заканчивалось при температурах
1423, 1473 и 1573 K. Разложение известняка
начиналось при температуре 873 K и с уве-
личением скорости нагрева для окатышей
основностью 0,3 продолжалось соответствен-
но до температур 1173, 1223 и 1273 K, а для
окатышей основностью 1,3 и 2,2 — соответ-
ственно до температур 1273, 1323 и 1373 K.

Полученные результаты расчетов по оп-
ределению кажущейся теплоемкости окаты-
шей приведены на фиг. 5, а—в. Видно, что
вначале (до температуры 523 K) средняя ка-
жущаяся теплоемкость окатышей возраста-
ет, что связано с удалением влаги. Далее, в
интервале температур от 523 до 673 K зна-
чения кажущейся теплоемкости снижаются
вследствие тепловыделения, вызванного по-
верхностным окислением зерен магнетита
[3]. Последующее увеличение теплоемкости
в интервале температур 673—873 K обуслов-
лено затратами теплоты на удаление гидрат-
ной влаги. Если для окатышей основностью
1,3 и 2,2 значительное возрастание тепло-

емкости в интервале температур 873—1223 K
связано с диссоциацией известняка, то для
окатышей основностью 0,3 характерно сни-
жение теплоемкости, связанное с тепловыде-
лением при окислении. Окислительные про-
цессы, интенсивно проходящие после разло-
жения известняка в окатышах основностью
1,3 и 2,2, резко снижают теплоемкость ма-
териала в интервале температур 1223—
1423 K. В дальнейшем, по мере завершения
окислительного процесса и увеличения диф-
фузионного сопротивления кислороду вслед-
ствие спекания образцов, кажущаяся тепло-
емкость их начинает расти, приближаясь по
значению к физической (–cф).

Фиг. 5. Температурные зависимости фи-
зической (1 — –cф  f(T)) и кажущейся (2—4 —
–cк  f(T)) теплоемкостей окатышей разной основ-
ности (а — 0,3; б — 1,3; в — 2,2) при скорости
нагрева, K/мин: 2 — 373; 3 — 323; 4 — 298
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Влияние скорости нагрева проявляется в
смещении процессов удаления влаги, окис-
ления и декарбонизации в область более вы-
соких температур. Вследствие этого на гра-
фиках кривые кажущихся теплоемкостей с
увеличением скорости нагрева образцов сме-
щаются вправо.

С увеличением скорости нагрева в обла-
сти низкотемпературного окисления и декар-
бонизации кажущаяся теплоемкость окаты-
шей несколько возрастает, а в области высо-
котемпературного окисления (1323—1523 K)
— падает. Это связано с уменьшением дли-
тельности обжига окатышей с повышением
скорости нагрева. С понижением скорости
нагрева процессы окисления в низкотемпе-
ратурной области 573—873 K проходят глуб-
же, чем при более высокой скорости нагре-
ва, когда процесс окисления не успевает ох-
ватить внутренние слои окатыша. В интер-
вале температур 1073—1323 K, в котором
происходит разложение известняка, при бо-
лее высокой скорости нагрева наряду с ин-
тенсификацией процесса декарбонизации от-
мечается сдвиг в область высоких темпера-
тур. В этой же области при более высокой
скорости нагрева не успевает развиться про-
цесс спекания, интенсивнее идет окисление.
При более низкой скорости нагрева в этих
же температурных условиях большая часть
магнетита становится окисленной и интен-
сивнее идет процесс спекания образовавше-
гося гематита. Все это нашло отражение в
ходе кривых кажущейся теплоемкости при
разных скоростях нагрева.

С увеличением основности кажущаяся
теплоемкость возрастает, что вызвано более
высоким содержанием известняка и гидра-
тов и меньшим содержанием магнетита. В
соответствии с этим возрастают затраты теп-
лоты на нагрев металла.

Определение изменения энтальпии и теп-
лоемкости офлюсованных окатышей из кон-
центратов Соколовско-Сарбайского ГОКа
(ССГОКа) выполнено для разных как темпе-
ратурных условий, так и фазового состава.

Это связано с тем, что вопросам определения
теплоемкости железорудных окатышей дол-
гое время не уделялось достаточного внима-
ния. Так, в работе [16] теплоемкость обожжен-
ных окатышей определялась без учета изме-
нения фазового состава, происходящего в про-
цессе окислительного обжига. В работе [17]
теплоемкость окатышей найдена лишь для
интервала низких температур (298—773 K),
когда фазовый состав исходного материала не
претерпевал значительных изменений.

Изменение энтальпии при нагревании
образцов концентрата, химический состав
которых соответствует табл. 2, изучали ме-
тодом количественного термического анали-
за [18] в интервале температур 293—1473 K.
Экспериментальная установка приведена на
фиг. 6. Согласно методу к эталону или к ис-
следуемому образцу, находящемуся в тигле,

Таблица 2

Химический состав, %, исследованных образцов, взятых для
определения кажущейся теплоемкости концентрата ССГОКа в

неофлюсованном (числитель) и офлюсованном (знаменатель) состоянии

eF 2O3 OeF OaC OiS 2 lA 2O3 OgM S .п.п.П

49,46
04,95

09,82
08,52

37,0
30,4

80,3
72,3

55,0
89,0

16,0
24,2

93,0
03,0

08,0
08,3

Фиг. 6. Экспериментальная установка для
количественного термического анализа: 1 —
алундовый тигель; 2 — защитный стакан; 3 —
крышка; 4 — электрическая силитовая печь;
5 — автотрансформатор; 6 — экран; А, Б, В —
термопары
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подводится постоянное в единицу времени
количество теплоты и термопарой В изме-
ряется температура в центре тигля, а термо-
парами А и Б — перепад температур в стен-
ке защитного стакана. Показания первой
термопары отражают характер нагрева об-
разца в зависимости от протекающих в ма-
териале химических реакций. При этом чем
более эндотермичен процесс, тем при прочих
равных условиях медленнее повышается тем-
пература исследуемого образца. Разность
показаний термопар А и Б, поддерживаемая
примерно постоянной, характеризует величи-
ну теплового потока, поступающего к образ-
цу через стенки стакана и идущего на на-
грев образца и тигля.

Изменение энтальпии H вещества при
нагревании, определяемое по формуле из ра-
боты [19], составит:

2 2 1 1 1 1

2 2 1 1

H G H G T T
H

G T T

Δ − Δ Δ τ − Δ τ
Δ = +

Δ τ − Δ τ

1 1H G

G

Δ
+ , (7)

где H — алгебраическая сумма тепловых
эффектов экзо- и эндотермических реакций,
протекающих в исследуемом материале, а
также теплота, сообщенная образцу при его
нагревании в интервале от 293 K до T K (из-
менение энтальпии при нагревании); H1,
H2 — изменение энтальпии при нагрева-
нии эталонов до заданной температуры; G,
G1, G2 — соответственно массы исследуемого
материала (средней и текущей) и эталонов;
T, T1, T2 — средние за опыты разности
температур между внешней и внутренней по-
верхностями защитного стакана при нагре-
вании исследуемого материала и эталонов;
, 1, 2 — время, необходимое для повыше-
ния температуры в центре тигля от 293 K
до заданной температуры при нагревании
образца исследуемого материала и эталонов.

Для определения истинной кажущейся
теплоемкости применительно к железоруд-
ным окатышам, изготовленным из концен-
тратов разных месторождений, использовано
уравнение (6).

Температурные зависимости кажущейся
теплоемкости и энтальпии неофлюсованно-
го и офлюсованного концентратов ССГОКа
приведены на фиг. 7. Отчетливо видна раз-
ница хода кривых 1 и 2. Так, для неофлюсо-

ванного концентрата до температуры 373 K
наблюдается резкое возрастание кажущей-
ся теплоемкости, что связано с удалением
гигроскопической влаги. В интервале тем-
ператур 373—573 K значения теплоемкости
снижаются от 1,08 до 0,52 кДж/(кгK), что
вызвано тепловыделениями в результате по-
верхностного окисления зерен магнетита.
При температуре выше 773 K отмечаемое
снижение значений теплоемкости связано с
окислением остаточного магнетита.

Для офлюсованного концентрата (кривая
2) значения теплоемкости возрастают при
нагреве до температуры 573 K, что связано с
удалением из образца не только гигроско-
пической, но и гидратной влаги. В интерва-
ле температур 573—873 K снижение значе-
ний теплоемкости объясняется окислитель-
ными процессами в материале. Рост тепло-
емкости в интервале температур 873—1173 K
обусловлен разложением карбонатов, содер-
жащихся в материале, а дальнейшее ее сни-
жение при нагреве выше 1173 K связано с
развитием процесса окисления магнетита.
Полученные данные находятся в качествен-
ном соответствии с результатами дифферен-
циального термического анализа, выполнен-
ного с помощью дериватографа [1].

Таким образом, в условиях, соответству-
ющих окислительному обжигу, эксперимен-
тально найдены значения изменения энталь-
пии и средней кажущейся теплоемкости нео-

Фиг. 7. Температурные зависимости кажу-
щейся теплоемкости (1, 2) и изменения энталь-
пии при нагревании (3, 4) неофлюсованного (1,
3) и офлюсованного (2, 4) концентратов ССГОКа,
а также обожженных окатышей (5)
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флюсованного и офлюсованного концентра-
тов ССГОКа в интервале температур от 293
до 1473 K.

Выводы. 1. Рассмотрены методики и эк-
спериментальные установки для определения
теплоемкости качканарских окатышей раз-
ной основности, а также образцов из неофлю-
сованного и офлюсованного концентратов
Соколовско-Сарбайского ГОКа.

2. Полученные результаты могут быть
использованы при определении теплофизи-
ческих характеристик железорудных мате-
риалов в процессе их термической обработ-
ки в тепловых агрегатах, а также для опти-
мизации режимных параметров процессов,
протекающих при разных температурах.
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КИРА БОРИСОВНА ПОВАРОВА
(к 90-летию со дня рождения)

Члены редакционной коллегии и сотрудники журнала «Металлы» горячо поздравляют Киру Борисовну с юби-
леем, 9 сентября 2023 г. ей исполнилось 90 лет. Как ученый-материаловед, специалист в области конструкционных
жаропрочных и высокопрочных сплавов на основе тугоплавких, тяжёлых металлов, легких жаропрочных сплавов и
композитов на основе интерметаллидов К.Б. Поварова имеет большую известность как в России, так и за рубежом.

Вся трудовая деятельность Киры Борисовны связана с Институтом металлургии АН СССР (в настоящее вре-
мя — ИМЕТ РАН, Институт металлургии и материаловедения им. А.А. Байкова РАН), куда она как молодой
специалист в 1956 г. пришла с красным дипломом Московского ордена Трудового Красного Знамени института
стали имени И.В. Сталина. Начав работу лаборантом, К.Б. Поварова к 1991 г. выросла до должности главного
научного сотрудника и в этой должности продолжает работать до сего времени.

За период работы в лаборатории тугоплавких и редких металлов и сплавов (1956—1985 г.г.) подготовила и
защитила (1963 г.) кандидатскую работу «Физико-химическое взаимодействие рения с переходными металлами и
свойства некоторых сплавов», а в 1983 г. — докторскую диссертацию «Разработка физико-химических принципов
легирования и создание высокотемпературных конструкционных сплавов вольфрама». Непосредственно участвова-
ла в фундаментальных исследованиях и разработке технологических процессов в области тугоплавких и редких
металлов и тяжелых сплавов, которые нашли свое воплощение в изделиях новой техники специального назначе-
ния. Результаты ее работы опубликованы в многочисленных статьях (их более 370) в отечественных и зарубежных
периодических изданиях, она автор четырех монографий, имеет 29 зарегистрированных изобретений.

Коллективы ученых, с которыми связана трудовая деятельность К.Б. Поваровой (с 1985 г. — лаборатория
конструкционных сталей и сплавов им. академика Н.Т. Гудцова, а с 2016 г. по настоящее время — лаборатория
физико-химии и механики металлических материалов), внесли значительный вклад в исследования закономерно-
стей легирования, термической и деформационной обработки материалов на основе интерметаллидов для жаро-
прочных изделий авиационной техники нового поколения.

С 1992 г. К.Б. Поварова имеет ученое звание профессора, подготовила и прочитала курсы лекций для студентов
МАИ (1983—1986 гг.), она профессор кафедры МиТОМ, выпустила немало дипломников МАТИ им. К.Э. Циолковс-
кого. Девять сотрудников К.Б. Поваровой под ее руководством стали в период с 1974 по 2022 гг. кандидатами
технических наук, ей создана своя научная школа в материаловедении.

Профессор К.Б. Поварова единственная из женщин-материаловедов является лауреатом нескольких премий,
имеющих государственный или академический статус. В числе ее наград: в 1968 г. Государственная премия
СССР за работу в области металлургии; в 1996 г. премия им. П.П. Аносова РАН за цикл работ «Материаловеде-
ние конструкционных сплавов нового поколения на основе интерметаллических соединений» (совместно с А.А.
Ильиным и Е.Н. Кабловым); в 2000 г. Премия Правительства Российской Федерации за разработку и создание
новой техники.

В период с 1970 по 1980 г. Кира Борисовна работала в качестве ученого секретаря секции «Металлические
материалы» Научного совета АН СССР по проблеме «Физико-химические основы получения новых жаростойких
неорганических материалов». Более трех десятков лет была заместителем главного редактора нашего журнала
«Металлы» и продолжает свою деятельность в качестве заместителя председателя Диссертационного совета
Д.002.060.01 при ИМЕТ РАН.

Мы все признательны Вам, дорогая Кира Борисовна, за многолетнее сотрудничество, за Ваш вклад в науку,
созданную научную школу. Примите наши пожелания здоровья, радости и благополучия, всего самого доброго,

реализации Ваших планов и научных идей!
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ПРАВИЛА  ДЛЯ  АВТОРОВ

1. К публикации в журнале «Металлы» принимаются толь-
ко представленные на русском языке оригинальные статьи
(должны содержать не опубликованные ранее результаты ра-
бот) по всем основным разделам металлургической науки в со-
ответствии со специализацией членов редколлегии журнала.

2. Авторы направляют в адрес редакции (см. п.10) 2 экз.
статьи, подготовленной с соблюдением изложенных ниже ре-
дакционных требований. К статье необходимо приложить на-
правление от организации, где выполнена работа, разреше-
ние на ее публикацию в открытой печати, а также два запол-
ненных и подписанных всеми авторами подтверждения (Со-
глашение (1 экз.) и Договор (2 экз.)) о передаче авторских
прав на опубликование соответственно русской и английской
версий статьи (формы этих подтверждений можно найти по
адресу http://old.imet.ac.ru/metally/autors.htm). На отдель-
ной странице должны быть приведены сведения о каждом из
авторов: ФИО (полностью), место работы, должность, ученая
степень, адрес, номера телефонов (служебный, домашний), фак-
са и электронной почты, а также дано указание, с кем из авто-
ров следует вести переписку, кто из них регулярно проверяет
поступающие сообщения.

3. Текст статьи и рисунки должны быть подписаны автора-
ми “В печать”. Средний размер статьи 15—20 пронумерован-
ных страниц и 2—6 рисунков. Материал статьи (2 экз.) должен
быть распечатан шрифтом размером 12 через два интервала
на бумаге формата А4 с одной стороны листа (ширина поля с
левой стороны листа 25—30 мм) с соблюдением определенной
последовательности: текст (без таблиц и рисунков), список ли-
тературы, таблицы (должны иметь названия), подрисуночные
подписи и в конце графический материал. В таком же порядке,
важном для оперативной обработки материала, должны быть и
файлы электронной версии статьи, которую необходимо напра-
вить в электронный адрес редакции (см. п.11).

4. Начало статьи оформляется по образцу (для примера
можно использовать номера журнала «Металлы» последних лет
выпуска): индекс статьи по УДК; название статьи (должно от-
ражать основной результат работы); авторы (инициалы, фами-
лии в порядке, указанном в Договоре о передаче авторского
права); полное название учреждений, в которых работает каж-
дый из авторов, и электронный адрес; без этого будет закрыта
техническая возможность поступления статей в базы данных по
цитированию и международные базы данных.

Для выполнения требования РИНЦ для журналов, во-
шедших в базу данных RSCI (Web of Science), отдельным
файлом присылать следующие англоязычные данные: назва-
ние статьи; фамилии авторов; аннотацию; ключевые слова;
сведения об авторах (см. п.2).

5. Материал статьи должен быть структурирован. Его ос-
новными элементами являются: АННОТАЦИЯ (с четким и ла-
коничным изложением телеграфным стилем результатов рабо-
ты), КЛЮЧЕВЫЕ СЛОВА (точно отражающие содержание
статьи понятия, словосочетания, термины), ВВЕДЕНИЕ (об-
зорная часть, теоретический анализ с отражением проблемы,
описанием состояния решаемой задачи по источникам: зарубеж-
ным, отечественным (с умеренным самоцитированием) за пос-
ледние 5—10 лет; в конце данной вводной части необходимо
сформулировать цель работы, ее основную задачу). При изло-
жении основного материала важно выделить такие рубрики, как
МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА (дать ха-
рактеристику вида исследований, оборудования, указать мето-
ды получения и обработки материала), РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕ-
ДОВАНИЙ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ, ВЫВОДЫ (в оцифро-
ванном виде, не должны дублировать аннотацию).

6.Материал статьи должен быть изложен с предельной
краткостью и ясностью, без повторов. Авторам следует: избе-
гать длинных абзацев, разъяснять нестандартные аббревиату-
ры при их первом включении в текст, обходиться при изложе-

нии без производственных жаргонных терминов, использовать
принятую терминологию, соблюдать единообразие в применяе-
мых терминах (не называть одно и то же разными именами), а
также в обозначениях параметров, показателей и в системах
единиц измерений. Размерности величин приводить в единой
системе СИ. Формулы должны быть набраны или вписаны сво-
бодно, четко, крупно.

7. Во избежание ошибок при наборе ряда символов (с или
С; 1, l или e, О, о (прописная или строчная буква) или 0 (нуль)
и т.д.) необходимо давать соответствующие указания (строч-
ные буквы размечать простым карандашом двумя черточками
сверху, а заглавные — снизу, делать пометки карандашом на
полях), тщательно выписывать похожие между собой буквы
(например, g и q, l и e), греческие буквы подчеркивать красным
карандашом. Во всех сомнительных случаях пояснять на полях,
какую букву или знак следует набрать (например,  (дельта)
или  (набла) и другие специальные математические знаки).

Такую разметку (см. п.п.7, 8) автору рекомендуется вы-
полнить в одном экземпляре рукописи.

8. Литература приводится общим списком в конце статьи с
указанием по каждому источнику автора, полного названия кни-
ги (статьи), издательства (названия журнала), года издания,
тома, номера, страниц в соответствии с ГОСТ 7.1—2003. В тек-
сте статьи ссылки на соответствующие источники приводятся в
квадратных скобках, например [1] или [10—15]. Список лите-
ратуры составляется по порядку упоминания ссылок на литера-
турный источник в статье (а не в алфавитном порядке). В тек-
сте иностранные фамилии, как и термины, следует давать в
русской транскрипции. Ссылки на неопубликованные работы
не допускаются. Список литературы должен содержать ссылки
на доступные источники, в достаточной мере отражать совре-
менное состояние дел в исследуемой области, но не быть из-
быточным за счет чрезмерного цитирования собственных ра-
бот и необязательного цитирования работ коллег.

9. Все рисунки должны быть выполнены четко в формате,
обеспечивающем ясность понимания всех деталей и по возмож-
ности близком к квадрату размером 120120 мм. Надписи на
рисунке следует заменять цифрами или буквенными обозначе-
ниями, которые должны быть разъяснены в тексте или в подпи-
си к рисунку. Графики делать без координатной сетки. Надпи-
си на осях координат должны быть предельно краткими, что
достигается использованием принятых в тексте условных бук-
венных обозначений соответствующих величин.

При предоставлении фотографий наклеивать их на бумагу
не следует. Один из экземпляров фотографий (более качествен-
ный) должен быть чистым, без пометок и каких-либо надписей
на лицевой стороне. Желательно, чтобы размер фотографий мик-
роструктур не превышал 5070 мм. На экземпляре микрофо-
тографии с надписями в нижнем правом углу необходимо ука-
зать масштаб изображения (а не увеличение в подписи к ней).

Подрисуночные подписи должны быть распечатаны подряд
на отдельном листе, а под каждым рисунком достаточно ука-
зать только его номер и фамилию первого автора из авторско-
го коллектива.

10. Все статьи подвергаются рецензированию и в случае
необходимости направляются авторам на доработку. Просьба
редакции о доработке рукописи не означает, что статья при-
нята к печати, так как решение о публикации принимается ред-
коллегией после рассмотрения окончательного варианта пере-
работанной статьи.

Корреспонденцию направлять в адрес редакции журнала
«Металлы»: 119334, Москва, Ленинский пр-т, 49.
E-mail: eliz@imet.ac.ru

11. Редакция оставляет за собой право на сокращение и
редакторскую правку рукописи, на стадии подготовки статьи к
печати у авторов есть возможность внести в нее необходимые из-
менения.
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