
ISSN 0869-5733

Институт  
металлургии и материаловедения
им. А. А. Байкова

МЕТАЛЛЫ
2024 1

М
Е

ТА
Л

Л
Ы

  
   

20
24

   
   

№
 1



М Е Т А Л Л Ы
н а у ч н о - т е х н и ч е с к и й  ж у р н а л

Учредители: Российская академия наук,
Федеральное государственное бюджетное учреждение науки (ФГБУН)

Институт металлургии и материаловедения
им. А.А. Байкова РАН

Зав. редакцией  Л.А.Левченкова

Почтовый адрес редакции журнала „Металлы“:
119334, Москва, Ленинский проспект, 49
Тел. 8 (499) 135-96-78
E-mail: eliz@imet.ac.ru   www.imet.ac.ru/metally

Р Е Д А К Ц И О Н Н А Я   К О Л Л Е Г И Я

Главный редактор акад. РАН К.В. ГРИГОРОВИЧ, ИМЕТ РАН (металлургия, металловедение),

акад. РАН О.А. БАННЫХ, ИМЕТ РАН (председатель редакционного совета, металловедение, термическая обработка сплавов),

докт.техн.наук М.В. КОСТИНА, ИМЕТ РАН (зам. гл. редактора, металловедение, термическая обработка сплавов),

докт.техн.наук В.С. ЮСУПОВ, ИМЕТ РАН (зам. гл. редактора, пластическая деформация металлических материалов),

канд.техн.наук О.А. КОМОЛОВА, ИМЕТ РАН (отв. секретарь, металлургия, математическое моделирование),

член-корр. РАН М.И. АЛЫМОВ, ИСМАН РАН (порошковая металлургия, наноматериалы),

докт.техн.наук, проф. С.Я. БЕЦОФЕН, МАИ (металловедение, физика металлов),

докт.техн.наук В.М. БЛИНОВ, ИМЕТ РАН (металловедение, термическая обработка черных металлов),

докт.техн.наук Е.В. БОГАТЫРЕВА, НИТУ МИСиС (цветная металлургия, гидрометаллургия),

докт.физ.-мат.наук, проф. Г.Г. БОНДАРЕНКО, НИУ ВШЭ (физика металлов, материалы для атомной энергетики),

докт.техн.наук, проф. С.В. ДОБАТКИН, ИМЕТ РАН (металловедение, термическая обработка цветных металлов),

докт.техн.наук А.В. ДУБ, АО «Наука и инновации» (материаловедение, обработка металлов давлением),

докт.техн.наук, проф. Е.Е. ЗОРИН, МПУ (методы неразрушающего контроля),

докт.техн.наук, проф. А.А. КАЗАКОВ, СПбПУ им. Петра Великого (металловедение, термическая обработка сплавов),

член-корр. РАН М.И. КАРПОВ, ИФТТ (физика металлов, пластическая деформация),

член-корр. РАН А.Г. КОЛМАКОВ, ИМЕТ РАН (материаловедение, физика металлов),

акад. РАН Л.И. ЛЕОНТЬЕВ, ИМЕТ РАН (металлургия),

докт.физ.-мат.наук, проф. А.Е. ЛИГАЧЕВ, ИОФ РАН им. А.Н. Прохорова (металловедение, термическая обработка сплавов),

докт.хим.наук А.Г. ПАДАЛКО, ИМЕТ РАН (физикохимия баротермической обработки материалов),

докт.техн.наук К.Б. ПОВАРОВА, ИМЕТ РАН (сплавы тугоплавких металлов, интерметаллические соединения),

акад. РАН А.И. РУДСКОЙ, СПбПУ (аддитивные технологии, обработка металлов давлением),

докт.техн.наук, проф. С.В. СКВОРЦОВА, МАИ (металловедение, термическая обработка сплавов),

докт.техн.наук, проф. Е.И. ХЛУСОВА, ГНЦ ФГУП ЦНИИ «Прометей» (металловедение, термическая обработка сплавов),

докт.техн.наук, проф. В.Ф. ШАМРАЙ, ИМЕТ РАН (кристаллохимия),

докт.техн.наук А.Е. ШЕЛЕСТ, ИМЕТ РАН (обработка металлов давлением)



РОССИЙСКАЯ АКАДЕМИЯ НАУК
ФЕДЕРАЛЬНОЕ ГОСУДАРСТВЕННОЕ БЮДЖЕТНОЕ УЧРЕЖДЕНИЕ НАУКИ (ФГБУН)
ИНСТИТУТ МЕТАЛЛУРГИИ И МАТЕРИАЛОВЕДЕНИЯ им. А.А. БАЙКОВА РАН

М Е Т А Л Л Ы
Журнал основан

в январе 1959 года.

Выходит 6 раз в год

Москва • „ЭЛИЗ“

№1

ЯНВАРЬ—ФЕВРАЛЬ • 2024

©	 Российская академия наук,
Федеральное государственное бюджетное учреждение науки (ФГБУН)
Институт металлургии и материаловедения им. А.А. Байкова РАН. 2024 г.

©	 ООО НПП „ЭЛИЗ“. 2024 г.

Анисонян К.Г., Садыхов Г.Б., Олюнина Т.В., Ко-
пьев Д.Ю., Панова М.Д. Исследование восстано-
вительного нитрирующего обжига кварц-ильме-
нитового концентрата из шлама лейкоксеновых 
песчаников....................................................... 3

Китай А.Г., Кропачев Г.А., Клементьев М.В. Обра-
зование отложений элементной серы в промыш-
ленных газоходах при автоклавной переработке 
сульфидных концентратов................................11

Самойлова О.В., Сулейманова И.И., Працкова С.Е., 
Шабурова Н.А., Трофимов Е.А. Высокотемпе-
ратурное окисление высокоэнтропийных спла-
вов AlxCoCrFeNiAg0,1 (x = 0,25; 0,5)...................24

Елисеева Е.А., Березина С.Л. Кинетические ха-
рактеристики растворения диоксида титана в 
кислотной среде...............................................36

Боровицкая И.В., Коршунов С.Н., Мансурова А.Н., 
Бондаренко Г.Г., Гайдар А.И., Матвеев Е.В., 
Казилин Е.Е. Влияние мощного импульсного 
лазерного воздействия на структуру и свойства 

поверхностного слоя ванадия, предварительно 
облученного ионами инертных газов (Обзор).......42

Исаенкова М.Г., Крымская О.А., Минушкин Р.А., 
Фесенко В.А., Романова Ю.А. Влияние проме-
жуточных отжигов на разных этапах прокатки 
электротехнических сталей на их финальную 
кристаллографическую текстуру.......................53

Ботвина Л.Р., Тютин М.Р., Болотников А.И. Оценка 
характеристик множественного и локализован-
ного разрушения методами акустической эмис-
сии и корреляции цифровых изображений.........65

Спивак Л.В., Щепина Н.Е. Превращения аустени-
та в межкритическом  интервале температур в 
сплавах на основе системы Fe-C........................74

Шелест А.Е., Юсупов В.С., Рогачев С.О., Тен Д.В., 
Андреев В.А., Карелин Р.Д. Исследование вли-
яния условий правки полос и лент из металли-
ческих материалов на их свойства, геометриче-
ские и деформационные параметры процесса 
знакопеременного упругопластического изгиба...83

С О Д Е Р Ж А Н И Е



3

с. 3—

М Е Т А Л Л Ы ,  № 1 • 2 0 2 4

Пижемское месторождение — самое круп-
ное титановое месторождение России [1—3].
Титан в руде находится в виде продуктов
лейкоксенизации ильменита — лейкоксена
и измененного ильменита, который представ-
лен в основном псевдорутилом. Кроме этого
в зависимости от глубины залегания рудных
пластов в руде возможно присутствие в раз-
ных количествах кварца, железистых мине-
ралов (гематит, сидерит), а также глинистых
минералов (мусковит, каолинит). В ИМЕТ
РАН разрабатывается технология переработ-
ки ильменит-лейкоксеновых песчаников Пи-
жемского месторождения. При обогащении
этих песчаников в процессе мокрой дезин-
теграции мелкодисперсная часть (<50 мкм)
рудных минералов переходит в тонкую гли-
нистую фракцию (шлам). В зависимости от

типа рудного пласта выход шлама может со-
ставлять от 10 до 35% массы руды. Помимо
титана с тонкой фракцией теряются редко-
земельные металлы (РЗМ) и другие ценные
компоненты. В связи с этим разработка про-
цессов, направленных на доизвлечение этих
компонентов из образующихся шламов, яв-
ляется актуальной задачей, решение которой
позволит повысить эффективность комплек-
сной переработки Пижемских песчаников.

Результаты ранних поисковых исследо-
ваний показали, что при классификации
шламов в колонне в водном потоке выделя-
ется легкая глинистая фракция. При маг-
нитной сепарации тяжелого остатка в высо-
коградиентных полях получается магнитная
фракция, в которой концентрируются изме-
ненный ильменит (псевдорутил) и другие
железосодержащие продукты лейкоксениза-
ции ильменита, а также минералы редких
металлов и РЗМ. Совместно с титансодержа-
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При переработке низкокачественного титанового сырья селективное извлечение титана мо-
жет быть достигнуто при хлорировании его нитрида в условиях более низких температур, чем
хлорирование диоксида титана. В связи с этим в работе исследован процесс восстановительного
нитрирующего обжига кварц-ильменитового концентрата, выделенного магнитной сепарацией из
шлама ильменит-лейкоксеновых песчаников Пижемского месторождения, для превращения ди-
оксида титана в его нитрид. Изучен вещественный состав исходного шлама. В шламе изменен-
ный ильменит представлен в основном в виде псевдорутила (Fe2Ti3O9). Проведена термодинами-
ческая оценка изменения фазового состава в системе Fe2Ti3O9-C-N2 при 1300 C в зависимости от
содержания восстановителя (углерода). Методами рентгенофазового анализа и электронной мик-
роскопии изучены фазовые составы продуктов нитрирующего обжига, полученных при темпера-
турах 1200—1325 C. Показано, что процесс превращения TiO2 в TiN происходит через лимитиру-
ющую стадию восстановления аносовита (Ti3O5) с одновременным образованием карбида желе-
за. Это достигается при температуре 1325 C и добавке сажи в шихту не менее 27%. Полученный
продукт кроме нитрида титана состоит из аморфной силикатной фазы, кварца, карбида железа и
небольшого количества металлического железа.

Ключевые слова: ильменит; лейкоксен; восстановительный обжиг; нитрирование; аносовит;
нитрид титана; фазовые превращения; титановый концентрат.

1Работа проведена в рамках государственного за-
дания № 075-00715-22-00.
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щими минералами в магнитный продукт се-
парации переходит некоторая часть мелко-
дисперсного кварца и глинистых минералов,
особенно мусковит. В связи с высокой дис-
персностью материала (средний размер час-
тиц 10 мкм и менее) и близкими значения-
ми удельного веса кварца и титансодержа-
щих зерен их дальнейшее разделение физи-
ческими методами обогащения практически
невозможно.

Гидрохимическая обработка магнитной
фракции (кварц-ильменитовый концентрат)
малоэффективна. В случае щелочного обес-
кремнивания при высоких температурах
(180—200 C) в автоклаве в ильменитовом
продукте накапливаются алюмосиликаты
[4—5], а при кислотном выщелачивании при
высоких температурах железо, РЗМ и все
примеси (алюминий, калий, магний, марганец,
кальций), за исключением кремния, перехо-
дят в раствор [6]. При этом весь кремнезем,
в основном в виде кварца и частично в амор-
фном виде, вместе с TiO2 концентрируется в
твердой фазе. Содержание кремнезема в ти-
тансодержащем продукте достигает 30% и
более. Для удаления кварца требуется допол-
нительная операция щелочного автоклавно-
го выщелачивания, которая значительно удо-
рожает процесс в целом.

Перспективным решением проблемы
извлечения из шламов титана и других цен-
ных компонентов может быть применение
предварительного нитрирования кварц-иль-
менитового концентрата. При полном пере-
воде в концентрате TiO2 в TiN извлечение
титана можно осуществить при последую-
щем низкотемпературном хлорировании.
Согласно литературным источникам [7—9]
хлорирование нитрида титана может проте-
кать в интервале температур 200—500 C.
Более интенсивное взаимодействие хлора с
TiN по сравнению с TiO2 при низких темпе-
ратурах подтверждается термодинамичес-
ким анализом реакций, представленных на
фиг. 1. Преимуществом низкотемпературно-
го хлорирования является то, что часть руд-
ных компонентов не взаимодействует с хло-
ром или взаимодействует, но достаточно мед-
ленно, тем самым обеспечивая селективное
извлечение титана на стадии хлорирования
из низкокачественного сырья.

В настоящей работе исследована возмож-
ность нитрирования кварц-ильменитового

продукта карботермическим способом в сре-
де азота.

Исходные материалы. В качестве исход-
ного материала использована магнитная
фракция (кварц-ильменитовый концентрат),
выделенная при мокрой магнитной сепара-
ции сероцветного шлама, полученного при
дешламации представительной партии Пи-
жемской сероцветной руды. После сепарации
материал был обработан соляной кислотной
для удаления самостоятельных железистых
минералов (преимущественно сидерита).
Ниже приведен химический состав получен-
ного кварц-ильменитового концентрата, %:

Na2O <10 CaO 0,13
MgO 0,37 TiO2 46,38
Al2O3 4,17 MnO 1,14
SiO2 21,66 Fe2O3 18,46

K2O 0,84 TR2O3 1,32

Примечание: TR  РЗМ (здесь Ce, Nd, La).

В этом концентрате помимо титана так-
же содержатся РЗМ преимущественно цери-
евой группы (Ce, Nd и La), суммарное содер-
жание которых в пересчете на их оксиды
составляет 1,32%.

Согласно рентгенофазовому анализу
(РФА) в кварц-ильменитовом концентрате
титан входит в состав продуктов лейкоксе-
низации ильменита (фиг. 2): псевдорутила
(Fe2Ti3O9) и рутила (TiO2), вероятно, в виде
лейкоксена с повышенным содержанием
железа. Другими минеральными фазами кон-
центрата являются кварц и в небольшом
количестве калиевая слюда — мусковит.
Титановые минералы в основном находятся
в тесном срастании с тонкодисперсным квар-
цем, содержание которого в них колеблется
в пределах 15—21%, а в лейкоксене (с повы-
шенным содержанием железа) содержание

Фиг. 1. Изменение энергии Гиббса реакций
хлорирования: 1 — TiO2+2C+2Cl2  TiCl4+2CO;
2 — TiN+2Cl2  TiCl4+

1/2N2



5„Металлы“. № 1. 2024 г.

Фиг. 2. Дифрактограмма кварц-ильменитового концентрата: Р — рутил, Пр — псевдорутил, Q — кварц,
М — мусковит

Фиг. 3. Микроструктура зерна измененного ильменита в кварц-ильменитовом концентрате из серо-
цветного шлама и карта распределения химических элементов по фазам

Фиг. 4. Распределение частиц кварц-ильментового концентрата из сероцветного шлама по крупности

Серое — кварц; светлое — псевдорутил

10 мкм

10 мкм

10 мкм

10 мкм10 мкм

10 мкм 10 мкм

 TiK OK

 FeK  SiK

 LaK  CeK
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кварца достигает 25—30%. Кроме того, кварц
в небольшом количестве присутствует и в
виде самостоятельных зерен.

На фиг. 3 представлено изображение ти-
пичного зерна ильменита (псевдорутила),
представляющего собой лейкоксенизирован-
ный ильменит с включениями кварца. В иль-
мените концентрируются РЗМ.

Изучение вещественного состава руды
Пижемского месторождения показало, что
РЗМ образуют в основном два минерала:
монацит-куларит ((Ce,La,Nd)PO4) и ксенотим
(YPO4) [8], которые находятся в тесном кон-
такте с титансодержащими зернами.

Известно, что одним из основных факто-
ров, влияющих на реакционную способность
концентрата, является размер его частиц. В
связи с этим был выполнен гранулометри-
ческий анализ концентрата методом лазер-
ной дифракции. На фиг. 4 представлено рас-
пределение частиц кварц-ильменитового кон-
центрата по крупности. Видно, что более по-
ловины материала представлено частицами
крупностью <20 мкм.

Методика эксперимента. Восстановитель-
ный нитрирующий обжиг кварц-ильменито-
вого концентрата проводили в лабораторной
горизонтальной трубчатой электропечи при
температурах 1200—1325 C. Длительность
процесса составляла 2 ч. В качестве нитри-
рующего агента использовался азот квали-
фикации ОСЧ, расход газа составлял 1 л/ч.
В шихту добавляли твердый восстановитель
(сажа) с избытком относительно стехиомет-
рического содержания. После тщательного
перемешивания смесь прессовали в таблет-
ки. Таблетки помещали в кварцевую лодоч-
ку, которая устанавливалась в кварцевый
реактор трубчатой горизонтальной электро-
печи. В реактор подавался азот для вытес-
нения воздуха. После достижения необходи-
мой температуры лодочка продвигалась в
реакционную зону печи. После завершения
процесса реактор плавно выводился в холод-
ную температурную зону печи для охлажде-
ния образца до комнатной температуры в
среде азота.

Методы анализа. Для изучения фазово-
го состава исходного концентрата и продук-
тов его нитрирующего обжига использовали
РФА (дифрактометр Tongda 3700, СuK-из-
лучение) и метод электронной микроскопии
с микрозондовым анализом (электронный
микроскоп Joel JXA-isp100). Количествен-

ный химический анализ концентрата прово-
дился рентгеноспектральным флуоресцент-
ным методом (спектрометр Axios mAX,
PANalytical). Гранулометрическое распреде-
ление частиц определялось методом лазер-
ной дифракции (анализатор размера частиц
Mastersizer 2000). Термодинамическое моде-
лирование фазового равновесия проводили с
помощью программного комплекса FACT
(Facility for the analysis of chemical thermo-
dynamics).

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. Оценка вероятных фазовых превра-
щений при восстановительном нитрирую-
щем обжиге кварц-ильменитового концент-
рата проведена с помощью термодинамичес-
кого расчета равновесного состава твердых
фаз в системе Fe2Ti3O9-C-N2 при температу-
ре 1300 C и давлении 0,1 МПа (1 атм). Ука-
занное значение температуры выбрано в свя-
зи с тем, что при более низких температурах
восстановительная способность углерода к
диоксиду титана будет снижена. Так как в
условиях экспериментов система является
открытой, при расчете было заложено избы-
точное содержание азота. Содержание угле-
рода в системе выражено через отношение
nC/(nC + nПр), где nC, nПр — число молей со-
ответственно углерода C и псевдорутила (Пр)
Fe2Ti3O9.

Как видно из фиг. 5, в системе Fe2Ti3O9-
C-N2 в зависимости от содержания восста-
новителя при нитрирующем обжиге концен-
трата происходит ряд сложных фазовых пре-
вращений. В области низких содержаний
углерода псевдорутил Fe2Ti3O9 термодинами-
чески неустойчив и распадается на Fe2TiO5

(псевдобрукит), TiO2 и Fe3O4. При мольном
отношении углерода к псевдорутилу 1:1 и

Фиг. 5. Равновесный состав твердых про-
дуктов в системе Fe2Ti3O9-C-N2 при температуре
1300 C (расчет на 1 моль Fe2Ti3O9)

FeС
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выше псевдобрукит взаимодействует с диок-
сидом титана с образованием мета- и дити-
танатов железа, а оксид железа восстанавли-
вается до металла. Увеличение содержания
углерода при обжиге приводит к распаду
титанатов с образованием металлического
железа и рутила, который восстанавливает-
ся до промежуточных оксидов титана. Пос-
ледовательное восстановление оксидов тита-
на можно представить следующей схемой:

TiO2  TinO2n–1 (где n 4)  Ti3O5  TiN.

Образование нитрида титана в системе
термодинамически вероятно при мольном
отношении углерода к псевдорутилу 4:1.
Формирование TiN завершается при полном
восстановлении Ti3O5 при отношении 9:1.
Дальнейшее увеличение содержания восста-
новителя будет способствовать образованию
карбидов железа и накоплению непрореаги-
ровавшего в системе углерода.

Термодинамический анализ показал, что
полное образование нитрида титана должно
происходить при расходе сажи 20% массы
кварц-ильменитового концентрата. Нитриру-
ющий обжиг шихты с таким составом про-
водили при температурах 1200, 1250 и 1300 C.
Дифрактограммы продуктов обжига пред-
ставлены на фиг. 6, а—в. Согласно данным
РФА при 1200 C продукт состоит из нитри-
да титана, аносовита (Ti3O5), металлического
железа и кварца. При 1300 C количество
нитрида титана увеличивается, однако ано-
совит в этих условиях сохраняется, что, оче-
видно, связано с недостаточными восстанови-
тельными условиями. Увеличение количе-
ства добавки восстановителя до 23,5% при
1300 C (фиг. 6, г) не оказывает значитель-
ного влияния на изменение фазового соста-
ва продукта обжига. Однако в этих услови-
ях начинает формироваться карбид железа
(Fe3C), в связи с чем количество металличес-
кого железа уменьшается. Проведение обжи-
га при 1325 C существенно интенсифици-
рует процесс. Тем не менее аносовит всё еще
присутствует (фиг.6, д), что говорит о непол-
ном переходе титана в нитрид. Отмечается
заметное уменьшение содержания кварца в
продукте обжиге, что связано с его растворе-
нием в силикатной фазе. Аносовит практи-
чески полностью отсутствует в продукте, по-
лученном при 1325 C, только при увеличе-
нии расхода сажи до 27% (фиг. 6, е).

Таким образом, эти условия являются наи-
более оптимальными для полного перевода
Ti3O5 в TiN. При этом практически все ме-
таллическое железо переходит в карбидную
форму, что согласуется с термодинамически-
ми расчетами для системы Fe2Ti3O9-C-N2. В
табл. 1 по данным РФА приведено количе-
ство кристаллических фаз в продуктах нит-
рирующего обжига кварц-ильменитового
концентрата, полученных при разных темпе-
ратурах и расходах восстановителя. При тем-
пературах выше 1300 C образуется стекло-
видная фаза в результате взаимодействия
кварца с глинистыми минералами, что при-
водит к существенному снижению содержа-
ния его в продуктах обжига.

Фиг. 6. Дифрактограммы продуктов нитри-
рующего обжига кварц-ильменитового концен-
трата при разных температурах и добавках уг-
лерода: а — 1200 C; б — 1250 C; в — 1300 C
(20% С); г — 1300 C (23,5% С); д — 1325 C
(23,5% С); е — 1325 C (27% С)
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Таким образом, при нитрирующем обжи-
ге кварц-ильменитового концентрата при
1325 C и расходе сажи 27% в течение 2 ч
практически весь титан переходит в нитрид
титана. Кроме нитрида титана в продукте со-
держится значительное количество карбида
железа, стекло, кварц и очень небольшие ко-
личества металлического железа и аносо-
вита.

Нитрирование аносовита Ti3O5 протека-
ет через образование промежуточной фазы
— моноксида титана (TiO), который изост-
руктурен нитриду титана и образует с ним
непрерывный ряд твердых растворов соста-
ва TiNхO1–х. Поэтому было интересно про-
анализировать содержание кислорода в нит-
риде титана, полученном при исследуемых
условиях.

Состав твердого раствора TiNхO1–х опре-
деляли по закону Вегарда по уравнению:

(a – 4,1770 )
x  ,

(4,2500  – 4,1770 )

где a — параметр кристаллической решет-
ки нитрида титана, полученного при нитри-

Таблица 1

Фазовый состав продуктов нитрирующего обжига

t, C дохсаР
%,С

%,ызафеинажредоС

цравк eF м NiT iT 3O5 eF 3C олкетс

0021 02 53 23 02 31 – –

0521 02 82 91 73 61 – –

0031 02 82 51 24 51 – –

0031 5,32 42 01 14 61 9 +

5231 5,32 01 5 15 81 61 +

5231 72 21 2 95 5 22 +

рующем обжиге в условиях эксперимента по
пику с индексом (220); 4,2500 и 4,1770  —
параметры решеток соответственно чистых
TiN (карточа № 65-5759 в АТSМ) и TiO (кар-
точка № 8-177). Полученные результаты при-
ведены в табл. 2.

Из табл. 2 следует, что с увеличением
расхода углерода и с повышением темпера-
туры содержание кислорода в твердом ра-
створе уменьшается и при температуре об-
жига 1325 C шихты с 27% сажи рассчитан-
ный состав твердого раствора приближается
к чистому TiN. Осуществление нитрирующе-
го обжига при 1325 C приводит к частич-
ному оплавлению поверхности таблетки и
образованию на ней корки. Для изучения
химического состава фаз в продуктах обжи-
га для образца, полученного при 1325 C с
23,5% добавки сажи проведен микрозондо-
вый химический анализ на ЭДС-спектомет-
ре в точках, указанных на фиг. 7 и в табл. 3.
Этот анализ показал, что в стекле присутству-
ет небольшое количество железа и титана.
Фаза, содержащая титан (точка 3), видимо, яв-
ляется нитридом титана, присутствие кото-
рого установлено данными РФА. Определить

Таблица 2

Параметры решетки и расчетные формулы оксинитрида титана,
полученного в разных условиях

t, C %,ижасдохсаР d,  a,  NiTватсоС xO –1 x

0021 02 7894,1 9832,4 NiT 58,0 O 51,0

0521 02 2994,1 4042,4 NiT 78,0 O 31,0

0031 02 4005,1 8342,4 NiT 19,0 O 90,0

5231 5,32 5105,1 9642,4 NiT 69,0 O 40,0

5231 72 9105,1 0842,4 NiT 79,0 O 30,0

Примечание: d — межплоскостное расстояние; a — период решетки.
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азот на ЭДС-спектрометре в присутствии ти-
тана невозможно, так как оба эти элемента
имеют очень близкие значения энергии рент-
геновского излучения. Поэтому для анализа
азота в этом образце дополнительно прове-
ден анализ на волновом спектрометре (ВДС).
Карта распределения титана, азота, кислоро-
да, кремния и алюминия представлена на
фиг. 8, на которой видно, что титан и азот
располагаются в одной фазе.

В образце, полученном в этих условиях,
железо присутствует в основном в виде его
карбида (Fe3C), который распределен по все-
му объему образца. Размер частиц в сред-
нем составляет 1—10 мкм. В связи с тем, что
взаимодействие железа с хлором начинает-
ся при температуре 100 C, а при 200 C ско-
рость реакции резко возрастает [10], его при-
сутствие в продукте может значительно ос-

ложнить последующий процесс низкотемпе-
ратурного хлорирования. Поэтому будет не-
обходимо удаление железа и его карбида из
продуктов нитрирования. Размер частиц ис-
ключает применение физических способов его
удаления (в частности электромагнитные).
Наиболее эффективным в данном случае
может быть гидрохимический способ [11].

В связи с тем, что в магнитной фракции
шламов концентрируются РЗМ, непосред-
ственный интерес вызывает их поведение в
процессе восстановительного нитрирующего
обжига кварц-ильменитового концентрата. В
то же время малое содержание РЗМ не по-
зволяет определить форму их нахождения в
продуктах обжига с помощью РФА. Для это-
го потребуются дополнительные исследова-
ния. В случае образования нитридов РЗМ
при последующем гидрохимическом удале-
нии железа они будут переходить с ним в
раствор. Согласно литературным источни-

Таблица 3

Химические составы фаз
продукта нитрирующего обжига

анакчоТ
7.гиф

%.сам,атнемелэеинажредоС

iT iS eF lA K eC

1 23,6 68,43 22,4 08,4 64,3 —

2 98,5 79,43 99,3 39,4 95,3 —

3 84,94 — 38,31 04,1 — —

4 95,7 81,61 23,81 71,5 — 87,7

Фиг. 7. Микроструктура продукта, получен-
ного при 1325 C с добавкой 23,5% сажи: 1, 2 —
стекло; 3 — TiN; 4 —  фаза, содержащая  РЗМ

Фиг. 8. Распределение основных элементов в продукте нитрирующего обжига при 1325 C и расходе
сажи 23,5%

1 4

3

2

20 мкм 20 мкм

20 мкм20 мкм20 мкм

N

OAlSi

20 мкм Ti
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кам [12, 13] нитриды РЗМ обладают малой
химической устойчивостью и легко подвер-
гаются гидролизу. Они легко растворяются
в кислотах, некоторые из них достаточно лег-
ко окисляются на воздухе. Однако взаимо-
действие оксидов РЗМ с азотом при темпе-
ратурах 1200—1325 C термодинамически
мало вероятно. Согласно источнику [13] вза-
имодействие оксидов РЗМ с азотсодержащи-
ми газами в присутствии восстановителя с
образованием нитридов протекает при
1600—1800 C. Таким образом, при нахож-
дении РЗМ в оксидной форме в продукте
нитрирующего обжига при низкотемператур-
ном хлорировании они будут накапливать-
ся в твердом остатке.

Выводы. 1. Исследован процесс восстано-
вительного нитрирующего обжига кварц-иль-
менитового концентрата из шлама в интер-
вале температур 1200—1325 C. Показано,
что превращение TiO2 в TiN при обжиге про-
текает последовательно через образование
Ti3O5.

2. Полнота перехода титана в его нитрид
достигается при температуре 1325 C с до-
бавкой не менее 27% сажи с одновременным
образованием карбида железа. В этих усло-
виях основными фазами продукта нитриро-
вания являются оксинитрид титана состава
TiN0,97O0,03, кварц, аморфная силикатная фаза,
карбид железа и незначительное количество
металлического железа.

3. Полученные данные согласуются с тер-
модинамической оценкой процесса нитриру-
ющего обжига в системе Fe2Ti3O9-C-N2 при
1300 C. Карбид железа Fe3C и Feм представ-
лены частицами размером 1—10 мкм, рас-
пределенными по всему объему продукта. В
связи с этим перед проведением низкотем-
пературного хлорирования продукта нитри-
рующего обжига потребуется удаление же-
леза гидрохимическими способами.
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Российскими пионерами по освоению ав-
токлавной технологии переработки золото-
содержащего сырья являются компании
«Полиметалл» и «Петропавловск». На пред-
приятиях Покровского автоклавно-гидроме-
таллургического комплекса (ПАГК) компа-
нии «Петропавловск» при переработке золо-
тосодержащих концентратов возникают эк-
сплуатационные проблемы, такие как отло-
жение серы на стенках труб в газоходах и
другого оборудования в условиях работы при
температурах ниже точки плавления элемен-
тной серы (фиг. 1). На фотографии видно, что
сера в газоходе осаждается равномерно по
всей его окружности и соответственно кон-
денсируется и кристаллизуется. Сера имеет
зеленовато-желтый цвет. За ярко-желтый
цвет серы отвечает аллотроп S7, который по
данным литературы не присутствует в па-
рах серы и соответственно не конденсирует-
ся на поверхности газохода. Более подробно
это рассматривается далее в статье. Сера
имеет десятки аллотропов от циклических
до цепочечных и более сложных молекул,
которые значительно различаются по своим
физико-химическим свойствам. В большин-
стве опубликованных статьей и монографи-
ях, посвященных окислению сульфидов с об-
разованием элементной серы как промежу-

точного продукта, речь идет только о сере как
простом элементе. Сера в зависимости от
аллотропного состава может проявлять свой-
ства, отличные от свойств наиболее устойчи-
вой ромбической серы, и ее физико-химичес-
кие свойства нельзя оценивать как свойства
простого элемента. Химические превраще-
ния серы происходят главным образом при
нагревании. Присутствие разных молекуляр-
ных форм в парах серы влияет на их свой-
ства.

Далее в этой статье рассматривается об-
разование элементной серы на указанном
выше оборудовании (см. фиг. 1), в том чис-
ле с учетом коалесценции и конденсации па-
ров серы. Образование отложений серы в обо-
рудовании может приводить к внеплановым
остановкам автоклава и тем самым снижать
производительность комплекса. Таким обра-
зом, понимание механизма отложения серы
— актуальный вопрос гидрометаллургичес-
кой переработки золотосодержащих концен-
тратов.

Как правило, указанная проблема фикси-
руется во время плановых остановок обору-
дования примерно через 4—6 мес после оче-
редного запуска автоклава в работу. Причи-
на отложений элементной серы связана с тем,
что в перерабатываемых концентратах на
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ПАГК содержатся сульфидные минералы —
пирит и арсенопирит. Технология, парамет-
ры, описание оборудования подробно изложе-
ны в статьях [1—3]. В настоящем сообще-
нии авторы сделали попытку решить данную
проблему, возникающую на ПАГК.

Структуры пирита и марказита (оба FeS2)
различны. Они содержат дискретные груп-
пы S2

2–, в которых атомы серы соединены
ковалентной связью, расстояние S—S состав-
ляет 0,21 нм (2,10 ). Арсенопирит (FeAsS),
решетка которого имеет меньшую, чем у
пирита, симметрию, но все еще основана на
его структуре. В сульфидах мышьяка он об-
разует ковалентные связи, в том числе и свя-
зи вида AsAs  и As S («ганте-
ли»). Дисульфидный анион в элементарной
ячейке пирита содержит первую связь се-
расера, необходимую для образования S8 от
HS–. Как двукратный отрицательный ион S2

2–

легко отдает один электрон со своей наибо-
лее занятой молекулярной орбитали, которая
имеет антисвязывающий характер [4]. При
рассмотрении особенностей золотоносных
сульфидов авторы работы [5] выделяют в
качестве одного из характерных признаков
нестехиометричность состава, выражающу-
юся в отклонении от идеального отношения

Fe/S + As в арсенопирите и пирите, а также
As/S в арсенопирите. В подавляющем боль-
шинстве образцов золотоносного арсенопири-
та и пирита отношение Fe/S + As  0,5, что
свидетельствует о дефиците ионов серы и
мышьяка. Далее в цитируемых нами рабо-
тах авторы не отмечали дефицита ионов серы
в пирите, с которым проводили исследова-
ния. Вероятно, это связано с тем, что опыты
проводили не с золотоносными, а с обычны-
ми пиритами. Наоборот, при окислении пи-
рита на начальных этапах железо в первую
очередь в небольших количествах покидало
решетку и переходило в раствор или окис-
лялось на поверхности сульфида. В работе
[6] указывается, что с учетом достаточно
большого процента примесных атомов фор-
мулу арсенопирита было бы более правиль-
но выражать в виде Feх1Asх2S, поскольку в
образцах варьируется отношение S + As/Fe
даже в пределах одного месторождения. В
статье [7], посвященной изучению арсенопи-
рита Дарасунского месторождения, при оп-
ределении химического состава кристаллов
арсенопирита выявлен избыток серы (недо-
статок мышьяка) во всех исследованных об-
разцах. Отношение содержаний S/As в ми-
нерале колеблется от 1,020 до 1,381. По
ранее полученным данным кристаллизация
искусственного арсенопирита, обогащенного
мышьяком, происходит в более высокотем-
пературных условиях (свыше 600 C), в то
время как образованию разностей, богатых
серой, благоприятствует более низкая темпе-
ратура.

Отношение содержаний серы к мышья-
ку (S/As), а также рентгенометрические па-
раметры этого минерала находятся в зави-
симости от температуры кристаллизации.
Авторы настоящей статьи не располагают
данными о величине отношения содержаний
S/As в арсенопирите концентратов, перера-
батываемых на ПАГК. Но если отклонения
от стехиометрии могут быть такими больши-
ми, то формулу арсенопирита надо выражать
как предлагает предыдущий автор, что по-
влечет за собой уточнение реакции окисле-
ния арсенопирита и может повлиять на ме-
ханизм его окисления.

Автоклавное окисление пирита и арсено-
пирита может протекать по двум параллель-
ным и конкурирующим реакциям, одна из
которых заключается в окислении сульфид-
ной серы до сульфат-иона [8]:

Фиг. 1. Отложения элементной серы в га-
зоходе
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4FeAsS + 13O2 + 6 H2O 
 4FeSO4 + 4H3AsO4, (1)

2FeS2 + 7O2 + 2H2O 
 2FeSO4 + 2H2SO4, (2)

а другая — до элементной серы:

4FeAsS + 7O2 + 4 H2SO4 + 2H2O 
 4FeSO4 + 4H3AsO4 + 4S0, (3)

FeS2 + 2O2  FeSO4 + S0. (4)

При увеличении кислотности раствора
вскрытие пирита начинается под воздействи-
ем серной кислоты:

FeS2 + H2SO4  FeSO4 + S0 + H2S. (5)

Образовавшийся сероводород окисляется
кислородом:

2H2S + О2  2Н2О + 2S0 (6)

или

H2S + 2О2  Н2SО4. (7)

Элементная сера, образующаяся в реак-
циях (3)—(6), обозначается как S0, чтобы ука-
зать степень окисления, равную нулю. Одна-
ко крайнее упрощение этих уравнений не
позволяет по-настоящему понять химию та-
ких процессов. Образующаяся сера будет
состоять в основном из циклических моле-
кул S8, которые должны создаваться поэтап-
но как побочный эффект от молекул-пред-
шественников или ионов. После образования
S8 при температуре ниже точки плавления
серы эта форма должна быть преобразована
в кристаллы.

Как следует из суммарных реакций (1)—
(7), окисление пирита, которого намного боль-
ше в исходном концентрате, чем арсенопи-
рита, вызывает подкисление раствора во всех
секциях автоклава. Окисление арсенопири-
та в кислых растворах не способствует не-
посредственно повышению кислотности ра-
створа, но приводит к увеличению концент-
рации сульфат-ионов в растворе. При окис-
лении дисульфида серы из пирита с образо-
ванием сульфата дисульфид-ион теряет семь
электронов. Этот процесс — один из самых
сложных для понимания механизма окисле-
ния сульфидных минералов наряду с процес-
сом образования ромбической элементной

серы, состоящей из циклических молекул
серы, в каждой из которых по восемь атомов
серы. В процессе окисления атомы серы дол-
жны претерпеть несколько промежуточных
состояний. Основные реакции процесса окис-
ления пирита и арсенопирита протекают с
образованием осадков железа, мышьяка и
сульфатов. Процесс окисления, захватывая
серу, не затрагивает Fe2+ в минерале, посколь-
ку железо переходит в раствор в такой же
валентности. Расплав элементной серы, об-
разующейся в пульпе (реакция (4)), являет-
ся индикатором недостатка кислорода для
протекания суммарной реакции (2). В этом
случае в пульпе или на поверхности сжима-
ющегося ядра исходной частички пирита
будет образовываться пленка полисульфидов,
которую будет обволакивать пленка расплав-
ленной серы. Ее толщина из-за большой ско-
рости окисления будет очень маленькой, и
она в том числе и по этой причине не будет
препятствовать дальнейшему окислению
пирита. Избежать образования расплава серы
в непрерывном режиме окисления сульфи-
дов в заводских условиях затруднительно.
Осуществить это проще в периодическом
режиме.

Автоклавный процесс протекает при тем-
пературе 210—230 C и парциальном давле-
нии кислорода 0,5—0,7 МПа. Расплав эле-
ментной серы, если и образуется в автокла-
ве, то в минимальных количествах. В статье
[9] указано, что степень перехода серы в эле-
ментное состояние из пирита и арсенопири-
та при повышении температуры от 110 до
180 C снижается с 30—40 до 5—10% коли-
чества окисленной серы. Если при 180 C
переход в элементную серу составляет 5—
10%, то при температуре 220—230 C ее из-
влечение близко к нулю, но это не означает,
что в первых секциях автоклава ее содер-
жание не может оцениваться данными пер-
вого уровня, как и количество неразложен-
ного пирита или арсенопирита. Элементная
сера в пульпе находится в динамическом
состоянии. При окислении сульфидов обра-
зуются аллотропы серы, которые затем раз-
рываются с образованием цепочечных моле-
кул серы и далее они окисляются до суль-
фат-иона. Наличие жидкой элементной серы
в пульпе сопровождается переходом части
серы в газовое пространство автоклава в виде
паров.
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На диаграммах Eh-pH (фиг. 2) [10] вид-
но, что равновесными формами для системы
сера—вода при 25 и 230 C являются: H2S,
HS–, HSO4

–, SO4
2–. С увеличением pH область

стабильности элементной серы сужается. С
повышением температуры область стабиль-
ности серы сдвигается немного в сторону
более низких значений pH и более низких
потенциалов. Следует отметить, что в усло-
виях автоклавного окисления серусодержа-
щих концентратов при pH<1 и значении
Eh>250 мВ термодинамически элементная
сера может существовать даже при темпера-
турах 230 C.

По результатам многочисленных иссле-
дований и из промышленной практики ав-
токлавного окисления ведение процесса при
температурах ниже 180 C неизбежно при-
водит к образованию элементной серы, кото-
рая находится в твердой фазе пульпы. Раз-
ложение пирита сопровождается выделени-
ем некоторого количества элементной серы.
В том числе по этой причине автоклавные
процессы переработки пиритных концентра-
тов, когда получение элементной серы неже-
лательно, ведут при температурах выше
190 C. К моменту выгрузки пульпы из ав-
токлавов разложение сульфидов практичес-
ки полное (99%), и почти вся сера окисляет-
ся до сульфатной.

Знание аллотропного состава серы и про-
исходящих с ним изменений на отдельных
стадиях превращения сульфидов в элемент-
ную серу — необходимое условие для пони-
мания процесса образования ее отложений
на стенках труб в оборудовании автоклавов.

По мнению авторов работы [11] в лите-
ратуре появляется все больше доказательств,

что процесс окисления пирита — это сово-
купно протекающие реакции разного типа,
пути реализации которых можно обобщить
следующим образом:

1) тиосульфатный путь (окисление на по-
верхности с формированием поверхностной
структуры Fe—SSO3, которая может высво-
бождаться в виде либо тиосульфата, либо
сульфита/сульфата);

2) сульфид-полисульфидный путь (вероят-
но, более распространен в моносульфидных
минералах); высвобождение сульфида или
полисульфида может быть связано с первым
путем или быть независимым, в частности,
при особенностях поверхности;

3) фотохимически или через дефекты уп-
равляемый путь (образование фотохимичес-
ких электронно-дырочных пар влияет на
первоначальную реактивность пирита через
взаимодействие с поверхностной водой (нук-
леофильная атака) с последующим окисле-
нием серы ОН*; наличие дефектов поверх-
ности приводит к появлению псевдодырок
(поверхностный недостаток электронов)).

Отметим, что подобных взглядов придер-
живаются специалисты, работающие в обла-
сти биовыщелачивания. В статье [12] ука-
зывается, что биовыщелачивание развивает-
ся под действием двух косвенных механиз-
мов: через тиосульфат или полисульфиды и
серу.

В настоящее время используются две ос-
новные теории образования элементной серы
в случае растворения сульфидов: в резуль-
тате формирования полисульфидных слоев
на поверхности сульфидов в ходе твердофаз-
ных реакций; в результате первоначальной
атаки протонами с образованием сероводо-

Фиг. 2. Диаграммы Eh-pH равновесных соотношений устойчивости элементной серы и серусодержа-
щих форм в водных растворах при 25 C (а) и при 230 C (б) [10]
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рода, при последующем окислении которого
выделяется элементная сера. В этом случае
после ряда промежуточных реакций также
образуются полисульфиды, которые в ходе
переосаждения могут сформироваться на
поверхности сульфидов.

Окисление сульфидов металлов — мно-
гостадийный процесс, включающий образо-
вание промежуточных соединений. Окисли-
тельное растворение сульфидов металлов
может быть химическим и электрохимичес-
ким. При химическом растворении окисле-
ние происходит в растворе, а при электрохи-
мическом — на поверхности сульфида. Эле-
ментная сера может образовываться в обоих
вариантах.

Высокая температура и кислотность рас-
твора в автоклавах ПАГК (H2SO4 50—60 г/л)
могут способствовать протеканию первой ста-
дии кислотного растворения, когда происхо-
дит разрыв связи в кристаллической решет-
ке сульфидов и взаимодействие сульфидной
серы с протонами.

Превращение серы при химическом рас-
творении протекает по схеме [13]:

MeS  Me2+ + S2–;    S8
0

 
HS–  HSn

–  S2O3
2–  SO4

2–  раствор. (8)

Большинство опубликованных работ по
окислению пирита и арсенопирита выполне-
но с разными окислителями в широком ди-
апазоне температур и других показателей
процесса, что затрудняет задачу интерпрета-
ции полученных результатов. Более или ме-
нее ясно, что в большинстве механизмов
окисления сульфидов предшественником
образования элементной серы являются
ионы полисульфидов вне зависимости от
механизма окисления сульфидов — через
образование сероводорода или по электро-
химическому пути. В статье [14] указывает-
ся, что окисление пирита —электрохимичес-
кий процесс, который состоит из трех ста-
дий: катодная реакция, электронный пере-
нос и анодная реакция. Каждую стадию ав-
торы [14] обсуждают отдельно и приводят
химические реакции образования S0, чтобы
указать степень окисления, равную нулю.

Механизм окисления пирита был доста-
точно широко изучен, но данные, посвящен-
ные механизму образования элементной
серы, и данные о ее аллотропах, которые име-
ют необычную молекулярную структуру, за-

висящую от температуры, в литературе прак-
тически отсутствуют. Химические превраще-
ния серы происходят главным образом при
нагревании, в том числе и при температуре
230 C. Сера без участия других реагентов
образует большой ряд молекул. Существует
рекордно много форм аллотропов серы — от
нескольких десятков циклических молекул
до полимерных (цепочечных и более слож-
ных), которые обладают разными физико-
химическими свойствами. В жидком и па-
рообразном состояниях в зависимости от
температуры молекула может содержать раз-
ное число атомов и это необходимо учиты-
вать в рассматриваемой нами проблеме.
Практически во всех опубликованных ста-
тьях и монографиях, посвященных окисле-
нию сульфидов и в том числе пирита с об-
разованием элементной серы, речь идет
только о сере как простом элементе. В ли-
тературе по аллотропам серы — ситуация
намного более сложная. В нашей статье мы
старались использовать наиболее достовер-
ные данные по этому вопросу, а именно фи-
зико-химические закономерности аллотропов
серы.

Согласно молекулярной теории аллотро-
пии свойства серы определяют два основных
фактора, из них первый — молекулярный
(различие в числе и способе соединения ато-
мов в молекулы), а второй учитывает разни-
цу в способах ассоциации молекул в твер-
дом состоянии [15]. Ниже приведены физи-
ко-химические данные об аллотропах серы

Температура плавления ромбической
серы равна 112,8 С, а моноклинной —
119,3 С. В обоих случаях образуется легко-
подвижная желтая жидкость. В точке плав-
ления жидкая сера — это смесь в основном
циклической серы и восьмиатомных цепочек
серы. При температуре ниже 160 С невяз-
кая жидкая сера содержит некоторые эле-
менты длинных цепей. В области темпера-
тур 159—165 С рост флуктуации энергии
приводит к изменению молекулярной струк-
туры: в некоторых кольцах S8 начинают раз-
рываться связи SS. Расплав при темпера-
турах от точки плавления до 159 С представ-
ляет собой смесь циклической серы и ее ко-
ротких неразветвленных цепей. При темпе-
ратуре около 160 С сера темнеет; ее вязкость
повышается, и при температуре выше 200 С
расплавленная сера становится темно-корич-
невой и вязкой, как смола. Вязкость серы при
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нагревании от 159 до 190 С возрастает, так
как в расплаве повышается концентрация
полимерной серы. Возникающие ее фрагмен-
ты объединяются с образованием длинных
цепей из нескольких сотен тысяч атомов
серы. Дальнейшее нагревание расплавленной
серы (выше температуры 190 С) ведет к ча-
стичному разрыву цепей и жидкость снова
становится более подвижной. В обзорной
информации [16] приведен график зависи-
мости вязкости, удельного сопротивления,
диэлектрической проницаемости жидкой
серы и ее межфазного натяжения на грани-
це с водой. Результаты по изменению вяз-
кости расплава серы в зависимости от тем-
пературы повторяют приведенное выше. Та-
кое поведение серы авторы [16] объясняют
разрывом кольцевых молекул S8 с образо-
ванием цепей с некомпенсированными заря-
дами. Усредненный состав жидкой серы при
температуре 220 С следующий: 32% цепо-
чечная сера, 62% циклическая сера S8 и 5,0%
S4 (далее этот состав будет уточнен). Нали-
чие коротких нестабильных цепочек явля-
ется причиной необычно высокой химичес-
кой активности серы. При температуре око-
ло 190 С ее вязкость примерно в 9000 раз
больше, чем при 160 С.

При достижении температуры 444,6 С
расплавленная сера закипает. Сера облада-
ет ярко выраженной способностью возгонять-
ся. Согласно общим физическим представ-
лениям в парах серы не могут присутство-
вать макромолекулы серы. В зависимости от
температуры и давления в парах содержат-
ся молекулы, имеющие от 2 до 12 атомов
серы. Парообразная сера также состоит из
нескольких равновесных форм, из которых
наиболее достоверны S8, S6, S4 и S2. В зависи-
мости от температуры парциальное давление
компонентов смеси следующее, Па: при 200 С
pS8

  0,233103; pS6 
 0,699102; pS2

  0,274;
при 250 С pS8

  0,111104; pS6
  0,478103;

pS2 
 0,436101 [17—19]. В монографии [20]

приведены данные о молекулярных формах
серы и их энергия связи в твердом (т.), жид-
ком (ж.) и газообразном (г.) состояниях
серы (табл. 1), а также данные по давлению
и составу пара серы (табл. 2), которые в це-
лом совпадают с теми, что приведены выше.

По данным [21] в интервале температур
159—400 С пар серы состоит в основном из
молекул S6 (60—70%) и S8, S7, S5 (30—40%),
что несколько противоречит данным табл. 2.

Таблица 1

Известные молекулярные формы серы и их энергия
связи в твердом (т.), жидком (ж.) и газообразном (г.)

состояниях [20]
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 Примечание. Скобки указывают на то, что струк-
тура (тип молекулы) точно не установлена.

В статье [22] приведен обширный и фун-
даментальный материал по физико-химичес-
ким свойствам жидкой серы. Отмечается,
что в том числе и в точке плавления рас-
плав содержит гомоциклические кольца из
6 и по меньшей мере 35 атомов, причем мо-
лекулы S8 — основной их компонент, а так-
же полимерную жидкую серу (S1), которая
становится основным компонентом только
при температуре выше 170 С. Полимер, ве-
роятно, состоит из очень больших колец при
температурах ниже 157 С, но выше этой тем-
пературы дополнительно образуются очень
длинные цепочки.

На фиг. 3 представлена зависимость мас-
совой доли компонентов в жидкой сере от
температуры в диапазоне ее значений 116—
387 С по данным [22].

Видно, что содержание серы S8 уменьша-
ется с 93,6% при 116 С через 83,4% при
159 С до 50,7% при 269 С. Далее следует
небольшое увеличение ее содержания до
56,3% при 387 С. Одновременно содержа-
ние полимера увеличивается с 0,2% при
116 С через 3,0% при 159 С до максимума
39,9% при 243 С с последующим неболь-
шим снижением до 33,9% при 287С. Из
всех колец, растворимых в CS2, концентра-
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Таблица 2

Давление, Па, и состав пара серы по данным Брауна, Питера и
Невелинга из работы [20]

t, C p щбо

021 913,4 668,3  01 4– 310,1  01 3– 660,1 352,3

041 354,1  01 1 331,2  01 3– 564,5  01 3– 664,3 601,1  01 1

061 624,4  01 1 040,1  01 2– 000,2  01 3– 641,1  01 1 972,3  01 1

081 481,1  01 2 993,4  01 2– 660,1  01 1– 999,2  01 1 428,8  01 1

002 628,2  01 2 006,1  01 1– 237,3  01 1– 233,7  01 1 390,2  01 2

022 231,6  01 2 233,5  01 1– 681,1 046,1  01 2 974,4  01 2

042 522,1  01 3 006,1 333,3 273,3  01 2 428,8  01 2

062 392,2  01 3 662,4 233,7 815,6  01 2 926,1  01 3

082 620,4  01 3 080,1  01 1 331,2  01 1 681,1  01 3 708,2  01 3

003 817,6  01 3 335,2  01 1 666,4  01 1 930,2  01 3 216,4  01 3

023 670,1  01 4 995,5  01 1 899,9  01 1 953,3  01 3 832,7  01 3

053 720,2  01 4 086,1  01 2 377,2  01 2 505,6  01 3 333,1  01 4

083 975,3  01 4 235,4  01 2 891,7  01 2 461,1  01 4 873,2  01 4

024 099,6  01 4 664,1  01 3 331,2  01 3 543,2  01 4 682,4  01 4

064 262,1  01 5 932,4  01 3 976,5  01 3 673,4  01 4 942,7  01 4

005 931,2  01 5 850,1  01 4 003,1  01 4 395,7  01 4 651,1  01 5

045 344,3  01 5 054,2  01 4 018,2  01 4 012,1  01 5 607,1  01 5

ция S8, конечно, самая высокая; на втором
месте находится сера S7, концентрация это-
го аллотропа сначала увеличивается с 3,1%
при 116 С до 5,2% при 159 С, но далее сле-
дует снижение содержания при более высо-
ких температурах как следствие уменьшения
концентрации S8. При 159 С порядок умень-
шения концентрации колец следующий:

S8S7S6S9S12S10S19S20,

S15S18S11, S13, S14, S16, S17, S21, S22S23.

Фактически, во всем диапазоне темпера-
тур существует равновесие между небольши-
ми молекулами циклического мономера и
полимерными молекулами серы разных мо-
лекулярных размеров и типов (колец и це-
пей). Таким образом, при определенной тем-
пературе молекулы не претерпевают спонтан-
ной и полной полимеризации, а происходят
только реакции с дополнительным образо-
ванием полимера при повышении темпера-
туры выше 157 C. Поскольку коммерчес-
кие образцы серы готовятся из жидкой серы,

неудивительно, что они всегда содержат от
0,10 до 0,56% S7, т.е. аллотроп, который, кста-
ти, отвечает за ярко-желтый цвет этих об-
разцов, в то время как чистый аллотроп S8,
полученный перекристаллизацией коммер-
ческих образцов из органических раствори-
телей, является зеленовато-желтым. Посколь-
ку процедуры закалки и экстракции могут
изменить молекулярную идентичность поли-
мера, удобно использовать два разных обо-
значения для полимера, растворенного в рас-
плаве (S1), и для выделенного продукта (Sm).
Полимер S1 представляет собой смесь боль-
ших колец и длинных цепей при темпера-
турах выше 159 C. Молекулярная природа
S1 и Sm неоднократно оспаривалась; в неко-
торых из более ранних работ полагалось, что
полимерная сера (S1) представляет собой
смесь больших колец, тогда как в других ра-
ботах ее описывали как цепеобразную мак-
ромолекулу.

Во многих работах показано, что физичес-
кие свойства жидкой серы резко изменяют-
ся даже при небольших концентрациях при-

pS2
pS4

pS6
pS8
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месей или легирующих добавок. Эти леги-
рующие добавки вступают в химическую
реакцию с элементной серой при температу-
рах жидкости и, следовательно, изменяют
состав и, в частности, длину цепи полимер-
ной серы. Это одна из причин того, что ис-
следования свойств серы следует проводить
только с образцами чрезвычайно высокой
чистоты. При нагревании до 200 C образца
серы, содержащего 0,038% нефти и 0,05%
H2SO4, образуется сероводород, который ока-
зывает заметное влияние на химическое рав-
новесие в жидкой сере, снижая вязкость в
диапазоне 160—230 C до менее чем 4 Пас
(40% равновесия). Температура замерзания
серы также понижается за счет H2S. Серная
кислота не оказывают влияния на вязкость
жидкой серы. Воздействие мышьяка более
сложное. Этот элемент добавляют в виде
As2S3 с последующими нагреванием до
400 C для гомогенизации и охлаждением до
температуры плавления. Максимальная вяз-

кость этих расплавов снижается примерно
на порядок величины, если добавить 0,25—
1,5% мышьяка, но увеличение вязкости на-
чинается при гораздо более низких темпе-
ратурах по сравнению с чистой серой.

Подробные результаты по температуре
плавления серы, представляющей собой смесь
указанных выше аллотропов серы, содержат-
ся в статье [23]. Например, температура плав-
ления циклогептасеры (S7

0) — аллотропа, ко-
торой по содержанию в расплаве при 220 C
занимает третье место, а при 159 C — вто-
рое, составляет 39 C. Это указывает на то,
что расплав серы в газоходах и самоиспари-
телях низкого давления (СНД, температура
90 C) пока не произойдет ее трансформация
в наиболее устойчивую ромбическую серу
будет содержать «клейкую» серу в виде S7

0,
которая будет способствовать прилипанию
серы к поверхностям труб. Как следует из
приведенных результатов, наличие сероводо-
рода и мышьяка в пульпе ПАГК может по-
влиять на физико-химические свойства ал-
лотропов серы.

При рассмотрении результатов нужно
сделать одно уточнение. В автоклаве мы име-
ем дело с неравновесным состоянием рас-
плава серы, в отличие от выше приведенных
данных, полученных для равновесных усло-
вий, когда в циклических молекулах разры-
ваются связи SS, образуются цепочечные
молекулы, которые вновь соединяются в цик-
лические. Уменьшение длины цепи ведет к
соответствующей радикализации молекул
серы, что, в свою очередь, вносит существен-
ный вклад в рост химической активности
серы при повышении температуры. Нерав-
новесное состояние расплава серы в автокла-
ве связано в том числе с тем, что цепочеч-
ная сера с ненасыщенной электронной струк-
турой, обладая высокой химической актив-
ностью, будет окисляться с высокой скорос-
тью, а циклические молекулы не окисляют-
ся [24]. При окислении цепочечных молекул
серы в автоклаве равновесие в расплаве сдви-
гается в сторону увеличения доли цикличес-
ких молекул. Забегая вперед, важно отметить,
что влияние последних на отложение серы
в оборудовании значительно. Этот вопрос
требует дополнительного изучения.

Краткий анализ этих результатов пока-
зывает следующее:

 сера в расплавленном и парообразном
состоянии обладает сложным составом, так

Фиг. 3. Температурная зависимость концен-
траций в жидкой сере S8, полимера S, а также
серы S7, S6, S9, S10 и S12
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как в этих состояниях существуют молеку-
лы серы разного вида;

 несмотря на низкое давление паров рас-
плавленной серы при рабочей температуре
в автоклаве и, соответственно, низкое парци-
альное давление ее паров в абгазе автоклава,
они будут компонентом абгаза, который по-
падает в газоход, т.е. при последующей их
конденсации будет образовываться жидкая
элементная сера;

 сера в зависимости от аллотропного со-
става может проявлять свойства, отличные
от свойств наиболее устойчивой ромбической
серы; физико-химические свойства серы
нельзя рассматривать как свойства просто-
го элемента.

Оценивая экспериментальные данные по
физико-химическим свойствам элементной
серы и ее аллотропов, полученных в равно-
весных условиях, для задачи их применения
к сере, образующейся в процессе автоклав-
ного выщелачивания сульфидных концент-
ратов и находящейся в неравновесных усло-
виях, при рассмотрении ее осаждения в га-
зоходах важно понять, насколько их экстра-
поляция справедлива. Результаты из лите-
ратурных источников получены при плавле-
нии чистой элементной серы, т.е. они могут
отличаться от данных о поведении серы в
автоклаве.

В работе [25] указывается, что аллотроп
серы, образовавшийся при растворении халь-
копирита в среде, содержащей железо, был
растворим в четыреххлористом углероде и
сероуглероде. Однако аллотроп, образовав-
шийся при окислительном растворении ме-
тодом хроматографии в электрохимических
исследованиях, был нерастворим в сероугле-
роде. Важно отметить, что структура цикли-
ческих аллотропов серы оказывает большое
влияние на ее реакционную способность [17].
Скорость реакции S6 с трифенилфосфином в
среде бензола при температуре 7,35 C в 25,3
раза выше скорости аналогичного взаимодей-
ствия S8. Скорость реакции полимерной серы
с трифенилфосфином оказалась столь боль-
шой, что ее не удалось измерить. Считается,
что повышенная пористость элементной серы,
образующейся в системах с хлоридом желе-
за, ответственна за усиленное растворение
халькопирита по сравнению с наблюдаемым
растворением в системах с сульфатом же-
леза при тех же концентрации железа и по-
тенциале растворения. В статье [26] приве-

дены результаты исследования механизма и
кинетики растворения пирита в растворе
азотной кислоты. Эксперименты проведены
при разных температурах (25—85 C), кон-
центрациях азотной кислоты (1—4 М), раз-
мерах частиц пирита (53—212 мкм) и ско-
ростях перемешивания. Твердый остаток
анализировали с использованием методов
SEM, XRD и рамановской спектрометрии. Все
методы анализа подтвердили образование
серы при растворении пирита. Интересно, что
в процессе растворения образовалась сера
двух видов: S8 и S6 (выявлено с помощью
рентгеновской очистки по Ритвелду; при
этом на наличие серы S7 не указывается)..

В статье [27] выполнены термодинамичес-
кие расчеты, отражающие влияние дисперс-
ности на температуру плавления серы. Рас-
четы показали, что при диаметре частицы
<200 нм температура плавления снижается
на 2 C, а для частиц 20 нм — на 20 C по
сравнению с температурой плавления ром-
бической серы. Концентрат, который идет в
переработку, имеет медианное значение круп-
ности порядка 10 мкм. В этом случае эле-
ментная сера, которая может образоваться и
окисляться, вполне может иметь размеры
пленки (или капель) порядка 200 нм (или
0,5 мкм).

В статье [28] подробно изложены резуль-
таты водного окисления пирита, которые ука-
зывают, что при этом получается сульфат
двухвалентного железа. Однако другие про-
дукты, такие как элементная сера, полисуль-
фиды, сероводород, гидроксид железа, окси-
ды железа, также могут образовываться.
Предполагается также, что встречаются про-
межуточные виды, такие как тиосульфат,
сульфит, политионаты. В статье обсуждает-
ся окисление пирита в атмосферных усло-
виях. Нас особенно заинтересовала ссылка
авторов [28] на статью, в которой указывает-
ся, что окисление пирита может влиять на
гидрофобность или гидрофильность поверх-
ности его частиц, а следовательно, и на взаи-
модействие с коллекторами при флотации.
Гидрофобность или гидрофильность поверх-
ности частиц пирита, по нашему мнению,
может влиять не только на взаимодействие
с коллекторами, но и на процесс окисления
пирита. Расплавленная элементная сера хо-
рошо смачивает гидрофобные поверхности и
не смачивает гидрофильные поверхности.
Другими словами, если пирит, который содер-
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жится в большом количестве в концентра-
тах, перерабатываемых на ПАГК, в процессе
окисления будет обладать гидрофобной по-
верхностью, то пленка расплавленной серы,
которая будет на нем образовываться, послу-
жит препятствием для его контакта с кис-
лородом, т.е. процесс окисления замедлится.
В случае гидрофильной поверхности пирита
расплавленная сера, по-видимому, будет об-
разовывать капли, так как в этом случае
поверхность расплавленной серы, которая
соприкасается с гидрофильной средой, будет
минимальная.

Таким образом, состав раствора при вы-
щелачивании концентрата влияет на аллот-
ропный состав и текстуру элементной серы
и физико-химические свойства расплава.
Приведенные результаты указывают на раз-
личие физико-химических свойств чистой
расплавленной серы и полученной в автокла-
ве, но, по-видимому, тенденция поведения бу-
дет как у чистой серы. Интерпретация про-
цессов конденсации и кристаллизации ром-
бической серы в указанном выше оборудо-
вании требует учета и знания физико-хими-
ческих свойств серы и ее аллотропного со-
стояния.

В статье [29] приведены результаты ис-
следования окисления элементной серы в
присутствии воды в диапазоне температур
125—230 C. Авторы приводят график Ар-
рениуса (lgV—1/Т), из которого следует, что
в этом интервале температур на кривой мож-
но выделить три участка: в интервале 125—
160 C преобладает сера S (порядка 90% ее
циклических молекул); такая же область на-
блюдается в интервале температур 175—
230 C, а в интервале 160—175 C цикличес-
кие молекулы начинают интенсивно разры-
ваться с образованием S (цепочки S8). На
основе полученных результатов сделаны вы-
воды, что имеются две главные области, в
которых активность S и S явно различа-
ется. В статье [30] приведены итоги иссле-
дований взаимодействия элементной серы с
водой при температурах 180—250 C. Авто-
ры указывают, что неожиданным результа-
том явилось то, что отношение поверхности
взаимодействия к массе раствора входит в
уравнение в степени 1/2, а не в первой степе-
ни. При температурах опытов, как указыва-
ют авторы [30], сера состоит по крайней мере
из двух полиморфных модификаций с резко
разными свойствами.

Отмеченная выше зависимость может
стать более понятной, если предположить, что
растворяется в основном пластическая (по-
лимерная) сера S. Молекулы сероводорода,
в свою очередь, понижают концентрацию
молекул S в жидкой сере, что приводит к
снижению скорости ее растворения. Авторы
работы [31] предполагают, что ускорение
окисления серы элементной при температу-
рах выше 403 K связано в том числе с умень-
шением относительного количества колец S8.
Приведенные результаты подтверждают
наше предположение, что тенденции измене-
ния физико-химических свойств серы, полу-
ченной в ходе окислительного выщелачива-
ния концентрата, соответствуют физико-хи-
мическим свойствам чистой серы в резуль-
тате ее плавления.

Физико-химические свойства серы, полу-
ченной в ходе окислительного выщелачива-
ния концентрата, и равномерная ее кристал-
лизация по всей окружности внутри газохо-
да автоклава свидетельствуют об образова-
нии серного налета из ее паров. Для оценки
количества осаждающейся серы из паров в
качестве исходных данных по температуре,
расходу и составу абгаза автоклава приня-
ты проектные данные. Давление и состав
пара серы для абгаза автоклава принято по
следующим данным, пересчитанным на про-
ектную температуру 230 C. Параметры аб-
газа автоклава: температура 230 C, расход
газа 2400 нм3/ч, в том числе, нм3/ч: кисло-
род 567, азот 116, углекислый газ 115, водя-
ной пар 1602. Давление, Па, и соотношение
содержаний компонентов пара серы в аб-
газе автоклава при температуре 230 C:
pобщ  919,1, pS2

  1,067, pS4 
 2,260, pS6 

 250,6,
pS8 

 665,150. При оценке массы компонен-
тов в парогазовой смеси (ПГС) автоклава сде-
лано допущение, что для описания свойств
и поведения кислорода, азота, углекислого
газа и паров серы в автоклаве допустимо ис-
пользование модели идеального газа.

Так как для температуры 230 C доля серы
в виде S8 составляет >72%, а S6 >27% (сум-
марно >99%), оценочный расчет выполнен для
серы, присутствующей в ПГС в виде S8.

Среди компонентов пара серы не указан
аллотроп S7, но в данном случае это не име-
ет значения, поскольку нас больше интере-
сует общее давление расплавленной серы
(pобщ), однако при обсуждении трансформа-
ции аллотропов расплавленной серы в самую
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устойчивую молекулу S8 подразумевается, что
она (S7) присутствует.

Результаты оценочного расчета (табл. 3)
показали, что при проектных параметрах
работы автоклава с его абгазом может вы-
водиться до 6 кг/ч элементной серы. Если
принять во внимание возможность окисле-
ния в ПГС автоклава элементной серы кис-
лородом, то выход серы может быть суще-
ственно меньше. До каких значений он сни-
зится, прогнозировать сложно, слишком мно-
го факторов может оказывать на это влия-
ние. Отмечая снижение отложений элемен-
тной серы в газоходе, мы имели в виду, что в
реакции будет вступать не кристаллическая
твердая сера, а ее аллотропы. В твердом со-
стоянии сера сравнительно инертна, но при
нагревании становится химически активной.
Выше 159 C происходит разрыв восьмичлен-
ных колец на бирадикалы S , наличие ко-
торых может являться причиной снижения
отложений серы. Химически активные кон-
цы цепей с неспаренными электронами
объясняют высокую активность серы при ее
окислении. Взаимодействие бирадикальных
цепей серы с кислородом с образованием
оксида

S + O2  SO2 (9)

и далее сульфат-иона SO3
–
 не отражает меха-

низм этой реакции, так как не понятно, как
происходит отрыв одного атома серы от це-
почки серы и нет данных по кинетике окис-
ления аллотропов серы в газовой фазе. В
литературе описывается предположение, как
происходит гидролиз серы при взаимодей-
ствии с циклическими молекулами серы, ко-
торый, по-видимому, можно распространить
и на цепочечную серу. По мнению авторов

работы [31] гидроксил-ион как сильный нук-
леофильный агент может разрывать кольца
S8 в гомогенной среде и вследствие этого
вызывать гидролитическую реакцию:

S8 + 8H2O  8HSOH. (10)

Реакцию (10) следует понимать как воз-
действие на каждую связь S S кольца. Об-
разующийся промежуточный гидрат серы
(HSOH, или SH2O) распадается по схеме

3(SH2O)  2H2S + H2SO3. (11)

Образующийся ион SO3
2– способен взаи-

модействовать как с кольцами серы, так и с
гидратом (SH2O) с получением иона S2O3

2–.
Таким образом OH–-группы инициируют
гидролитическое расщепление колец серы и
сдвигают равновесие реакции (10) вправо.

Аллотропы серы образуются в результа-
те окисления полисульфидов в первых сек-
циях автоклава и затем окисляются до суль-
фат-иона в последующих секциях по реак-
ции:

Sn
2– + 2O2  SO4

2– + (n–1)/8S8. (12)

Капли жидкой серы, образующиеся по
реакции (12) в пульпе, будут содержать в ос-
новном циклические аллотропы серы, кото-
рые не успели превратиться в цепочечные
формы и не окисляются. Понятно, что опи-
сать в полной мере протекающие в автокла-
ве физические и химические процессы, про-
исходящие с жидкой серой, не представля-
ется возможным.

Поскольку молекулы серы, содержащие-
ся в парах серы, гидрофобные, т.е. имеют тен-
денцию, не испытывая воздействия гидро-
фильной фазы, к осаждению на гидрофобной

Таблица 3

Расчетные данные по компонентам ПГС автоклава при температуре 230 C

К вортемарапиазагбатненопмо
еинелваД
ватненопмок
аПк,евалкотва

анСГПатненопмокмеъбО
ирпавалкотваедохыв
м,хяиволсухыньламрон 3 ч/

К атненопмоковтсечило

ч/ьломк ч/гк

рапйонядоВ 8972 2061 25,17 3,7821

огесв,ызагеымеуриснеднокеН 80,995 897 — —

ыресыраП 29,0 35,0 320,0 0,6 *

p щбо 00,8933

*Масса рассчитана для серы в форме S8 (масса других аллотропов серы, кг/ч: 4,5 для S6, 3,0 для S4;
1,5 для S2).
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поверхности газохода и тем самым умень-
шают поверхность контакта с гидрофильной
средой. В дальнейшем гидрофобные молеку-
лы осаждаются на гидрофобной молекуле
серы. При охлаждении паров серы все вы-
шеупомянутые молекулы серы, которые со-
держатся в ее парах при 230 C, обладают
разной стабильностью, т.е. с разной скорос-
тью нестабильные аллотропы серы перехо-
дят в стабильное состояние S8. Этот процесс
может занимать какое-то время.

Гидрофобная молекула S8 способна обра-
зовывать димеры, тримеры и т.д., а в конеч-
ном счете кластеры, общая площадь повер-
хности которых меньше, чем сумма молеку-
лярных поверхностей отдельных молекул.
Этот процесс обусловлен гидрофобным вза-
имодействием и является первым этапом в
процессе осаждения элементной серы в га-
зоходе. После образования S8 данная форма
должна претерпеть преобразование в крис-
таллы правильной формы по схеме:

S8 + S8  (S8)2 + S8  (S8)3 + хS8  (S8)n. (13)

Кластер (S8)n вырастет не только из мо-
лекул S8, он может включать молекулы S6 и
другие гидрофобные молекулы, которые со-
держатся в парах серы. По мере роста этого
субмикроскопического скопления образует-
ся жидкоподобная «липкая» частица серы,
которая будет выполнять роль клеящей и
липкой массы.

Аллотропы будут трансформироваться в
циклооктосеру по следующему уравнению
[32]:

8/7S7  S8;  
8/6S6  S8. (14)

Как указано выше, из серы, образующей-
ся в результате окисления, сначала форми-
руются жидкие капли, которые растут как
за счет включения все большего количества
молекул S8, так и в результате объединения
с другими каплями. При этом жидкая сера
частично испаряется, а парциальное давле-
ние ее паров будет определяться температу-
рой процесса. Количество элементной серы
в газовой фазе автоклава будет зависеть от
количества жидкой серы в пульпе, прежде
всего от ее содержания в исходном концен-
трате и режима окисления концентрата.

Попадая в газоход, пары серы будут кон-
денсироваться и аллотропы серы в резуль-
тате гидрофобности будут закрепляться на
стенках оборудования и на ранее образовав-

шемся слое серы. Аллотропы серы в соот-
ветствии с уравнением (14) будут трансфор-
мироваться в наиболее устойчивые молеку-
лы S8, которые в соответствии со схемой (13)
сформируют кристаллическую ромбическую
серу.

Оценить ущерб от кристаллизации серы
в газоходе затруднительно по нескольким
причинам: ущерб заключается в основном
только в увеличении времени на плановые
остановки; работы по очистке газохода ве-
дутся параллельно со многими другими ра-
ботами, из которых наиболее трудоемкие и
продолжительные связаны с очисткой авто-
клава и другой аппаратуры от настылей; пе-
реработка золота на каждом из автоклавов
имеет свои отличия. Так на заводе перера-
батывают порядка шести видов концентра-
тов и содержание золота изменяется в ши-
роких пределах (от 17 до 45 г/т). При этом
среднее содержание золота в концентратах
в 2022 г. составило 26,1 г/т. Если взять сред-
ние значения содержания золота в концент-
рате, производительности автоклава, извлече-
ния золота и стоимости унции золота в дол-
ларах, то за 1 сут стоимость продукции со-
ставит порядка 410 тыс. дол. Если плановые
работы выполняли последовательно, то опе-
рация по очистке газохода от серы заняла
не более 12 ч.

Выводы. 1. На основе приведенных дан-
ных наиболее вероятно, что отложения серы
в газоходе образуются в результате конден-
сации ее паров с дальнейшим их преобразо-
ванием до выделения устойчивого аллотро-
па S8, а затем кристаллической серы.

2. Скорость кристаллизации расплавлен-
ной серы зависит от ее аллотропного соста-
ва, а также от микропримесей, выступающих
в роли зародышей кристаллических центров.
Авторы затрудняются оценить точно и даже
приблизительно скорость кристаллизации
серы в газоходе, поскольку реализуется ряд
последовательных и параллельных реакций.
Процесс кристаллизации золей Веймарна (со-
стоят из гидрофобных молекул S8) занимает
достаточно продолжительное время — от 6 ч
до 14 сут. Учитывая эти данные, можно толь-
ко приблизительно предположить, что в на-
шем случае этот процесс занимает от 1 до
14 сут ввиду отсутствия ионов, которые со-
кращают этот процесс.

3. Кристаллическая сера формирует кор-
ки на внутренней поверхности газоходов.
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Физико-химические свойства аллотропов
серы играют решающую роль в образовании
отложений серы на стенках в промышлен-
ном оборудовании.
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Высокоэнтропийными сплавами (ВЭС)
называются сплавы, состоящие из пяти и
более компонентов в эквиатомном или близ-
ком к нему соотношении для достижения
максимальной конфигурационной энтропии
смешения. В исследованиях свойств ВЭС на
основе металлов подгруппы железа
AlxCoCrFeNi отмечается уникальное сочета-
ние прочности и пластичности [1, 2], хладо-
стойкости [3, 4] и необходимых трибологи-
ческих характеристик [5—7]. Благодаря до-
статочно высокому содержанию алюминия,
хрома и никеля в составе данные сплавы яв-
ляются также перспективными жаростойки-
ми материалами [8]. По результатам рабо-
ты [9] удельный прирост массы ВЭС состава
Al30(CoCrFeNi)70 после 50 ч выдержки при
1050 С составил всего лишь 0,49 мг/см2, а

образующаяся оксидная пленка была сфор-
мирована из плотных слоев Al2O3 и Cr2O3.
Эти результаты можно сопоставить с данны-
ми [10] по окислению жаропрочного сплава
Инконель 617 (состав сплава, мас. %: Al
1,14; Co 11,53; Cr 21,68; Fe 1,16; Ni 53,94;
Mo 9,74; Ti 0,52; C 0,09), удельный прирост
массы которого составил 1,8 мг/см2 после
50 ч выдержки при 1100 С.

Большая часть исследований последних
лет в области жаростойких ВЭС AlxCoCrFeNi
посвящена изучению влияния дополнитель-
но вводимых элементов на их поведение при
окислении, например добавок марганца [11],
кремния [11—13], ниобия [14], ванадия и ти-
тана [15], меди [15—17], иттрия и гафния [18,
19]. Положительное влияние на жаростой-
кость отмечено только при введении ниобия,
иттрия и гафния или меди. Так, при легиро-
вании ниобием сплава Al0,2Co1,5CrFeNi1,5Ti0,3

удельный прирост массы снизился с 1,4 до
0,7 мг/см2 после 50 ч выдержки при 900 С
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Изучено влияние легирования серебром на микроструктуру, микротвердость и стойкость к
высокотемпературной газовой коррозии высокоэнтропийных сплавов (ВЭС) Al0,25CoCrFeNi и
Al0,5CoCrFeNi. Определено, что серебро не входит в состав твердых растворов, а выделяется от-
дельной фазой в виде как глобулей достаточно больших размеров (30—80 мкм), так и включе-
ний меньшего размера (1—5 мкм) по всему объему изученных образцов. Микроструктура кор-
релирует с микротвердостью ВЭС: по результатам измерений микротвердость литых сплавов
Al0,25CoCrFeNiAg0,1 и Al0,5CoCrFeNiAg0,1 составила соответственно 237 и 261 HV0,3. Отмечено,
что введение серебра не оказало негативного влияния на поведение ВЭС при высокотемператур-
ном (700 и 900 С) окислении. Сформировавшийся на поверхности образцов в течение 50 ч изо-
термической выдержки на воздухе при указанных температурах оксидный слой был достаточно
плотным, без видимых трещин, пор. В его составе фазы на основе Al2O3, Cr2O3, NiCr2O4 и CoCr2O4.

Ключевые слова: высокоэнтропийные сплавы; легирование; серебро; микроструктура;
микротвердость; высокотемпературное окисление; оксидный слой.

1Исследование выполнено при финансовой поддер-
жке по гранту Российского научного фонда (№ 23-23-
00107, https://rscf.ru/project/23-23-00107/).



25„Металлы“. № 1. 2024 г.

[14]. Подобный эффект получен при введе-
нии меди в состав сплава AlCoCrFeNi: после
50 ч выдержки при 1000 С для ВЭС состава
AlCoCrCuFeNi удельный прирост массы был
всего 0,21 мг/см2 против 0,72 мг/см2 для
образца без меди [17]. При этом образовав-
шаяся оксидная пленка у ВЭС, легированно-
го медью, имела низкую адгезию к поверх-
ности металла и после проведения испыта-
ний отслаивалась. Введение Y/Hf в состав
ВЭС AlCoCrFeNi практически не повлияло
на фазовый состав оксидной пленки из Al2O3,
но в значительной степени снизило ее рас-
трескивание и, таким образом, повысило за-
щитные свойства сформировавшегося слоя
[18, 19]. Из анализа литературных данных
следует, что оптимальный состав жаростой-
ких ВЭС еще не определен и необходимо
продолжать работы в этом направлении.

Добавка меди в состав ВЭС интересна еще
и тем, что медь достаточно сильно влияет на
трибологические свойства, в частности, сни-
жает коэффициент трения [20]. Похожий
эффект можно получить добавлением в со-
став сплавов с высокой твердостью любых
других мягких металлов, которые не раство-
рятся в матрице, а выделятся в отдельную
фазу. В качестве интересной альтернативы
меди можно рассмотреть легирование ВЭС
серебром. По сравнению с медью серебро как
благородный металл должно быть более инер-
тным при повышенных температурах экс-
плуатации сплавов. При этом полноценных
научных исследований по влиянию вводимо-
го серебра на микроструктуру, механические
характеристики и жаростойкость базового
ВЭС AlxCoCrFeNi до сих пор не проводилось.

В настоящей работе исследовалось влия-
ние легирования серебром высокоэнтропий-
ных сплавов Al0,25CoCrFeNi и Al0,5CoCrFeNi
на их микроструктуру, микротвердость и по-
ведение при высокотемпературном окисле-
нии (700 и 900 С).

Материалы и методы исследования. Тер-
модинамическая оценка возможности обра-
зования продуктов окисления ВЭС при тем-
пературах 700 и 900 С базировалась на ме-
тодике, успешно использованной нами в ра-
боте [15]. Данная методика основана на тер-
модинамическом моделировании фазового
состава анализируемых систем и тех изме-
нений, которые происходят в составе равно-
весных фаз при увеличении количества кис-
лорода в системе. Расчет выполнен по мето-

дике Calphad с помощью программного па-
кета FactSage (версия 7,3). Для моделирова-
ния металлических фаз использованы дан-
ные базы SGTE(2011), а при моделировании
оксидных фаз — данные базы FToxid, допол-
ненные данными FactPS. Расчет выполнен
для количеств металлических компонентов
в системе, равных индексам в формуле спла-
ва, и дополнительно с учетом присутствия в
системе 3 мол O2 (давление кислорода в сис-
теме измерялось в барах2).

Образцы ВЭС AlxCoCrFeNiAg0,1 (x  0,25;
0,5) изготовлены по методике, описанной в
работе [15], при этом для каждого из образ-
цов ВЭС для получения однородной микро-
структуры и во избежание ликвации проведе-
но два переплава. Выбор количества серебра,
вводимого в состав сплавов, базировался на
данных о его ограниченной растворимости в
металлах, составляющих ВЭС [21—25]: со-
гласно расчетам в сплаве Al0,25CoCrFeNiAg0,1

должно быть 2,3 ат. % Ag, а в сплаве
Al0,5CoCrFeNiAg0,1 — 2,175 ат. % Ag. Пред-
варительно проведенные экспериментальные
плавки показали, что при более высоких со-
держаниях серебра в составе ВЭС при вып-
лавке происходит расслоение как в жидкой,
так в дальнейшем при кристаллизации и в
твердой фазе, что соответствует данным [21—
25]. Вследствие этого серебро распределяет-
ся неравномерно в объеме образца, оно даже
выделяется отдельной фазой по краям слит-
ка, поэтому легирование серебром проведе-
но в указанных выше значениях. Выбор бо-
лее низкого содержания алюминия по срав-
нению с работами [18, 19] обусловлен тем, что
получение образцов ВЭС с высоким содер-
жанием алюминия сопряжено с трудностя-
ми при выплавке [26], а также необходимос-
тью формирования однородной микрострук-
туры из-за разницы в температурах плавле-
ния алюминия и остальных компонентов
сплава.

Микроструктурный анализ проводили на
растровом электронном микроскопе (РЭМ)
JEOL JSM7001F (JEOL, Токио, Япония), обо-
рудованном энергодисперсионным детекто-
ром рентгеновской спектроскопии (ЭДС)
Oxford INCA X-max 80 (Oxford Instruments,
Абингдон, Великобритания). Фазовый состав
определяли при проведении рентгенофазово-

2Для перевода в СИ 1 бар  0,1 МПа.
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го анализа (РФА) на рентгеновском дифрак-
тометре Rigaku Ultima IV (Rigaku, Токио,
Япония) с использованием CuK-излучения
(  0,15406 )3. Для измерения микротвер-
дости HV0,3 на микротвердомере FM-800
(Future-Tech Corp., Токио, Япония) использо-
вали нагрузку 0,3 кгс (2,94 Н) и время вы-
держки 10 с.

Для испытаний на окисление из слитков
вырезали образцы размером 10  6  6 мм,
которые затем полировались. Испытания
проводили в муфельной печи Plavka.Pro ПМ-
1 SmartKiln (Plavka.Pro, Королев, Россия) при
700 и 900 C в течение 50 ч на воздухе. Каж-
дые 10 ч образцы взвешивали на лаборатор-
ных аналитических весах Sartorius
MSE225S-000-DU (Sartorius Group, Гёттинген,
Германия) с точностью 0,00001 г.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Результаты термодинамического мо-
делирования фазообразования при взаимо-
действии компонентов ВЭС с кислородом при
температурах 700 и 900 С приведены на
фиг. 1. При малых давлениях кислорода для
всех образцов характерно образование оксид-

ных фаз со структурой корунда (CORU#1 на
основе Al2O3 и CORU#2 с преобладанием
Cr2O3). При более высоких давлениях кис-
лорода в системе продуктами окисления мо-
гут стать и фазы со структурой шпинели и
даже моноксидная фаза (MeO). Проведенное
моделирование позволило также оценить
изменение фазового состава металлической
части исследованных систем. Для моделиру-
емых составов характерно наличие двух ме-
таллических фаз с решеткой ГЦК: одна из
них мультикомпонентная (FCC #1), другая
— на основе серебра (FCC #2). При увели-
чении содержания алюминия в составе спла-
ва появляется еще одна металлическая фаза,
с решеткой ОЦК (BCC).

На фиг. 2 и 3 приведены микроструктуры
литых образцов исследуемых ВЭС, химические
составы их микроструктурных составляющих
указаны в табл. 1. При небольших увеличе-
ниях в микроструктуре ВЭС (см. фиг. 2) мож-
но отметить наличие глобулей размерами
30—80 мкм, которые представляют собой
фазу на основе серебра (Гл в табл. 1). При
больших увеличениях (см. фиг. 3) проявля-
ется дендритная микроструктура исследуе-
мых образцов. При этом для обоих сплавов3В СИ 1  0,1 нм.

Фиг. 1. Результаты моделирования окисления при температурах 700 (а, в) и 900 С (б, г) в коорди-
натах логарифм парциального давления кислорода (lgpO2

) — масса образующихся веществ (m) для ВЭС:
а, б — Al0,25CoCrFeNiAg0,1; в, г — Al0,5CoCrFeNiAg0,1
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Фиг. 3. Микроструктура (РЭМ, обратноотраженные электроны) и соответствующие ЭДС карты
распределения элементов в образцах литых ВЭС: а — Al0,25CoCrFeNiAg0,1; б — Al0,5CoCrFeNiAg0,1

Фиг. 2. Микроструктура (РЭМ, обратноотраженные электроны) образцов литых ВЭС:
а, б — Al0,25CoCrFeNiAg0,1; в, г — Al0,5CoCrFeNiAg0,1
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характерны ярко-белые выделения фазы на
основе серебра в междендритном простран-
стве (см. МД1 в табл. 1), в то же время в
образцах Al0,5CoCrFeNiAg0,1 помимо МД1
имеется дополнительная высокоэнтропийная
фаза с повышенными концентрациями ни-
келя и алюминия (см. МД2 в табл. 1). Денд-
риты в обоих ВЭС обогащены кобальтом, хро-
мом и железом (см. Д в табл. 1). На сегре-
гацию серебра в отдельные глобули в спла-
ве AgAlCoCrCuNi указывают и авторы рабо-
ты [27], а по данным [28] для ВЭС
Al0,5CoCrFeNi отмечается выделение фазы с
повышенным содержанием никеля и алю-
миния в междендритное пространство. Та-
ким образом, наблюдаемая в нашей работе
микроструктура согласуется с данными, име-
ющимися в литературе.

Для сплавов конфигурационная энтропия
смешения может быть определена по форму-
ле [29]:

1

ln
n

mix i i
i

S R X X
=

Δ = − ∑ , (1)

где R — универсальная газовая постоянная
(R  8,314 Джмоль–1K–1); X — атомная доля
элемента. Когда Smix  1,5R, сплав можно
рассматривать как высокоэнтропийный. По
данным о среднем составе и составе микро-
структурных составляющих были рассчита-
ны показатели энтропии смешения для об-
разца в целом и для каждой из составляю-
щих (см. результаты расчета в табл. 1). По
данным, полученным по формуле (1) для от-

дельных микроструктурных составляющих,
фазы на основе серебра (Гл и МД1, см. табл.
1) относятся к низкоэнтропийным, в то вре-
мя как другие составляющие (Д и МД2) —
к высокоэнтропийным.

Результаты РФА литых образцов иссле-
дуемых сплавов приведены на фиг. 4. Для
образца Al0,25CoCrFeNiAg0,1 можно отметить
наличие твердого раствора с ГЦК кристалли-
ческой решеткой и рефлексов от выделивше-
гося в отдельную фазу серебра. Для сплава
Al0,5CoCrFeNiAg0,1 помимо указанных выше
фаз на дифрактограмме выявлены пики от
твердого раствора с решеткой ОЦК. Извест-
но, что структура ВЭС AlxCoCrFeNi при уве-
личении содержания алюминия от x  0 до
x  1 претерпевает изменение от ГЦК к ОЦК

Таблица 1

Химические составы (данные ЭДС, ат. %) и конфигурационная энтропия
смешения (Smix, Джмоль–1K–1) микроструктурных составляющих литых ВЭС:

Ср — средний состав; Д — дендрит; Гл — глобуль; МД — междендритное пространство

азиланаотсем,валпС gA lA oC rC eF iN S xim

lA 52,0 gAiNeFrCoC 1,0 : рС 12,2 59,5 80,32 99,22 67,22 10,32 06,1 R

Д — 93,5 95,32 78,32 07,32 54,32 25,1 R

лГ 58,89 — 23,0 31,0 54,0 52,0 80,0 R

1ДМ 78,19 — 80,2 32,2 78,1 59,1 04,0 R

lA 5,0 gAiNeFrCoC 1,0 : рС 51,2 98,01 88,12 96,12 37,12 66,12 56,1 R

Д — 18,7 81,42 16,32 57,32 56,02 55,1 R

лГ 20,99 — 52,0 — 53,0 83,0 70,0 R

1ДМ 80,39 — 07,1 40,2 24,1 67,1 53,0 R

2ДМ — 96,22 40,61 89,91 83,31 19,72 85,1 R

Фиг. 4. Дифрактограммы образцов литых
ВЭС: а — Al0,25CoCrFeNiAg0,1; б —
Al0,5CoCrFeNiAg0,1
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[28, 30]. Полученные нами данные для об-
разца Al0,5CoCrFeNiAg0,1 согласуются с ре-
зультатами работы [31], согласно которым
для ВЭС состава Al0,5CoCrFeNi характерна
двухфазная (ГЦК + ОЦК) структура, причем
дендриты были отнесены к ГЦК фазе, а меж-
дендритная фаза (в нашем случае фаза МД2)
имела ОЦК кристаллическую решетку.

По результатам измерений микротвер-
дость составила 237 HV0,3 для литого образ-
ца Al0,25CoCrFeNiAg0,1 и 261 HV0,3 для образ-
ца Al0,5CoCrFeNiAg0,1. Полученные данные
можно сопоставить с результатами работ [32]
(289,5 HV для литого ВЭС FeCoNiCrCu0,5Al0,5)
и [33] (522 HV для литого ВЭС AlCoCrFeNi).
Таким образом, введение серебра снижает
твердость ВЭС и аналогично меди влияет на
прочностные характеристики литых сплавов.

На фиг. 5 приведены кинетические кри-
вые окисления образцов исследуемых ВЭС.
Сплав Al0,5CoCrFeNiAg0,1 для обеих темпе-
ратур (700 и 900 С) демонстрирует более
высокую стойкость к окислению, чем ВЭС
состава Al0,25CoCrFeNiAg0,1. Так, после 50 ч
выдержки при 700 С удельный прирост мас-
сы образца Al0,5CoCrFeNiAg0,1 составил 0,062
мг/см2 против 0,091 мг/см2 для ВЭС с мень-
шим содержанием алюминия, а после вы-
держки при 900 С удельный прирост массы
образца сплава Al0,5CoCrFeNiAg0,1 равнялся
0,409 мг/см2 против 0,471 мг/см2. Полу-
ченные данные можно сравнить с результа-
тами исследования [11] окисления сплавов
Al0,25CoCrFeNiMn и Al0,45CoCrFeNiSi0,45,
согласно которым после 10 ч выдержки
при 700 С удельный прирост массы для
указанных сплавов имел значение поряд-
ка 0,3 мг/см2. Также интересно сравнит по-
лученные нами результаты с данными [31]
по испытанию ВЭС Al0,5CoCrFeNi на стой-
кость к окислению при 900 С. После 72 ч
выдержки удельный прирост массы для дан-
ного сплава составил 0,42 мг/см2. Аналогич-
ное значение удельного прироста массы по-
лучено для ВЭС Al0,6CrFeCoNi [12] после 50 ч
выдержки образца при 900 С. Для такой же
температуры в работе [34] получено значе-
ние 1,25 мг/см2 после 50 ч изотермической
выдержки для ВЭС AlCoCrFeNi. В то же вре-
мя в работе [35] при исследовании стойкости
к окислению ВЭС FeCoNiCrAl как при 700, так
и при 900 С отмечается, что после 48 ч изо-
термической выдержки увеличение массы со-
ставило соответственно 0,0424 и 0,3 мг/см2.

Анализ литературных данных позволяет
сделать вывод о том, что введение серебра в
состав ВЭС, как минимум, не ухудшило их стой-
кости к высокотемпературной газовой корро-
зии. Можно сопоставить полученные резуль-
таты с данными [36], согласно которым после
окисления при 900 С в течение 24 ч на возду-
хе сплава CrMnFeCoNi привес составил 1,76
мг/см2. Изучение окисления промышленного
сплава Инконель 617 (состав сплава, мас. %:
Al 1,14; Co 11,53; Cr 21,68; Fe 1,16; Ni 53,94;
Mo 9,74; Ti 0,52; C 0,09) показало, что после
50 ч выдержки при 900 С удельный прирост
массы составил 0,5 мг/см2 [10].

На фиг. 6 и в табл. 2 приведены данные
исследования поверхности сплавов после ис-
пытаний на стойкость к высокотемператур-
ному окислению. Можно отметить, что при
малых увеличениях (см. центр на фиг. 6) об-
разуется достаточно плотный слой без трещин
и видимых пор. Для обоих образцов харак-
терно наличие участков с разной морфологи-
ей: пластинчатые кристаллы (см. на фиг. 6
слева), в которых помимо кислорода преоб-
ладающим элементом является алюминий
(см. Пл в табл. 2), и ромбоэдрические крис-
таллы (см. на фиг. 6 справа), состоящие из
кислорода, хрома, алюминия, никеля и ко-
бальта (см. Р в табл. 2). Размер обоих видов
кристаллов, сформировавшихся при 700 С, не
превышает 0,1—0,5 мкм. С повышением
температуры испытания до 900 С размер
кристаллов в образовавшемся слое увеличи-
вается: для пластинчатых кристаллов до
0,5—0,8 мкм, а для ромбоэдрических до 1,5—
2 мкм. Участки поверхности с ромбоэдричес-
кими кристаллами выглядят более рыхлы-

Фиг. 5. Зависимость удельного прироста
массы (m/A) от длительности выдержки ()
образцов исследуемых ВЭС (1, 2 —
Al0,25CoCrFeNiAg0,1; 3, 4 — Al0,5CoCrFeNiAg0,1)
при температуре 700 (1, 3) и 900 С (2, 4)
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Фиг. 6. Морфология образовавшегося после выдержки в течение 50 ч при 700 (а, в) и 900 С (б, г) ок-
сидного слоя на поверхности образца ВЭС: а, б — Al0,25CoCrFeNiAg0,1; в, г — Al0,5CoCrFeNiAg0,1

Таблица 2

Химический состав образовавшегося оксидного слоя (данные ЭДС, ат. %) на образцах ВЭС:
Ср — средний состав; Пл — пластинчатые кристаллы; Р — ромбоэдрические кристаллы

t, C азиланаотсем,валпС gA lA oC rC eF iN O

007 lA 52,0 gAiNeFrCoC 1,0 : рС 52,0 35,9 81,41 55,02 54,9 03,21 47,33

лП 41,0 63,11 96,31 13,71 15,31 33,31 66,03

Р 62,0 46,5 98,31 06,12 92,7 65,21 67,83

009 :ежоТ рС 60,0 66,61 41,2 66,91 23,0 21,3 40,85

лП 11,0 84,82 81,1 79,7 71,0 50,1 40,16

Р — 01,1 70,3 28,33 55,0 98,4 75,65

007 lA 5,0 gAiNeFrCoC 1,0 : рС 13,0 53,81 03,21 75,51 11,9 72,01 90,43

лП 24,0 73,12 34,01 47,41 78,01 94,01 86,13

Р 62,0 55,01 24,21 31,81 08,7 52,21 95,83

009 :ежоТ рС — 96,72 26,1 38,6 86,0 92,2 98,06

лП — 39,13 12,1 43,3 14,0 58,1 62,16

Р — 33,2 28,2 98,03 38,0 37,3 04,95












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ми, чем с пластинчатыми. Также можно от-
метить, что площадь, занимаемая ромбоэдри-
ческими кристаллами, выше у образца спла-
ва Al0,25CoCrFeNiAg0,1, а оксидный слой у ВЭС
Al0,5CoCrFeNiAg0,1 состоит в основном из
пластинчатых кристаллов. По всей видимос-
ти, именно с таким соотношением площадей,
занимаемых пластинчатыми и ромбоэдричес-
кими кристаллами, связана более низкая стой-
кость к окислению и более высокий прирост
массы у сплава Al0,25CoCrFeNiAg0,1 по срав-
нению с ВЭС Al0,5CoCrFeNiAg0,1.

На фиг. 7 и 8 приведены дифрактограм-
мы поверхностей образцов сплавов после
окисления при разных температурах. Фазо-
вый состав термически обработанного метал-
ла в сравнении с литыми ВЭС (см. фиг. 4)
не претерпел значительных изменений, но
обращает на себя внимание, что интенсив-
ность пиков для ОЦК твердого раствора у
ВЭС Al0,5CoCrFeNiAg0,1 после испытаний при
900 С снижена по сравнению с исходным
образцом и образцом, обработанным при
700 С. Оксидный слой, образовавшийся на
поверхности ВЭС, состоит из фаз со структу-
рами Al2O3, Cr2O3, NiCr2O4 и CoCr2O4. Сопос-
тавление полученных данных РФА с иссле-
дованиями на РЭМ и ЭДС анализом позво-
ляет предположить, что пластинчатые крис-
таллы представляют собой твердые раство-
ры оксидов (Al,Cr)2O3, а ромбоэдрические —
твердый раствор оксидов (Cr,Al)2O3 и шпи-
нелей NiCr2O4, CoCr2O4.

Также на основе данных фиг. 4, 7 и 8 был
проведен анализ возможности перехода сереб-
ра в основной ГЦК твердый раствор после
длительной изотермической выдержки. Для
этого сравнивали значения углов 2 основных
пиков данного твердого раствора у образцов
в литом состоянии и после испытаний. Для
ВЭС Al0,25CoCrFeNiAg0,1 выявлен сдвиг пика
для кристаллографической плоскости (111) от
43,74 для образца в литом состояния до
43,84 после выдержки при 700 С и до 43,92
после выдержки при 900 С; для кристалло-
графической плоскости (200) сдвиг пика со-
ставил от 50,90 соответственно до 51,06 и
51,14. Для ВЭС Al0,5CoCrFeNiAg0,1 также
наблюдается подобное смещение пиков. Для
кристаллографической плоскости (111) угол
2 сместился от 43,60 у сплава в литом со-
стоянии до 43,72 после выдержки при
700 С и до 43,98 после выдержки при
900 С. Для плоскости (200) изменение про-

изошло в следующем порядке: от 50,70 до
50,92 (700 С) и до 51,18 (900 С).

Согласно условию Вульфа—Брэггов

2dsin  n, (2)

где d — межплоскостное расстояние, ;  —
угол скольжения (брэгговский угол); n — по-
рядок дифракционного максимума;  — дли-
на волны, .

Согласно формуле (2) чем больше значе-
ние синуса брэгговского угла, тем меньше
будет значение межплоскостного расстояния.
Таким образом, полученные данные по уве-
личению значений углов 2 основных пиков
ГЦК твердого раствора не указывают на уве-
личение растворимости серебра в твердом
растворе после 50 ч изотермической выдер-
жки. Такие изменения относятся к обедне-
нию ГЦК твердого раствора по алюминию и
хрому, так как данные элементы в процессе

Фиг. 7. Дифрактограммы поверхности пос-
ле окисления при 700 C образцов ВЭС: а —
Al0,25CoCrFeNiAg0,1; б — Al0,5CoCrFeNiAg0,1

Фиг. 8. Дифрактограммы поверхности пос-
ле окисления при 900 C образцов ВЭС: а —
Al0,25CoCrFeNiAg0,1; б — Al0,5CoCrFeNiAg0,1
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Фиг. 9. Микрофотографии (РЭМ, обратноотраженные электроны) и соответствующие ЭДС карты рас-
пределения элементов на поперечных шлифах ВЭС: а, б — Al0,25CoCrFeNiAg0,1; в, г — Al0,5CoCrFeNiAg0,1
после окисления при 700 (а, в) и 900 С (б, г)
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окисления перешли из твердого раствора в
оксидную фазу, формируя поверхностную
оксидную пленку. Более заметное изменение
значений 2 у образца с бльшим содержа-
нием алюминия может быть связано с со-
путствующим спинодальным распадом при
изотермической выдержке, на что указыва-
ют авторы работы [28].

На фиг. 9 приведены результаты поэле-
ментного ЭДС картирования поперечного
среза образцов сплавов после окисления.
Полученные результаты позволяют оценить
толщину сформировавшегося на поверхнос-
ти слоя. Для обоих образцов ВЭС после 50 ч
изотермический выдержки при 700 С тол-
щина оксидной пленки не превышает 1—2
мкм, а после испытаний при 900 С образо-
вавшийся слой имеет толщину порядка 10—
13 мкм. Для обоих сплавов на поперечных
шлифах в приповерхностных слоях основно-
го металла хорошо заметна зона, обедненная
алюминием и хромом. Толщина ее варьиру-
ется от 5—10 мкм (поле окисления при
700 С) до 20—30 мкм (после окисления при
900 С).

Проведенное поэлементное картирование
слоя, образовавшегося при 700 С, показало,
что он достаточно однородный и состоит из
алюминия, хрома и кислорода. Более толстый
оксидный слой, образовавшийся при 900 С,
демонстрирует слоистую микроструктуру с
чередованием слоев, обогащенных (помимо
кислорода) алюминием, со слоями, обогащен-
ными хромом. При этом наружная зона у
обоих образцов состоит из кислорода, хрома,
кобальта и никеля, что соответствует резуль-
татам проведенного термодинамического
моделирования (см. фиг. 1), согласно кото-
рым при высоких парциальных давлениях
кислорода в системе возможно образование
шпинелей. Подобная неоднородность сфор-
мировавшегося после окисления слоя отме-
чена и в работах [9, 12] для ряда ВЭС
AlxCoCrFeNi. Внутренние слои состояли из
Al2O3, а наружные — из Cr2O3 и NiCr2O4

(шпинели).
Результаты экспериментов позволяют оце-

нить кинетические характеристики процесса
высокотемпературной газовой коррозии и, в
частности, определить кинетическую постоян-
ную и энергию активации высокотемператур-
ного окисления исследуемых сплавов.

Вид кинетических кривых на фиг. 5 по-
зволяет предположить, что окисление шло по

параболическому закону, для которого удель-
ный прирост массы W в зависимости от вре-
мени можно описать функцией

W  k; (3)

или

(m/A)2  kp, (4)

где m — изменение массы, г; A — площадь
поверхности, см2; kp — параболическая кон-
станта скорости окисления, г2/(см4с);  —
длительность выдержки, с.

Энергию активации процесса окисления
можно найти, используя уравнение Аррени-
уса:

2 a

1 1 2

1 1
ln

k E

k R T T

⎛ ⎞
= −⎜ ⎟

⎝ ⎠
, (5)

где k — константа скорости окисления (при
температурах T1 и T2, K), Ea — энергия ак-
тивации, Дж/моль; R — универсальная га-

Таблица 3

Параболическая константа скорости окисления
(kp, г

2/(см4с)) и энергия активации (Ea, кДж/моль)

валпС t, C kp,  01 31– Ea

lA 52,0 gAiNeFrCoC 1,0 007 36,0
8,351

009 1,61

lA 5,0 gAiNeFrCoC 1,0 007 72,0
7,281

009 7,21

lA 6,0 ]21[iNoCeFrC 009 8,11 —

lA 5,0 ]13[iNoCeFrC 008 80,3
7,521

009 19,8

]53[lArCiNoCeF 007 620,0

2,622008 4,0

009 9,4

]63[iNoCeFnMrC 009 163 —

]73[rCoCiNeF 056 230,0
261

057 152,0

ьлатсяащюеважреН 056 20,0
311

]73[Н403 057 970,0

,ежоТ 008 22
831

]83[L403ISIA 009 32
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зовая постоянная (R  8,314 Джмоль–1K–1).
Результаты расчетов по формулам (3)—(5)
константы скорости окисления и энергии
активации приведены в табл. 3.

Согласно представленным в табл. 3 дан-
ным скорость окисления исследуемых ВЭС
вполне сопоставима с данными, приведенны-
ми в работах [12, 31, 37] для ряда высокоэн-
тропийных сплавов. По сравнению с ВЭС
CrMnFeCoNi [36] и нержавеющей сталью
AISI 304L (состав которой, мас. %: C 0,02;
Cr 18; Ni 11; S 0,02; Si 0,8; Mn 1,9; Fe 68,26)
[38] исследуемые в данной работе ВЭС
AlxCoCrFeNiAg0,1 (x  0,25; 0,5) показыва-
ют большее сопротивление высокотемпера-
турной газовой коррозии.

Выводы. 1. У высокоэнтропийных спла-
вов (ВЭС) в литом состоянии серебро не вхо-
дит в состав твердых растворов, а выделяется
отдельной фазой в виде глобулей разных раз-
меров, распределенных по всему объему изу-
ченных образцов состава AlxCoCrFeNiAg0,1
(x  0,25; 0,5). Поэтому влияние добавки се-
ребра на микротвердость литых ВЭС анало-
гично влиянию меди и состоит в уменьше-
нии значения этого показателя. После изо-
термической выдержки в течение 50 ч при
700 и 900 С выявлено небольшое смещение
основных пиков ГЦК твердого раствора. Од-
нако полученные данные по увеличению зна-
чений углов 2 основных пиков ГЦК твердо-
го раствора не указывают на увеличение ра-
створимости серебра в твердом растворе пос-
ле проведенной изотермической выдержки.

2. Для исследованных образцов ВЭС реа-
лизуется параболический закон процесса
окисления. Образующаяся оксидная пленка
достаточно плотная, без видимых трещин и
пор. Для обоих образцов ВЭС после 50 ч изо-
термический выдержки при 700 С толщина
оксидной пленки не превышала 1—2 мкм и
10—13 мкм после испытаний при 900 С.
Внутренние слои сформировавшегося слоя
состоят из Al2O3, а наружные — из Cr2O3 и
шпинелей.

3. Легирование серебром не ухудшило
стойкость ВЭС к высокотемпературной
газовой коррозии. Изученные составы
AlxCoCrFeNiAg0,1 (x  0,25; 0,5) демонстри-
руют меньшие скорости окисления, чем ско-
рости, характерные для ряда ранее изученных
ВЭС и некоторых промышленных сплавов.
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При современном уровне развития техни-
ки и технологий требуется создание матери-
алов с высокими эксплуатационными харак-
теристиками и особыми свойствами. Диоксид
титана — один из перспективных материа-
лов, его производство — важная составляю-
щая современной промышленности, а прак-
тическое применение обусловлено особыми
химическими, электрофизическими, оптичес-
кими, термическими, фотокаталитическими
свойствами TiO2 [1—3]. Диоксид титана и
материалы на его основе могут использовать-
ся в солнечных панелях, в электронике, оп-
тике [4—6], TiO2 применяется при изготов-
лении оптоволоконных изделий, медицинс-
кого оборудования, в радиоэлектронной про-
мышленности, используется в термостойких
и оптических стеклах, в огнеупорных защит-
ных покрытиях, как эффективный катали-
затор в химическом и фармацевтическом
производствах, на его основе производят вы-
сокоэффективные адсорбенты и коагулянты.
Наночастицы TiO2 применимы для решения
экологических проблем, включая фотоката-
литическую очистку сточных вод, разложе-
ние пестицидов, разложение воды для про-
изводства водородного топлива, в качестве
потенциальных сцинтилляторов [7—9].

Несмотря на обширные отечественные за-
пасы титановой руды, практически все они
являются труднообогатимыми и не соответ-
ствуют критериям титанового сырья, пригод-
ного для переработки с помощью известных
технологий [10]. В связи с этим для совер-
шенствования способов переработки требуют-
ся принципиально новые подходы с примене-
нием высокотехнологичных процессов. Одним
из промышленных способов переработки ти-
танового сырья является сернокислотный
(сульфатный) способ, который состоит в раз-
ложении титансодержащего сырья (ильмени-
товый концентрат или шлак) концентриро-
ванной серной кислотой (92—94% H2SO4). Од-
нако возможность его применения для оте-
чественных титановых руд ограничена из-за
ряда недостатков (сложная многостадийная
схема и др.). В связи с этим исследование
кинетики и механизмов выщелачивания ТiO2

серной кислотой для выбора оптимальных ус-
ловий растворения титанового сырья являет-
ся актуальным. Имеющийся в отечественной
и зарубежной литературе материал не содер-
жит обобщенных моделей растворения и тре-
бует дополнительных исследований.

Цель данной работы — изучение кине-
тики растворения диоксида ТiO2 в кислот-
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ной среде, определение кинетических пара-
метров этого процесса и его моделирование
с использованием существующих представ-
лений.

Материалы и методы исследований. Ра-
створение проводили при 25 С в термоста-
тируемом реакционном сосуде с перемеши-
ванием магнитной мешалкой (частота обо-
ротов 500 мин–1), в который помещали 0,5 г
порошкообразной навески ТiO2 квалифика-
ции х.ч. Объем сернокислотного раствора со-
ставлял 0,5 л, концентрацию H2SO4 изменя-
ли в пределах от 5 до 15 моль/л.

С помощью стеклянного шоттовского
фильтра № 4 периодически отбирали пробы
раствора объемом 5 мл. Оптическую плот-
ность раствора определяли спектрофотомет-
рически при длине волны 410 нм, концент-
рацию титана — путем добавлениия концен-
трированного раствора пероксида водорода
с образованием пероксидного комплекса
желто-оранжевого цвета. Проявление интен-
сивности окраски пропорционально содержа-
нию титана в анализируемой пробе, опреде-
ляемому по построенному калибровочному
графику.

Изучение кислотно-основных равновесий
проводили в термостатируемой ячейке. Для
фонового раствора использовали дважды пе-
рекристаллизованный хлорид калия. Под-
кисленные растворы KCl, содержащие гид-
ратированную суспензию TiO2, титровали
раствором КОН. Масса навески ТiO2 состав-
ляла 4 г на 50 мл раствора.

Подкисление проводили раствором HCl,
приготовленным из фиксанала. Для дозиро-
вания титранта использовали микробюрет-
ку. Значения рН раствора после добавления
дозы титранта измеряли рН-метром ЭВ-74 с
применением хлоридсеребряного электрода.

Для математической обработки данных и
получения решений путем графических по-
строений использовались программы MatLab,
MathCad, методы нелинейной регрессии.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Как известно, растворение оксидов
металлов протекает с образованием поверх-
ностных комплексов металла с анионами сре-
ды и переходом комплексов в водный ра-
створ [11,12].

Необходимо отметить, что на кинетичес-
кие характеристики может оказывать влия-
ние исходное состояние образца (поверхнос-
тная структура, размер частиц), а также ме-

тодика их подготовки к исследованию
[13,14].

Применяемые модели выщелачивания
частиц порошкообразных оксидов металлов
основаны на влиянии специфической повер-
хностной адсорбции компонентов. Растворе-
ние оксидов происходит на поверхностных
дефектах кристаллической решетки, актив-
ных центрах растворения, имеющих избыток
поверхностной энергии и адсорбирующих
образующиеся заряженные частицы [15,16].

На фиг. 1 представлены кинетические
кривые растворения порошкообразного TiO2.
Долю растворенного оксида рассчитывали по
отношению   D/D, где D, D — оптичес-
кая плотность фильтрата при отборе пробы
соответственно в текущее время и по исте-
чении времени неполного растворения навес-
ки, характеризующегося установлением рав-
новесия в системе диоксид титана—раствор
электролита.

На кривых отмечаются две стадии процес-
са, из которых начальная связана с развити-
ем поверхностных активных центров, а пос-
ледующая — растворение до установления
квазиравновесного состояния на границе раз-
дела оксид/раствор. Кривые имеют -образ-
ный вид, что указывает на большое число
образующихся активных центров. В соответ-
ствии с механизмом Бартона—Странского,
резкое начальное ускорение процесса обус-
ловлено увеличением числа поверхностных
активных центров и их разветвлением, ког-
да каждый образовавшийся центр способ-
ствует возникновению множества других.

Рис. 1. Зависимость доли   растворенного
оксида TiO2 от времени t при концентрации
H2SO4, моль/л: 1 — 14,5; 2 — 13,5; 3 — 9; 4 —
18; 5 — 12 (точки — эксперимент, линии — гра-
фическое решение). Отдельно выделены началь-
ные восходящие участки активного растворения
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Зависимость удельной скорости растворе-
ния оксида /t  Wi от концентрации сер-
ной кислоты в общем виде описывается
уравнением:

max
a

[H ]

[H ]iW W
K

+

+
=

+
,

где Wmax — максимальная скорость раство-
рения оксида; Kа — величина, обратная кон-
станте адсорбции.

Для расчета Wmax и Kа использовались
методы нелинейной регрессии, представлен-
ные в программе MathCad [17]. При этом
были получены следующие значения: Wmax 
 0,037 мин–1 ; Kа  4,4 моль/л.

Выбор кинетических уравнений при мо-
делировании процесса растворения основы-
вался на соответствии полученных данных
математической модели, позволяющей коли-
чественно охарактеризовать особенности кри-
вых титрования.

При моделировании начальных участков
кинетических кривых при ускоренном ра-
створении оксида, связанным с фрактальным
изменением поверхности, использовался ме-
ханизм цепного разветвления центров ра-
створения. Протекание процесса растворения
на конечных участках кривых подчиняется
закономерностям обратимых реакций пер-
вого порядка:

ln[1– (/)]  Wi,

где  — предельная доля растворения ок-
сида.

Для определения удельной скорости ре-
акции и порядка реакции по иону Н+ кине-
тические кривые анализировали методом
аффинных преобразований. Инвариантность
кривых в координатах  — t/t0,5 по отно-
шению к рН раствора и концентрации H2SO4

указывает на независимость механизма ра-
створения от данных параметров.

На фиг. 2 представлена зависимость ско-
рости растворения диоксида титана от кон-
центрации сернокислотного раствора. Как
видно из представленных данных, скорость
растворения диоксида титана с увеличени-
ем концентрации H2SO4 с 5 до 15 моль/л
возрастает в 2 раза. Рассчитанный по лога-
рифмической зависимости: lgWi—lgСH2SO4

дробный порядок реакции по иону Н+ (при-
мерно равен 0,5) указывает на адсорбцион-
ный механизм и многостадийность раство-
рения TiO2 в серной кислоте.

Для характеристики кислотно-основных
равновесий на границе раздела оксид/ра-
створ, определяющих протекание процесса
растворения, были получены кривые потен-
циометрического титрования гидратирован-
ного TiO2 (фиг. 3, 4), где Vi — объем добав-
ленной щелочи; Ve — объем щелочи, соот-
ветствующий точке эквивалентности. Опыт-
ные кривые сравнивались с теоретическими
зависимостями, полученными путем компь-
ютерного моделировании.

Равновесия на границе раздела гидрати-
рованный оксид металла Мe/водный раствор
кислоты соответствуют процессам [18, 19]:
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где MeOH+
2,s, MeO–

s, MeOH2
+...A–

s, MeO–...K+
s –

поверхностные частицы, принимающие уча-
стие в адсорбционном равновесии; K+, А– —
соответственно катионы и анионы водной

Рис. 2. Зависимость удельной скорости
растворения TiO2 от концентрации H2SO4 (точ-
ки — экспериментальные данные, линии — гра-
фическое решение)
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среды; K1—K4 — константы кислотно-основ-
ного равновесия.

При проведении расчетов в качестве базо-
вого использовалось эмпирическое уравнение

0
1 2

[H ] [A ]

[H ] [A ]

z

i z
W W

K K

+ −

+ −

⎛ ⎞ ⎛ ⎞
= ⎜ ⎟ ⎜ ⎟+ +⎝ ⎠ ⎝ ⎠

,

где W0 — постоянная скорости растворения.
Фоновые кривые титрования анализиро-

вались по уравнению

2
KOHHH

0

0,e i
w

i

V V
a a C K

V V
++

⎛ ⎞−
− γ − =⎜ ⎟+⎝ ⎠

где aH+ — активность ионов H+; V0 — исход-
ный объем щелочи; , Kw — ионный коэф-
фициент активности Н+ и ионное произве-
дение воды.

Необходимую для расчета теоретической
кривой величину рН находили из опытной
кривой титрования. При несоответствии те-
оретической кривой титрования подбирались
величины Ve, СКОН, Vi до достижения совпа-
дения с опытной кривой титрования. При
этом основным параметром является вели-
чина эквивалентного объема Ve щелочи, из-
расходованного на титрование свободной
кислоты.

Из зависимостей Vi—рН методом оптими-
зации определяются эквивалентный объем
щелочи Ve и  — ионный коэффициент ак-
тивности H+.

Величина Ve находится путем двойного
дифференцирования полученных зависимо-
стей Vi—рН и построения линейной зависи-
мости 2pH/Vi

2— Vi. Значение Ve определя-
ют при 2pH/Vi

2  0.
Величина  при обработке эксперимен-

тальных данных является поправочным ко-
эффициентом, учитывающим неточности эк-
сперимента. Для теоретического описания
кривых титрования и вычисления, уточнения
параметров помимо экспериментальных зна-
чений Ve необходимы данные по изменению
коэффициента активности  по мере прибав-
ления щелочи.

Величина  рассчитывается по уравнению

2
0H

KOHH
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w i
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a K V V
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Рис. 3. Кривые зависимости рН от объема добавленной щелочи для суспензии TiO2 при различной
концентрации фонового электролита KCl, моль/л: 1 — фон (0,01 KCl+0,01 НCl); 2 — 0,01; 3 — 0,05; 4 —
0,1; 5 — 1

Рис. 4. Кривые титрования суспензии TiO2
щелочью при разной концентрации фонового
электролита KCl, моль/л: 1 — фон; 2 — 0,01;
3 — 0,05; 4 — 0,1; 5 — 1
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Для сравнения экспериментального и те-
оретического значений  использовались
полуэмпирические зависимости  от ионной
силы.

Связь между ионной силой I и объемом
добавленной щелочи Vi описывается уравне-
нием

H 0 0
КOH

0 0H
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0,5 2
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w e i

i i

a K C V V V
I C

a V V V V
+

+
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,

где C0 — начальная концентрация щелочи.
Рассчитанные значения  использовались

для анализа экспериментальных данных по-
тенциометрического титрования суспензий
при заданных концентрациях КС1 и пере-
менных значениях pHi и Vi с помощью про-
граммы MathCad.

Результаты расчета кинетических харак-
теристик растворения и расчета констант
равновесия по кривым титрования представ-
лены в табл. 1, 2.

Обобщение экспериментальных данных
потенциометрического титрования суспензии
TiO2 и расчетных данных, интерпретирую-
щих кинетические закономерности раство-
рения, позволило сделать вывод о протека-
нии процесса растворения оксида через об-
разование промежуточных адсорбционных
комплексов.

В кислотных средах на поверхности окси-
да образуются частицы MeOH+

2,s, MeOH2
+... A–

s,
которые можно рассматривать как промежу-
точные соединения при растворении:

MeOH+
2,s  MeOH0

s + H+,

[MeOH0
s] + H+ + A–  [MeOH2

+…A–
s].

Процесс сернокислотного растворения
TiO2

 включает следующие этапы:
 гидратация поверхности:

TiO2
 + Н2О  TiO(ОН)2;

 протонирование и разрыв связей титан—
кислород (подтверждается данными ИК спек-
троскопии, рентгеноструктурного микроана-
лиза [20, 21]:

TiO(ОН)2 + 2Н+ + SO4
2–  TiO(ОН2)2

2+…SO4
2–;

 переход в раствор титанил-ионов:

TiO(ОН)2 +2Н+ +SO4
2– TiO2+ +2Н2О+SO4

2–;

 суммарно:

TiO2
 + 2Н+  TiO2+ + Н2О.

Выводы. 1. Определено, что с увеличени-
ем концентрации кислоты удельная скорость
растворения TiO2 возрастает.

2. Рассчитанные кинетические парамет-
ры (удельная скорость растворения, дробный
порядок реакции по иону Н+) свидетельству-
ют об адсорбционном характере растворения
и независимости его механизма от концент-
рации H2SO4.

3. По кривым потенциометрического тит-
рования фонового электролита и кривым
титрования суспензии гидратированного TiО2

путем моделирования процесса с использо-
ванием компьютерных методов расчета оп-
ределены константы окислительно-восстано-
вительных равновесий на межфазной грани-
це диоксид/раствор электролита.

4. Предложена схема растворения диок-
сида TiO2 в серной кислоте, протекающего
через образование промежуточных адсорбци-
онных комплексов.
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Известно, что поверхность разных конст-
рукций вакуумной камеры термоядерного
реактора (ТЯР) подвергается облучению пуч-
ками ионов гелия и водорода, образующих-
ся при Д-Т (дейтерий-тритий) реакции. В
результате их внедрения в материалы про-
исходит разрушение поверхности, обуслов-
ленное эффектами радиационного блистерин-

га, в числе которых непосредственно блисте-
ринг (образование пузырей и отшелушива-
ние куполов блистеров) и/или флекинг (от-
шелушивание поверхностного слоя мишени)
[1, 2]. Ранее нами установлена возможность
эрозии поверхности ванадия по механизму
флекинга [3] при облучении ионами аргона,
который также может присутствовать в ва-
куумной камере [4]. К настоящему времени
экспериментально исследованы основные
закономерности радиационного блистеринга,
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Обобщены результаты исследования, выполненного авторами по изучению влияния воздей-
ствия мощного лазерного излучения на морфологию и микротвердость поверхности ванадия, пред-
варительно имплантированного ионами инертных газов (гелий и аргон). Облучение лазерными
импульсами проводили в установке ГОС-1001 в режиме модулированной добротности (плотность
мощности потока q  1,21012 Вт/м2, длительность импульса 0  50 нс, число импульсов N  1—4) в
вакууме. Имплантацию ионов проводили в вакууме в ускорителе ИЛУ при разных режимах: He+

(энергия 30 кэВ, дозы 1,01022 и 2,01023 м–2 , плотность потока ионов 4,81018 м–2с–1, Тобл  500 K),
Ar+ (энергия 20 кэВ, доза 1,01022 м–2, плотность потока ионов 61018 м–2с–1, Тобл  700 K). Микро-
твердость определяли двумя способами: по восстановленному отпечатку (HV) и методом кинети-
ческого индентирования (HV*). Показано, что при имплантации газов в ванадий в указанных
режимах облучения на поверхности мишеней формируются разные структуры радиационного
блистеринга, определяемые как непосредственно блистеринг (ионы He+ — доза 1,01022 м–2), фле-
кинг (ионы Ar+ — доза 1,01022 м–2) и поры (ионы He+ — доза 2,01023 м–2). Установлено, что
характер повреждения мишеней после воздействия лазерного излучения как на исходные образ-
цы, так и на предварительно облученные ионами газов идентичен: образование лунки, окружен-
ной бруствером, за которым расположена зона термического влияния (ЗТВ), причем число им-
пульсов и предварительное облучение газами влияют на размер лунки и общий размер разруше-
ния: эти параметры увеличиваются. Рассмотрены особенности изменения морфологии и микро-
твердости поверхности мишеней как в лунке, так и в ЗТВ. Отмечено, что воздействие лазерного
излучения приводит к увеличению эрозии материалов, предварительно облученных ионами. Об-
суждаются механизмы наблюдаемых эффектов.

Ключевые слова: ванадий; топография поверхности; ионы гелия и аргона; импульсное лазерное
излучение; повреждаемость; микротвердость; нанотвердость; сканирующая электронная
микроскопия; индентирование.
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который проявляется при имплантации в
материалы ионов плохо растворимых в них
газов [1, 5], и показано, что с увеличением
дозы облучения этот процесс замедляется и
прекращается в результате формирования на
поверхности пористой структуры. Однако в
реальных условиях работы ТЯР материалы
его вакуумной камеры будут подвергаться не
только облучению ионными потоками, но и
воздействию тепловых потоков, возникающих
в экстремальных ситуациях, например, при
срывах плазмы и ELM-событиях (edge
localized mode) [6]. Все это может вызвать
разного рода синергетические эффекты. К их
исследованию в настоящее время проявля-
ется значительный интерес и этому посвя-
щены публикации в ряде зарубежных изда-
ний (например, [7—9]). Так, в работах [7, 8]
изучалось влияние предварительного облу-
чения низкоэнергетическими ионами He+ на
свойства поверхности вольфрама под воздей-
ствием ELM-подобной тепловой нагрузки с
использованием импульсного лазерного об-
лучения и облучения электронным пучком
[7] и нестационарной тепловой нагрузки [8],
а в работе [9] исследовали влияние совмест-
ного облучения пучками гелия и дейтерия
на вольфрам и его сплав (W-Ta) в условиях,
близких к реальным в ТЯР. Как отмечено в
работе Ю.В. Мартыненко [5], блистеринг —
наиболее чувствительный к синергизму про-
цесс из всех других процессов, протекающих
на поверхности материалов в термоядерных
установках.

В данной работе выполнено обобщение
результатов проведенных авторами в после-
дние годы исследований радиационной по-
вреждаемости поверхности ванадия, предва-
рительно облученного ионами гелия или ар-
гона, под воздействием мощного импульсного
лазерного излучения, имитирующего тепло-
вые потоки [10—13].

Материал и методика эксперимента.
Образцы листового ванадия ВНМ–1 (содер-
жание примесей внедрения, мас. %: C 0,021;
N 0,003; O < 0,025) получены из слитков ва-
надия после их холодной прокатки до тол-
щины ~1 мм. Для подготовки поверхности
образцов применялись стандартные процеду-
ры полировки.

Эксперименты по имплантации ионов He+

и Ar+ проводились в ускорителе (с масс-се-
парацией ионов) ИЛУ (НИЦ «Курчатовский
институт») [14]. Энергия ионов гелия 30 кэВ,

дозы 1,01022 и 2,01023 м–2 при плотности
потока ионов 4,81018 м–2с–1. Температура
мишеней в процессе облучения достигала
~500 K. Энергия ионов аргона 20 кэВ, доза
1,01022 м–2 при плотности потока ионов
61018 м–2с–1. Температура мишеней в про-
цессе облучения составляла ~700 K.

Лазерное воздействие на мишени осуще-
ствлялось в вакууме на лазерной установке
ГОС-1001, в которой используется оптичес-
кий квантовый генератор на стекле, активи-
рованном неодимом. Облучение проводили
в режиме модулированной добротности (МД)
с плотностью мощности потока q  1,21012

Вт/м2, длительностью импульса 0  50 нс,
числом импульсов N  1—4.

Топографию поверхности образцов иссле-
довали до и после облучения в сканирующем
электронном микроскопе EVO 40 фирмы
Zeiss, оснащенном приставкой для рентгено-
спектрального микроанализа.

Микротвердость определяли методом
инструментального (кинетического) инденти-
рования (HV*) на микротвердомере Shimadzu
DUH-211S (Япония) с использованием ал-
мазного индентора в форме четырехгранной
пирамиды Виккерса с квадратным основа-
нием (угол между гранями 136) по стан-
дартам [15—18] при нагрузках Fmax  50 и
500 мН и выдержке 5 с. Параллельно на
этом же приборе измеряли микротвердость
по Виккерсу, определяемую по площади вос-
становленного отпечатка: НV  189,1Fмах/d2,
где Fмах — максимальная нагрузка при ин-
дентировании, мН; d — длина диагонали вос-
становленного отпечатка, мкм.

Значение каждого из параметров опреде-
лено по результатам обработки 10 отдельных
измерений с доверительной вероятностью
  0,95. Погрешность измерений микротвер-
дости с помощью микротвердомера DUH-
211S, определенная по методике [15,16], не
превышала 10%.

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. На фиг. 1 представлены характерные
для разных стадий радиационного блисте-
ринга структуры поверхности образцов ва-
надия, сформированные при разных режимах
облучения: блистеринг, флекинг, поры.

Фиг. 2 иллюстрирует типичный характер
разрушения поверхности предварительно
имплантированных ионами образцов после
воздействия лазерного излучения в вакууме
в режиме МД с плотностью мощности пото-
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ка q ~ 1,21012 Вт/м2 при длительности им-
пульса 0  50 нс в сравнении с разрушени-
ем исходного ванадия. Видно, что характер
разрушения поверхности после испарения
поверхностных слоев, вызванного воздействи-
ем лазерными импульсами, для всех мише-
ней идентичен: в местах интенсивного плав-
ления материала образуется окруженная бру-
ствером лунка круглой или овальной фор-
мы. За бруствером находится зона терми-
ческого влияния (ЗТВ). Число импульсов и
предварительное облучение газами незначи-
тельно влияют на размер лунки. Однако
предварительная обработка образца газами

Фиг. 1. Cтруктуры поверхности ванадия,
сформированные при разных режимах облуче-
ния: а — блистеринг (ионы He+, Е  30 кэВ, доза
1,01022 м–2, Тобл  500 K); б — флекинг (ионы
Ar+, Е  20 кэВ, доза 1,01022 м–2, Тобл  700 K) [7];
в — поры (ионы He+, Е  30 кэВ, доза 2,01023 м–2,
Тобл  500 K)

Фиг. 2. Характер разрушения поверхности
образцов в результате воздействия одним ла-
зерным импульсом на материал в исходном со-
стоянии (а) и после предварительного облуче-
ния ионами газов по трем режимам (б — ионы
He+, Е  30 кэВ, доза 1,01022 м–2 , Тобл  500 K;
в — ионы Ar+, Е  20 кэВ, доза 1,01022 м–2,
Тобл  700 K; г — ионы He+, Е  30 кэВ, доза
2,01023 м–2, Тобл  500 K)

а) а)

б)

в)

б)

в)

г)
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вызывает специфические особенности разру-
шения, в частности, приводит к изменению
формы бруствера (фиг. 2, г), детали этих осо-
бенностей будут рассмотрены далее.

Известно, что воздействие лазерными им-
пульсами на поверхность вызывает процес-
сы испарения, плавления и кристаллизации
поверхностного слоя [19—22]. Бруствер, ок-
ружающий лунку, образован выбросами рас-
плавленного металла. Как видно на фиг. 2,
на бруствере присутствуют многочисленные
остроконечные выплески, на концах которых,
как и на поверхности образца, часто наблю-
даются разной конфигурации капли застыв-
шего металла, причем некоторые из них кри-
сталлизуются подобно спирали (фиг. 3, 4).
Подобные структуры наблюдали также при
импульсном лазерном облучении ванадия не
только в вакууме (как в данном случае), но
и на воздухе с использованием установки
ГОС-1001 в аналогичном режиме, хотя ме-
ханизм образования таких структур до кон-
ца не ясен [10]. В работе [11] показано, что
объем таких капель заполнен пузырьками.
По-видимому, пузырьки формируются выде-
ляющимися из мишени растворенными в ней
газообразующими элементами-примесями
(атомами С, О, N), их соединениями, а также
имплантированными газами. Стоит отметить,
что купол капли (фиг. 4, а) согласно рентге-
новскому микроанализу практически не со-
держит примесных элементов (фиг. 4, б).

Фиг. 5 иллюстрирует типичные виды
структур поверхности внутри лунки после
воздействия на материал лазерными импуль-
сами как для исходных образцов ванадия, так
и для образцов, предварительно облученных
ионами газов. Общей чертой разрушения для
всех режимов облучения в результате плав-
ления материала являются наплывы, капель-
ные и волнообразные структуры (фиг. 5, а).
Однако имеются и различия. Так, в исход-
ных образцах внутри лунки иногда присут-
ствуют трещины (фиг. 5, б), отсутствующие
в мишенях, предварительно имплантирован-
ных газами. Кроме того, в образцах с гели-
ем можно видеть следы лопнувших пузы-
рей, образование которых является резуль-
татом кипения материала (фиг. 5, в), так как
к факторам, способствующим возникновению
кипения расплавленного материала, относит-
ся наличие в металлах значительных коли-
честв растворенных газов. Быстрый нагрев
вызывает их выделение, что и приводит к

Фиг. 3. Выплеск из бруствера (а) и капля
(б) [8], закристаллизовавшиеся на поверхности
мишени после облучения лазерными импульса-
ми образца, предварительно облученного иона-
ми гелия

Фиг. 4. Капельная структура (а) [10] и рент-
геновский спектр (б) от капли на предваритель-
но облученной ионами гелия поверхности вана-
дия после воздействия на мишень лазерными
импульсами

а)

б)

а)
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вскипанию. Важно отметить, что присутствие
дополнительно имплантированного гелия мо-
жет усилить этот процесс. Связано это с тем,
что в таких мишенях наряду с исходными
газообразующими элементами после облуче-
ния содержится дополнительный газ — ге-
лий. Следовательно, образование пузырей в
них идет более интенсивно, при этом пузыри
выходят на поверхность, их купола разруша-
ются и в результате формируется представ-
ленная на фиг. 5, в губчатая структура.

Известно, что при лазерном воздействии
на образцы в режиме МД реализуется не

только тепловая, но и ударно-волновая ком-
понента энергии импульса [23]. Возможно,
что в этом причина появления трещин внут-
ри лунки исходного ванадия при облучении
в вакууме (см. фиг. 5, б).

Далее было проведено изучение морфо-
логии поверхности мишеней за пределами
бруствера после облучения импульсами ла-
зера. На фиг. 6, 7 представлены результаты
этого исследования. Из данных на фиг. 6
следует, что морфология поверхности всех
образцов за бруствером отличается от их
морфологии после облучения ионами соот-
ветствующих газов, наблюдаемой до воздей-
ствия лазерного излучения (сравни поверх-
ности на фиг. 1, а—в и соответствующие по-
верхности на фиг. 6, а—в).

Так как в ЗТВ тепловое воздействие ла-
зерными импульсами на поверхность значи-
тельно слабее, чем в центральной зоне, ха-
рактер повреждения поверхности в данной
области мишени отличается от повреждения
центральной зоны. Так, отличительной осо-
бенностью образцов, предварительно облучен-
ных ионами аргона, после испарения повер-
хностных слоев, вызванного воздействием
лазерными импульсами, является присут-
ствие оплавленных кратеров, оставшихся от
разрушенных пузырей-блистеров (см фиг. 6,
б). Их крышки, вероятно, испарились, по-
скольку в процессе эксперимента происхо-
дит их разогрев в результате плохого тепло-
вого контакта с основной массой образца.
Присутствие таких пузырей не связано с яв-
лением радиационного блистеринга [1, 2]. В
данном случае блистеры появляются в спе-
цифических условиях интенсивных импуль-
сных тепловых потоков, создаваемых лазер-
ным излучением. Экспериментальных дан-
ных о появлении блистеров в условиях им-
пульсного воздействия различных потоков на
материал мало (например, [24, 25]) и нет еди-
ной теории в отличие от представлений о
воздействии стационарных потоков. Однако
на основании данных работы [25] можно
предположить, что появление блистеров в
этом случае связано с тем, что в процессе
воздействия лазерными импульсами на по-
верхность ванадия атомы как газовых при-
месей внедрения, содержащихся в исходном
материале, так и дополнительно импланти-
рованного газа могут образовывать комплек-
сы с дефектами кристаллической решетки
(вакансии, дислокации, границы зерен и др.).

Фиг. 5. Характерные виды разрушения по-
верхности внутри лунки для образцов ванадия
после лазерного облучения в вакууме в режи-
ме МД с плотностью мощности потока ~1,21012

Вт/м2, длительностью импульса 0  50 нс: а —
для всех режимов воздействия [8]: б — для ис-
ходных образцов [9]; в — для образцов, предва-
рительно имплантированных гелием

а)

б)

в)
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Далее в слое жидкой фазы происходят коа-
гуляция этих комплексов с образованием
газонаполненных пузырей и дальнейшая
коагуляция, а также смещение к облученной
поверхности под действием градиента тем-
ператур. По мере удаления от бруствера с
понижением температуры поверхности раз-
меры таких кратеров уменьшаются, а плот-
ность увеличивается, а затем остаются толь-
ко отдельные оплавленные фрагменты.

Согласно другому механизму (из данных
работы [24]) газонаполненные пузыри фор-

мируются в процессе испарения в микропо-
ры как имплантированных газов, так и га-
зов, присутствующих в исходном материале,
а вскрытие их происходит как в жидкой фазе,
так и при выплеске летучих компонентов на
твердую поверхность.

На характер и степень разрушения по-
верхности влияют также вид и количество
газа, предварительно имплантированного в
мишень (см. фиг. 6, а—в). Так, из фиг. 6, а
следует, что при использовании для предва-
рительного облучения ионов гелия на повер-
хности образцов после испарения верхнего
слоя можно наблюдать образование несколь-
ких поколений блистеров, в том числе с оп-
лавленными куполами, разных размеров и
плотности. Механизм их образования подо-
бен описанному выше, но купола блистеров
при облучении образцов ионами гелия не
испарились, поскольку в процессе экспери-
мента их разогрев меньше, так как толщина
крышек больше, чем в случае с аргоном (из-
за разницы длин пробега этих ионов) [1, 2],
Кроме того, установлено, что пузырьки арго-

Фиг. 6. Типичный характер разрушения
поверхности образцов ванадия, предварительно
облученного ионами газов, за пределами бру-
ствера после воздействия лазерными импуль-
сами в режиме МД: а — ионы He+, Е  30 кэВ,
доза 1,01022 м–2, Тобл  500 K; б — ионы Ar+,
Е  20 кэВ, доза 1,01022 м–2, Тобл  700 K [9]; в —
ионы He+, Е  30 кэВ, доза 2,01023 м–2, Тобл 500 K

Фиг. 7. Типичный характер разрушения по-
верхности предварительно облученных ионами
гелия (Е  30 кэВ, доза 1,0  1022 м–2, Тобл 500 K)
образцов ванадия за пределами бруствера после
воздействия лазерными импульсами в режиме
МД: а — общий вид; б — структура на рассто-
янии 1,6 мм от центра лунки

а) а)

б)б)

в)
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на имеют значительно больший размер по
сравнению с размерами гелиевых пузырьков
[3], в результате возможно вспучивание бо-
лее тонкого слоя материала при меньшей
дозе облучения, тем самым ухудшается кон-
такт этого слоя с основой, что и способствует
более быстрому его испарению. По мере уда-
ления от бруствера в область, где температу-
ра мишени ниже, эффекты эрозии материа-
лов под воздействием лазерных импульсов
становятся менее выраженными (см. фиг. 7).
На фиг. 7, б представлена морфология повер-
хности образца на расстоянии ~1,6 мм от цен-
тра лунки. Видно, что разрушение поверхно-
сти на этом расстоянии слабее, чем непосред-
ственно за бруствером (см. фиг. 6, а). На этом
снимке можно также оценить общий размер
разрушения в данном режиме (~4 мм).

Увеличение дозы гелия, предварительно
имплантированного в образец, также приво-
дит к усилению эрозии ванадия (см. фиг. 6,
в). Как отмечено выше, в зоне воздействия
лазерного луча (в лунке) происходят интен-
сивное плавление и кипение материала, а в
ЗТВ тепловое воздействие слабее и, соответ-
ственно, меньше плавление. Тем не менее, в
жидкой фазе обеих зон образуются пузыри,
которые заполнены имплантированным ге-
лием и атомами газообразующих примесей
(С, О, N), присутствующих в металле [23—25].
Эти пузыри смещаются к поверхности под
действием температурного градиента. Их
количество и размеры значительно больше
в области лунки, из которой они вместе с
выплесками жидкой фазы попадают в ЗТВ
и, выходя на ее поверхность, формируют
структуру, представленную на фиг. 6, в. Под
действием термических напряжений, возни-
кающих при кристаллизации жидкой фазы,
в условиях последующего охлаждения в ЗТВ
тонкопленочные купола этих пузырей-блис-
теров разрушаются.

Таким образом, на формирование струк-
туры, представленной на фиг. 6, в, влияют сле-
дующие два процесса, развивающиеся при
тепловом воздействии: образование пузырей
на поверхности за счет имплантированных
газов и газов в исходных образцах по меха-
низму, описанному для образцов с аргоном
и гелием для дозы 1022 м–2 [24, 25], а также
образование пузырей из расплава лунки в
результате кипения материала [23] с его вып-
лесками в ЗТВ. Характерно, что увеличение
дозы предварительного облучения не толь-

ко усиливает эрозию материала за лункой,
но и изменяет форму бруствера, превращая
его в ободок, отделяющий лунку от ЗТВ (обо-
док образуется расплавленным металлом, пе-
ренасыщенным газовыми пузырьками, в ре-
зультате увеличенной дозы облучения гели-
ем; см. это видно на фиг. 2, г). Однако и в
этом случае по мере удаления от ободка эф-
фекты эрозии материалов под воздействием
лазерных импульсов становятся менее вы-
раженными (фиг. 8), а структура поверхнос-
ти приближается к исходной пористой струк-
туре (см. фиг. 2, в).

Аналогичные процессы в формировании
морфологии поверхности происходят и за
пределами бруствера для исходного образца
после воздействия лазерными импульсами
(фиг. 9). При этом образуются блистеры по
механизму, описанному выше для облучен-
ного аргоном ванадия. На фиг. 9 видно, что

Фиг. 9. Типичный характер разрушения
поверхности исходных образцов ванадия за
пределами бруствера после воздействия лазер-
ными импульсами в режиме МД: 1 — бруствер;
2 — область за бруствером; 3 — исходная по-
верхность [9]

Фиг. 8. Типичный характер разрушения
поверхности предварительно облученных ио-
нами гелия (Е  30 кэВ, доза 2,0  1023 м–2,
Тобл  500 K) образцов ванадия за пределами
бруствера после воздействия лазерными им-
пульсами в режиме МД
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характер разрушения сравним с наблюдае-
мым на образцах, предварительно облучен-
ных аргоном (см. фиг. 6, б), но он менее ин-
тенсивен, так как нет дополнительно имплан-
тированного газа, поэтому в формировании
структуры участвуют только газовые приме-
си исходного материала.

В ЗТВ наряду с наличием блистеров под
воздействием лазерных импульсов на образ-
цы ванадия, облученного ионами гелия в ре-
жиме Е  30 кэВ, доза 2,01023 м–2, Тобл  500 K,
отмечается также появление трещин, обра-
зование которых может происходить под дей-
ствием напряжений, возникающих при кри-
сталлизации жидкой фазы (фиг. 10).

Из спектров, представленных на фиг. 10,
б, в следует, что состав материала на облу-
ченных участках идентичен составу куполов
капель, образующихся на поверхности мише-
ней после воздействия лазерными импуль-
сами (см. фиг. 4, в).

Далее необходимо обратить внимание на
то, что под влиянием лазерного облучения
наряду с изменениями топографии поверх-
ности изменяется и ее микротвердость. Ис-
следования изменения микротвердости по-
верхностных слоев материалов под действи-
ем мощных импульсов лазерного излучения
представляет интерес для оценки стойкости
материалов против разрушения при экстре-
мальном термическом и радиационном воз-
действии, реализуемом в установках термо-
ядерного синтеза.

На фиг. 11 приведены типичные кривые
индентирования ванадия в исходном состо-
янии, после имплантации гелия и последую-
щего лазерного воздействия. Можно сказать,
что наибольшее упрочнение ванадия наблю-
дается при внедрении ионов гелия, а разуп-
рочнение — после лазерного воздействия
четырех импульсов на эти образцы, причем
в данном случае кривая индентирования
близка к кривой для исходного ванадия.
Причиной этого может быть лазерная абля-
ция поверхностного слоя, в котором содер-
жится гелий, а также термический отжиг ос-
тавшихся дефектов. Кроме того, видно, что
кривые нагрузки и разгрузки для всех ре-
жимов облучения не имеют каких-либо сту-
пенек и перегибов и по характеру идентич-

Фиг. 10. Участок вблизи бруствера в ЗТВ с
отшелушенными блистерами на образцах вана-
дия, облученных ионами гелия (режим: Е  30
кэВ, доза 2,01023 м–2, Тобл  500 K) и лазерны-
ми импульсами (а), а также рентгеновские спек-
тры внутри отшелушенного участка (б — об-
ласть 1) и рядом с ним (в — область 2)

Фиг. 11. Типичные кривые индентирования
ванадия: 1 — исходный ванадий; 2 — ванадий
после облучения ионами гелия; 3, 4 — то же +
+ последующая обработка лазером внутри лун-
ки (1 и 4 импульса соответственно) [10]; h —
глубина вдавливания индентора

а)
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ны. Согласно данным работы [26] это сви-
детельствует о том, что упругие свойства ис-
следуемых поверхностных слоев при разных
режимах облучения близки между собой.

Результаты измерения микротвердости
образцов, выполненные двумя способами (по
восстановленному отпечатку (HV) и методом
кинетического индентирования (HV*)), пред-
ставлены на фиг. 12.

Анализ данных на фиг. 11 и 12 позволя-
ет заключить следующее. Практически во
всем диапазоне измерений значения микро-
твердости, определяемые по восстановленно-
му отпечатку (HV), несколько ниже значе-
ний кинетической микротвердости (HV*).
Расхождение в результатах связаны со сле-
дующими причинами: при измерении кине-
тической твердости учитываются как плас-
тическая, так и упругая деформации. Упру-
гая деформация вызывает уменьшение кон-
тактной глубины погружения индентора и,
следовательно, уменьшение площади проек-
ции контактной области индентора с образ-
цом. Это может привести к завышенным
значениям HV* [27, 28].

После облучения ионами гелия значения
как HV, так и HV* для облученной области
выше, чем соответствующие значения для
исходного образца. Таким образом, имплан-
тация ионов гелия вызывает упрочнение
материала примерно в два раза. Аналогич-
ный эффект упрочнения материала мы на-
блюдали и при имплантации в ванадий ионов
аргона [3], а в работе [29] установлено, что
причиной упрочнения являются радиацион-
ные дефекты.

Наконец, с увеличением числа импульсов
значения микротвердости HV и HV* в лунке
снижаются и после четырех лазерных им-
пульсов их уровень ниже, чем в исходном

ванадии, т.е. наблюдаемые структурные из-
менения, генерируемые мощным импульс-
ным облучением, приводят к разупрочнению
переплавленного поверхностного слоя.

Выводы. 1. Проведено исследование вли-
яния мощного импульсного лазерного излу-
чения, создаваемого в установке ГОС-1001 в
режиме модулированной добротности (плот-
ность мощности потока q  21012 Вт/м2, дли-
тельность импульса 0  50 нс, число импуль-
сов N  1—4) в вакууме, на морфологию по-
верхности образцов ванадия, сформирован-
ную после имплантации в нее ионов гелия
(энергия 30 кэВ, дозы 1,01022 и 2,01023 м–2,
плотность потока ионов 4,81018м–2 с–1, тем-
пература ~500 K) и ионов аргона (энергия
20 кэВ, доза 1,01022 м–2, плотность потока
ионов 61018 м–2с–1, температура ~700 K). При
этом обнаружено, что характер повреждения
мишеней после воздействия лазерными им-
пульсами как на исходные образцы, так и на
образцы с имплантированными газами иден-
тичен: образующиеся лунки окружены бру-
ствером, сформировавшимся при выбросе из
них жидкой фазы. За бруствером располо-
жена зона термического влияния.

2. Установлено, что общей чертой струк-
туры поверхности внутри лунки для всех
режимов облучения ионами газов в резуль-
тате воздействия на материал лазерными
импульсами являются наплывы, капельные
и волнообразные структуры. Но в исходных
образцах внутри лунки наряду с указанны-
ми особенностями иногда присутствуют ред-
кие трещины, отсутствующие в мишенях,
предварительно имплантированных газами,
а в образцах с гелием (доза 2,01023 м–2) на-
блюдается губчатая структура, сформирован-
ная газовыми пузырями при кипении мате-
риала.

Фиг. 12. Гистограммы микротвердости (HV и HV*) образцов при нагрузке на индентор 0,05 H (5 гс)
при разных режимах облучения в сравнении с исходными образцами
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3. Воздействие мощных лазерных им-
пульсов приводит к изменению морфологии
и увеличению эрозии поверхности на всех
этапах радиационного блистеринга вслед-
ствие испарения, а также разрушения пузы-
рей — блистеров, наполненных имплантиро-
ванными газами и газообразующими приме-
сями (С, О, N), содержащимися в ванадии, и
образования трещин.

4. При исследовании изменения микро-
твердости (кинетической HV* и по восста-
новленному отпечатку HV) поверхности ва-
надия при имплантации ионов гелия дозой
2,01023 м–2 и последующем воздействии
мощных лазерных импульсов показано, что
облучение ионами гелия вызывает упрочне-
ние ванадия примерно в два раза. При этом
значения микротвердости, определяемые по
восстановленному отпечатку (HV), несколь-
ко ниже значений кинетической микротвер-
дости (HV*). Причина расхождения связана
со спецификой определения контактной глу-
бины вдавливания индентора при определе-
нии HV*, когда учитываются как пластичес-
кая, так и упругая деформации.
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Растущее потребление электроэнергии в
разных отраслях народного хозяйства, обус-
ловленное в том числе повышением спроса
на электромобили, автоматизацией и роботи-
зацией производств, развитием технологий
«умного дома» и общим повышением спро-
са на электроприборы, предопределяет необ-
ходимость сокращения потерь при выработ-
ке и транспортировке электроэнергии, что
напрямую связано с оптимизацией функци-
ональных свойств электротехнических ста-
лей (ЭТС). Одним из основных направлений
повышения качества ЭТС является сниже-
ние потерь на перемагничивание, где борьба
идет за каждые 0,1 Вт/кг. В современных
трансформаторах и роторах электродвигате-
лей основным конструкционным элементом
является сердечник, состоящий, как прави-

ло, из параллельных тонких пластин ЭТС.
Для повышения их коэффициентов полезно-
го действия необходимо увеличить уровень
индукции насыщения и снизить коэрцитив-
ную силу материала.

Основным легирующим элементом ЭТС
— сплавов на основе железа — является
кремний (3—6,5 мас.%), а основной фазой
— твердый раствор замещения на основе -
Fe с ОЦК структурой [1]. В настоящее вре-
мя наиболее распространенная технология
производства листов ЭТС включает в себя
горячую и холодную (ХП) прокатку с зак-
лючительным рекристаллизационным от-
жигом (РО), также могут проводиться про-
межуточные отжиги на разных стадиях.
Коммерческая ЭТС выпускается, как прави-
ло, в виде листового проката толщиной от
0,02 до 2 мм, шириной 240—1000 мм и дли-
ной от 720 до 2000 мм в зависимости от фор-
мы выпуска (рулоны или отдельные листы).
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Изучены закономерности развития кристаллографической текстуры на последовательных
этапах холодной прокатки и отжигов электротехнической стали 2414 (ГОСТ 21427.2—83), про-
анализирована неоднородность субструктурного состояния зерен разных ориентаций, выявлена
неоднородность накопленной искаженности кристаллической решетки для отдельных компонент
текстуры прокатки, рассмотрено влияние промежуточных отжигов на разных этапах холодной
прокатки на конечную текстуру и структуру рекристаллизованных образцов. Представлены мик-
роструктуры, характерные сечения функции распределения зерен по ориентациям, объемные доли
разных компонент текстуры и рассчитанная анизотропия магнитных свойств для образцов, изго-
товленных в лабораторных условиях по нескольким маршрутам. Показано, что возвратный от-
жиг на промежуточных деформациях около 50% приводит к перераспределению степени накоп-
ленной искаженности кристаллической решетки разных компонент текстуры и при последую-
щем рекристаллизационном отжиге позволяет получить более высокую долю текстурной ком-
поненты -волокна, способствующей снижению магнитных потерь.

Ключевые слова: электротехническая сталь; кристаллографическая текстура; холодная
прокатка; термическая обработка; субструктурная неоднородность; магнитная анизотропия.
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В зависимости от технологии производства
ЭТС бывают холоднокатаные (изотропные
или анизотропные, с содержанием кремния
до 3,3 мас.%) и горячекатаные (изотропные,
с содержанием кремния до 4,5 мас.%).

С учетом анизотропии магнитных
свойств монокристалла железа [1] при про-
изводстве листов ЭТС особое внимание уде-
ляется не только структуре, но и кристалло-
графической текстуре — преимущественной
ориентации зерен в материале. При исполь-
зовании текстурованных пластин для преоб-
разования электрической энергии уровень ее
потерь удается уменьшить на треть.

Динамная (изотропная, в английском ва-
рианте NGO — non-grain oriented steel) ЭТС
— это листы, обладающие одинаковыми маг-
нитными свойствами во всех направлениях
в плоскости [1—3]. Такую ЭТС используют
для изготовления электрических машин с
вращающимися магнитопроводами, в рото-
рах и статорах, которые составляют основу
электродвигателей. Так как в изотропной
ЭТС магнитное поле прикладывается во всех
направлениях в плоскости листа, оптималь-
ной текстурой является аксиальная компо-
нента, для которой плоскости {100} парал-
лельны плоскости прокатки (ПП), т.е.
<100> || нормальному направлению (НН) к
плоскости листа [1, 4].

Несмотря на то, что взаимосвязь струк-
туры и кристаллографической текстуры ЭТС
с магнитными свойствами известна давно [1,
3—7], добиться их оптимальных значений в
рамках существующей технологии прокат-
ки довольно сложно, в том числе в силу вли-
яния на технологический процесс большого
числа сопутствующих факторов. Характер и
совершенство текстуры зависят от способа
предварительной обработки давлением, сте-
пени и температуры заключительной дефор-
мации, температуры и длительности заклю-
чительного отжига, промежуточных дефор-
маций и отжига, а также от разных приме-
сей, содержащихся в стали, исходного разме-
ра зерна, от среды отжига и др.

Закономерностям развития текстуры и
структуры ЭТС посвящены многочисленные
исследования [8—16], при этом известно, что
формирование и изменение кристаллографи-
ческой текстуры материала происходят на
каждом этапе производства, поэтому опти-
мальной текстуры можно добиться как ва-
рьированием технологических режимов про-

катки и промежуточных термических обра-
боток (ТО), так и параметрами РО.

В большинстве исследований промежу-
точные ТО проводятся при довольно высо-
ких температурах, в районе (0,5—0,7)tпл, ко-
торая для ЭТС с содержанием кремния
3 мас.% составляет ~1500 С. Например, в ра-
боте [17] рассматривали технологию ХП ЭТС
с промежуточным отжигом по следующей
схеме: горячая прокатка сляба до толщины
2,5—2,8 мм, далее двухступенчатая ХП, на
первом этапе которой лист деформировали
до толщины 0,7 мм, затем после промежу-
точного отжига при температуре 750—850 С
на втором этапе — до толщины 0,35 мм. В
исследовании [15] также проводилась двух-
ступенчатая ХП с промежуточным отжигом
при температурах 900—1100 С: на первом
этапе лист имел толщину 0,9 мм, а на зак-
лючительном — 0,35 мм, далее проводился
окончательный отжиг при температуре
1000 С.

В некоторых более поздних исследовани-
ях показано [18, 19], что в процессе прокатки
ОЦК металлов зерна текстурной компонен-
ты так называемого -волокна (<111> || НН)
измельчаются и наклепываются в большей
степени по сравнению с зернами -волокна
(<110> || направлению прокатки — НП) в
силу того, что образуются в результате дей-
ствия разных систем скольжения. Получен-
ная таким образом неоднородность распре-
деления наклепа на стадии прокатки может
приводить к неоднородности процессов за-
рождения и роста зерен при последующей
рекристаллизации [18], так как запасенная
энергия деформации является движущей
силой для зарождения и роста зерен. Поэто-
му частичное снижение наклепа в зернах
определенных компонент текстуры можно
осуществить с помощью возвратных отжи-
гов (ВО) при более низких температурах, что
имеет дополнительным эффектом снижение
затрат.

В отличие от рекристаллизации возврат
не связан с изменением зеренной структу-
ры холоднодеформированного материала,
вместо этого основные изменения затрагива-
ют расположение дислокаций внутри дефор-
мированных зерен. Такие характерные для
возврата явления, как уменьшение плотнос-
ти дислокаций и точечных дефектов, а так-
же постепенное конкурентное укрупнение
субзерен, обычно приводят к уменьшению
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полей внутренних напряжений и, следова-
тельно, к умеренному и постепенному сни-
жению наклепа [7]. Процессы перестройки
дислокаций приводят к постепенному фор-
мированию субзерен и границ субзерен (на-
пример, малоугловых границ наклона и/или
кручения), т.е. возврат начинается без инку-
бационного периода или, соответственно, без
какой-либо стадии зародышеобразования, а
вместо этого начинается немедленно при тем-
пературах, когда точечные дефекты и дис-
локации становятся достаточно подвижны-
ми, чтобы взаимодействовать между собой
или с другими дефектами решетки. Поэто-
му ВО на промежуточных степенях дефор-
мации будет приводить к разному характе-
ру разупрочнения - и -волокон, что при
дальнейшей рекристаллизации приведет к
перераспределению объемных долей компо-
нент текстуры.

Таким образом, изучение закономернос-
тей развития текстуры и структуры ЭТС на
каждом технологическом этапе все еще яв-
ляется актуальной задачей, так как расту-
щие требования к магнитным потерям тре-
буют оптимизации их параметров. Несмот-
ря на то, что получить идеальную текстуру
{001} || ПП (<001> || НН) практически не-
возможно в силу особенностей схемы дефор-
мации при прокатке, варьируя параметры
процессов на каждом технологическом эта-
пе, а также проведением ВО можно добить-
ся повышения объемной доли данной ком-
поненты. Данная работа проведена с целью
выявления влияния промежуточных отжигов
на разных этапах ХП ЭТС на финальную кри-
сталлографическую текстуру ее листа.

Материалы и методика эксперимента. В
качестве исходного материала использован
лист ЭТС 2414 (ГОСТ 21427.2—83) (сплав Fe-
3Si-1Al (мас.%)) толщиной 2,0 мм в норма-
лизованном состоянии (далее в тексте — со-
стояние АН). Из него вырезали образцы раз-
мером 2020 мм, которые прокатывали до
разных степеней деформации с шагом ~10%
за проход. На некоторых этапах проводили
промежуточные ВО с разными температура-
ми и длительностями выдержки, а на зак-
лючительной стадии — РО либо на воздухе
(РО-ВД), либо в вакууме (РО-ВМ). При этом
на каждом этапе исследовали структуру и
текстуру материала. На фиг. 1 приведена
технологическая схема изготовления лабора-
торных образцов, а в табл. 1 — перечень ис-
следованных состояний. Также проводилось
сравнение с образцами, изготовленными по
штатной заводской технологии прокатки в
ХП и РО состояниях.

Температуру и длительность ВО выбира-
ли на основе падения полуширины рентге-
новских отражений. Проведение ВО непос-
редственно перед РО (маршрут 2) обуслов-
лено возможностью снижения наклепа зерен
-волокна для блокирования зарождения зе-
рен данных ориентаций.

Для анализа неоднородности финальной
текстуры по толщине листов исследовались
разные слои по толщине листа: поверхнос-
тные (обозначены «0») и центральные слои
(середина листа по толщине — «1/2»). По-
верхность образцов для исследований гото-
вили шлифованием на станке с водяным
охлаждением с применением абразивных
бумажных дисков SiC зернистостью от Р180

Исходный
нормализованный лист

толщиной 2,0 мм

РО на воздухе
(1050 С, 30 мин)

маршрут 1

РО на воздухе
(1050 С, 30 мин)

маршрут 2

РО на воздухе
(1050 С, 30 мин)

маршрут 3

РО в вакууме
(1050 С, 30 мин)

маршрут 4

ХП 75%

ВО (400 С, 30 мин)

ХП 50%

ВО (400 С, 30 мин)

ХП 75%

Фиг. 1. Технологическая схема изготовления лабораторных образцов
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до Р1200, последующим электролитическим
травлением для удаления наклепанного
слоя толщиной 30—50 мкм, образующего-
ся в результате шлифовки, в растворе
70%H3PO4 +15%H2SO4 +15%H2O с добавле-
нием 6 г CrO3 (хромовый ангидрид) при на-
пряжении 20 В и силе тока 2 А. Для выяв-
ления микроструктуры проводилось хими-
ческое травление поверхности в растворе
С2H5OH + HNO3 в соотношении 11:1.

Основные методы исследования в насто-
ящей работе: рентгеновский анализ тексту-
ры и субструктурной неоднородности, а так-
же оптическая металлография, которые
включали:

 съемку трех неполных прямых полюс-
ных фигур (ППФ) {110}, {200} и {211} стан-
дартным методом наклона на отражение на
дифрактометре ДРОН-3 при использовании
CrK-излучения [20, 21]. В случае рекристал-
лизованных образцов размер зерен превыша-
ет 100 мкм, поэтому для них съемка прово-
дилась в нескольких точках и затем данные
суммировались;

 восстановление по экспериментальным
ППФ функции распределения зерен по ори-
ентациям (ФРО, или f(g)) с определением
текстурных характеристик (проводилось с
использованием свободно распространяемо-
го программного обеспечения MTEX) [22, 23];

 анализ субструктурной неоднородности
материала по обобщенным прямым полюс-
ным фигурам (ОППФ), представляющим
собой распределение на стереографической
проекции физического уширения  разных
рентгеновских отражений, характеризующего
степень искаженности кристаллической ре-
шетки (наклеп) [24, 25];

 анализ микроструктуры с определением
среднего размера зерен по ГОСТ [26—28].

Анализ кристаллографической текстуры
осуществлялся по характерным для ОЦК
металлов сечениям ФРО при постоянных уг-
лах Эйлера 2  0 и 45 в интерпретации Бун-
ге [22], которые содержат все возможные ком-
поненты текстуры прокатки кубических ме-
таллов. Из количественных параметров тек-
стуры, рассчитываемых из ФРО, использовал-
ся текстурный индекс (Tf), характеризующий
степень выраженности (остроту) текстуры,
который пропорционален квадрату значений
ФРО и рассчитывается интегрированием по
всему ориентационному пространству g:

Tf f(g)2dg. (1)

Текстурный индекс Tf представляет собой
степень преобладания зерен определенных
ориентировок по сравнению с бестекстурным
материалом, для которого вероятность обна-

Таблица 1

Перечень исследованных состояний ЭТС

№
.п.п

акворикраМ
анищлоТ

(атсил h мм,)
еиняотсоС ОТмижеР туршраМ

0
0ПХ

5,0
%57~актакорП — яантатШ

яиголонхет0ОР H-rAедерсвОР 2 —

1 НА 0,2 гижтойынноицазиламроН 0501  ч2,С еиняотсосеондохсИ

2 57ПХ

5,0

%57актакорП —
2и1ытуршраМ

3 ОВ+57ПХ ОВ 004  ним03,С

4 ДВ-ОР+57ПХ
ехудзованОР 0501  ним03,С

1туршраМ

5 ДВ-ОР+ОВ+57ПХ 2туршраМ

6 05ПХ
0,1

%05актакорП —

4и3ытуршраМ7 ОВ+05ПХ ОВ 004  ним03,С

8 57ПХ+ОВ+05ПХ

5,0

%57одактакорП —

9 ДВ-ОР+57ПХ+ОВ+05ПХ ехудзованОР
0501  ним03,С

3туршраМ

01 МВ-ОР+57ПХ+ОВ+05ПХ емуукаввОР 4туршраМ
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ружения зерен любой ориентации одинако-
ва и по условиям нормировки равна едини-
це, в то время как для идеального монокри-
сталла Tf  . При этом промежуточные
значения параметра Tf отвечают постепен-
ному усилению остроты текстуры. Количе-
ственно оценить текстуру позволяют объем-
ные доли (VF) отдельных компонент тексту-
ры и их соотношения. В качестве основных
компонент текстуры прокатки ЭТС принято
рассматривать четыре аксиальные компонен-
ты (также «волокна» от англ. fiber), т.е. сум-
мы нескольких компонент, характеризую-
щихся одинаковым кристаллографическим
направлением:

 -волокно, или {001—111}<110> — сум-
ма компонент, для которых кристаллографи-
ческое направление <110> || НП; основны-
ми его составляющими являются {001}<110>,
{113}<110>, {112}<110> и {111}<110>;

 -волокно, или {001—111}<210> — сум-
ма компонент, для которых кристаллографи-
ческое направление <210> || НП;

 -волокно, или {111}<110—112> — сум-
ма компонент, для которых кристаллографи-
ческое направление <111> || НН, т.е. крис-
таллографические плоскости {111} || ПП;

 -волокно, или {001}<110—100> — сум-
ма компонент, для которых кристаллографи-
ческое направление <001> || НН ({100} || ПП);

 -волокно, или {100—110}<001> — сум-
ма компонент, для которых кристаллографи-
ческое направление <100> || НП; одна из его
составляющих — так называемая компонен-
та Госса {110}<001>.

Определение VF проводилось интегриро-
ванием значений ФРО в пределах угла 15-
разориентации вокруг заданной компоненты.

В качестве интегрального количественно-
го параметра текстуры, оказывающего влия-
ние на магнитные свойства поликристалли-
ческого материала, оценивалась энергия маг-
нитной анизотропии (E–а), линейная связь ко-
торой с намагниченностью показана в раз-
ных исследованиях, например в работе [4]
установлена следующая зависимость между
E–а и намагниченностью насыщения Iнас:

I50  Iнас(1 –0,19E–а), (2)

где I50 — намагниченность, измеренная при
напряженности магнитного поля 5000 А/м.
Таким образом, чем ниже значение E–а, тем
выше будет намагниченность при одинако-
вом поле и, соответственно, меньше величи-

на работы на намагничивание. Непосред-
ственно значение E–а рассчитывается усред-
нением по всему ориентационному простран-
ству g энергии магнитной анизотропии Eа
определенной ориентировки с ФРО в каче-
стве веса [1, 9]:

E–а Ea(g)f(g)dg. (3)

Здесь Eа для определенной ориентации
зависит от химического состава стали и рас-
считывается в соответствии с формулой:

Eа  (4,77 – 0,21256%Si – 0,03816%Al) 
 (2

12
2 + 2

22
3 + 2

32
1), (4)

где 1, 2, 3 — направляющие косинусы уг-
лов между направлением намагничивания
и базисными осями кристалла. Таким обра-
зом, при постоянном содержании легирую-
щих элементов энергия магнитной анизот-
ропии зависит только от кристаллографичес-
кой ориентации зерен [1].

Поскольку E–а зависит от направления
приложения магнитного поля в плоскости
листа, определяемого углом  относительно
НП, оценивалась средняя арифметическая
величина E–а для диапазона  от 0 (НП) до
90 (поперечное направление  в листе — ПН)
с шагом 5, а также коэффициент изотроп-
ности KE, %, по значениям, соответствующим
приложению поля в НП и ПН:

a a

a a

(ПН) (НП)
100

(ПН) (НП)E
E E

K
E E

−
=

+
. (5)

Для анализа субструктурной неоднород-
ности на дифрактометре D8 Discover (Bruker
AXS) с системой поликапиллярной оптики
(Polycap) и позиционно-чувствительным де-
тектором (LynxEye) на CuK-излучении за-
писывались ОППФ на отражениях (110) и
(200). Корректировка профиля рентгено-
вских отражений осуществлялась по порош-
ковому эталону LaB6 (NIST SRM 660b). В ка-
честве количественной характеристики оце-
нивалась средневзвешенная по всей ОППФ
полуширина 200, которая пропорциональ-
на средней величине искаженности кристал-
лической структуры.

Анализ микроструктуры в образцах про-
водился согласно ГОСТ 5639—82 и ГОСТ
8233—56. Для получения изображений ис-
пользовался оптический микроскоп ЕС МЕ-
ТАМ РВ22 с характеристиками объектива:
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F  25 мм, числовая апертура A  0,17. Изоб-
ражение микроструктуры анализировалось с
использованием ПО «ВидеоТесТ — Струк-
тура 5.2». Среднее значение размера зерна
d определялось методом подсчета пересе-
чений зерен (метод секущих) в соответствии
с ГОСТ 21073.3—75. Для каждого образца
использовалось 10 линий, погрешность рас-
считывалась как среднеквадратичное откло-
нение по формуле:

2
1
( )

( 1)

N
ii

x

x x
S

N N
= −

=
−

∑ , (6)

где N — число измерений; xi — полученное
в каждом измерении значение размера зер-
на; x– — среднее значение размера зерна для
каждого образца.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Микроструктура. На фиг. 2 приве-
дена микроструктура сталей на разных эта-
пах лабораторной прокатки. В рекристалли-
зованном состоянии анализ проводился как
в ПП листа, т.е. по поверхности НН (dНН),
так и на торцевых сечениях НП (dНП);
изображения для последних получены с по-
мощью растрового электронного микроскопа.

На стадии нормализации исходные мел-
кие раздробленные после горячей прокатки
зерна вырастают до размеров d  686
мкм (фиг. 2, а). После ХП наблюдается ха-
рактерная вытянутость вдоль НП, или так
называемая металлографическая текстура
(фиг. 2, б), а на конечной стадии после РО
происходит рост равноосных зерен. Размер
зерна в образцах, изготовленных в лабора-

Фиг. 2. Микроструктура ЭТС на разных стадиях исследования: а — исходный лист в нормализован-
ном состоянии; б — ХП до 75% деформации; в — штатный образец в РО состоянии; г, е — образец, изго-
товленный по маршруту 1, в РО состоянии; д, ж — образец, изготовленный по маршруту 4, в РО состоянии

Маршрут 1
 НП

Маршрут 4
 НП

Маршрут 1
 НН

Маршрут 4
 НН

АН
 НН

ХП75
 НН

РО0
 НН

а) б)

в)

г) д)

е) ж)

100
мкм

100
мкм

200 мкм 200 мкм

200 мкм

100 мкм100 мкм
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торных условиях, в среднем существенно
ниже, чем в штатной ЭТС (фиг. 2, в), для ко-
торой dНН  27313 мкм. Наибольший раз-
мер зерна после РО (dНН>  21618 мкм)
среди лабораторных образцов выявлен для
маршрута 1 без промежуточного ВО (табл. 2),
и для него же наблюдается наибольшая
анизотропия размеров (dНП  1497 мкм)
(фиг. 2, г, е). Наименьший размер зерна име-
ет образец, отожженный в вакууме, dНН 
 14010 мкм (фиг. 2, д, ж). При этом на-
блюдаются отдельные зерна существенно
бльших размеров, что может свидетельство-
вать о начале вторичной рекристаллизации
и негативно сказывается на свойствах изот-
ропной ЭТС.

Субструктурная неоднородность. Ком-
поненты - и -волокон являются неотъемле-
мой частью прокатки ОЦК материалов, пол-
ностью нивелировать их не представляется
возможным, однако изменить соотношение и

повысить долю компоненты {001}<110> —
вполне реальная задача. На фиг. 3, а приве-
дены ОППФ деформированных ХП образцов,
представляющие собой экспериментальные
ППФ и соответствующие им распределения
физического уширения (200) на стереогра-
фической проекции. Разноцветными точка-
ми отмечены ориентировки, относящиеся к
разным компонентам текстуры прокатки.
Видно, что зерна - и -волокон, формирую-
щиеся при ХП за счет действия разных сис-
тем скольжения, в результате имеют разную
запасенную энергию деформации (наклеп).
Например, в образце, изготовленном по
штатной технологии, зерна, относящиеся к
-волокну, обладают большей величиной на-
клепа и повышенной мелкодисперсностью.
Это наблюдается по различию величин  в
точках, относящихся к разным компонен-
там текстуры: более темные области на
ОППФ 200, т.е. с высокими значениями 200,

Таблица 2

Параметры текстуры и структуры ЭТС на разных этапах обработки

№
.п.п

иолС d НН  /d ПН ,
мкм

 002 
Тf,

.де.нто

ялодяанмеъбО FV
%,ырутскетытненопмок KE %, Ea,

 01 4 м/жД 3

- - - -

0

»0« — 75,0 5,2 5,34 4,91 1,52 8,6 — —

»0«
—/372 —

0,3 0,12 3,62 4,91 7,21
3,6 18,0

«1/2» 7,4 2,02 8,62 2,11 1,7

1
»0« —/86

—
6,1 8,21 6,8 2,9 0,91

— —
«1/2» — 5,4 0,55 8,32 6,52 9,2

2 »0« — 04,0 7,4 8,75 0,53 5,71 3,2 — —

3 »0« — 73,0 1,4 7,35 8,04 2,31 1,2 — —

4
»0«

941/612 —
6,4 7,71 7,44 5,41 3,5

0,3 68,0
«1/2» 4,4 4,81 5,14 8,31 2,6

5
»0«

251/951 —
0,5 4,61 4,14 3,21 8,5

7,5 58,0
«1/2» 9,3 0,12 9,53 4,51 5,6

6 »0« – 73,0 7,3 8,94 6,32 2,32 8,4 — —

7 »0« – — 3,2 0,33 5,92 6,41 9,6 — —

8 »0« – 14,0 9,3 7,44 5,43 1,91 7,3 — —

9
»0«

541/351 —
1,5 7,61 3,93 0,12 0,01

5,6 38,0
«1/2» 8,3 4,02 7,13 4,91 8,9

01
»0«

231/041 —
3,4 5,91 7,33 2,51 3,5

4,7 28,0
«1/2» 1,4 3,22 9,92 7,22 1,7

–
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соответствуют компонентам {111}<110—112>
(-волокно). Эти данные удобно анализиро-
вать по распределениям VF зерен по вели-
чинам 200. Соответствующие гистограммы
приведены на фиг. 3, б и в. При этом пост-
роены распределения как для всех ориенти-
ровок, так и отдельно для -волокна (см. на
ОППФ 200 желтый пунктир) и -волокна (си-
ний пунктир). Суммирование проводилось в
пределах 5-разориентации. Видно, что зна-
чение средневзвешенной 200 для зерен -
волокна выше в штатном образце.

В случае лабораторной прокатки ВО на
промежуточных стадиях приводит к разно-
му характеру разупрочнения - и -волокон,
что подтверждается снижением величины
200 для зерен -волокна, т.е. снижением
наклепа (запасенной энергии). Поскольку дви-
жущей силой рекристаллизации является на-
копленная деформация, в процессе последую-
щего РО можно ожидать снижение количества
зародышей -волокна. В общем случае фор-
мирование текстуры рекристаллизации проис-
ходит путем зарождения и роста центров рек-

Образец ХП0 ХП75 ХП50+ВО+ХП75

5

4

3

2

1

0,5

3

0,65

0,57

0,05

0

{001}110
{112}110
{111}110
{111}112

-волокно

ППФ
{100}

ОППФ
200

-волокно

ПН

ПН

НП

Фиг. 3. Экспериментальные ППФ {100} и соответствующие им распределения физического уширения
200 на стереографической проекции образцов, прокатанных по разным маршрутам (а), распределение объем-
ных долей (VF) зерен по величинам 200 для всех ориентаций (б), а также разделенные по компонентам
- и -волокон (в)

а)

б)

в)
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ристаллизации определенной ориентировки
или ориентировок, поэтому в отличие от тек-
стуры деформации на текстуру рекристалли-
зации влияет большее число факторов.

Известны три варианта эволюции тексту-
ры в процессе РО. Один из них — это пере-
ход текстуры деформации в тождественную
ей текстуру рекристаллизации, т.е. зерна пос-
ле рекристаллизации приобретают ориенти-
ровку, которую имели исходные деформиро-
ванные зерна. Во втором варианте текстура

исходных деформированных зерен будет от-
личаться от нее текстурой рекристаллиза-
ции. В третьем варианте зерна после РО
могут иметь хаотичную ориентацию кристал-
лов, несмотря на то, что после деформации
металл был текстурирован.

Текстура. Сечения ФРО образцов на раз-
ных этапах лабораторной прокатки для всех
маршрутов показаны на фиг. 4, а в табл. 2
собраны характеристики текстуры и струк-
туры ЭТС.

Фиг. 4. Сечения ФРО при 2  45 для образцов ЭТС с разных этапов лабораторной прокатки

Характерное сечение 2  45 с
отмеченными компонентами

——1



{001}110
{001}<210> {001}100
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{110}<110>
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(111||НН)

{111}112

{110}<001>
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Анализ полученных данных свидетель-
ствует о следующем:

 исходная текстура после нормализации
неоднородна по толщине листа: во внешних
слоях она характеризуется компонентой
{110}<001>, а во внутренних — типичной
текстурой прокатки из суммы - и -воло-
кон;

 уже после 50% деформации прокаткой
вне зависимости от исходной текстуры ма-
териал характеризуется суммой текстур-
ных компонент - и -волокон, при этом
наиболее выраженными максимумами яв-
ляются {001}<110> и {111}<112>, а также
{554}<225>;

 возврат не приводит к существенному из-
менению текстуры, основные ее компоненты
сохраняются, но происходит небольшое рассе-
яние, выражающееся в некотором снижении
Tf, что типично для возврата; также по зна-
чениям параметров из табл. 2 можно заме-
тить небольшое перераспределение объемных
долей - и -волокон в пользу последнего, при
этом величина 200 после ВО снижается,
что подтверждает снятие наклепа;

 рекристаллизационный отжиг приводит
к формированию довольно однородной по
сравнению с исходным состоянием тексту-
ры по толщине листа, с преобладанием
типичной для рекристаллизации ОЦК метал-
лов компоненты -волокна (<210> || НП), а
также компоненты {111}<112>.

По данным табл. 2 построены гистограм-
мы параметров текстуры для разных марш-
рутов (фиг. 5). На графиках проведено ус-
реднение значений для поверхностных и цен-
тральных слоев, учитывая их небольшое раз-
личие. Анализируя совокупность получен-
ных данных, можно отметить:

 обнаруженную и подтвержденную с по-
мощью ОППФ неоднородность процессов за-
рождения и роста зерен разных компонент
текстуры в процессе РО, обусловленную нео-
днородным распределением накопленной
энергии искаженности решетки (наклепа) в
процессе деформации;

 снижение в модельных образцах доли
отрицательно влияющего на магнитные по-
тери -волокна после ВО и сопутствующий
рост -волокна, являющегося предпочтитель-
ным для динамных ЭТС;

 проведение ВО на промежуточной ста-
дии прокатки (~50% деформации) оказыва-
ет более благоприятное влияние на конеч-

ную текстуру, чем разупрочнение непосред-
ственно перед РО;

 наиболее изотропные магнитные свой-
ства наблюдаются для маршрута 1, однако
повышенное значение E–а в рассматривае-
мых условиях не позволяет его считать оп-
тимальным; наименьшее значение E–а сре-
ди лабораторных образцов наблюдается для
маршрута 4, однако при этом выше коэффи-
циент анизотропии, поэтому в качестве оп-
тимального можно выбрать маршрут 3;

 отжиг в вакууме приводит к формиро-
ванию более мелкодисперсной структуры с
оптимальным для динамных ЭТС размером
зерен ~140 мкм, но разброс размеров при этом
выше, что неблагоприятно для магнитных
свойств. Кроме того, в этом случае выше по-
слойная неоднородность текстуры (по объем-
ной доле -волокна).

Несмотря на то, что параметры анизотро-
пии маршрутов 3 и 4 сопоставимы со штат-
ной технологией, для которой деформации за
проход должны быть больше, чем при лабо-
раторном маршруте без ВО, они более опти-
мальны. Объемная доля -волокна в образце,
изготовленном по маршруту 4, немного ниже,
что делает его предпочтительным, однако

Фиг. 5. Распределение параметров тексту-
ры образцов в рекристаллизованном состоянии
для разных маршрутов
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рост больших зерен неблагоприятно скажет-
ся на магнитных потерях, к тому же РО в
вакууме сопряжен с существенными техно-
логическими трудностями. Таким образом,
можно рекомендовать проведение ВО на про-
межуточных стадиях прокатки в районе 50%
деформации, а также проведение дополни-
тельных исследований о совместном влия-
нии ВО и среды РО на процессы формирова-
ния текстуры ЭТС.

Выводы. 1. Исследована послойная нео-
днородность текстуры исходного листа элек-
тротехнической стали (ЭТС) марки 2414
(ГОСТ 21427.2—83) толщиной 2 мм. Пока-
зано, что, несмотря на исходную послойную
неоднородность по толщине листа, характе-
ризующуюся текстурной компонентой
{110}<001> во внешних слоях и типичной
для ОЦК металлов комбинацией текстурных
компонент - и -волокон в центральных, в
процессе холодной прокатки (ХП) происхо-
дит формирование более однородной тексту-
ры ( + )-волокон.

2. Выявлена неоднородность распределе-
ния накопленной энергии искаженности ре-
шетки (наклепа) в разных компонентах тек-
стуры прокатки, которая в процессе после-
дующего рекристаллизационного отжига
(РО) обусловливает неоднородность зарожде-
ния и роста зерен с ориентацией <210> || НП
(-волокно) и {111}<112>, различающихся
размерами (НП — направление прокатки).

3.Установлено, что проведение возвратно-
го отжига на этапе 50% холодной деформа-
ции при 400 С в течение 30 мин приводит к
перераспределению степени накопленной
искаженности кристаллической решетки
разных компонент текстуры и при последу-
ющем РО позволяет получить оптимальный
размер зерна 15010 мкм и более однород-
ное распределение компоненты текстуры -
волокна по сечению листа с его повышенной
объемной долей, способствующей снижению
магнитных потерь.
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Диагностика развития поврежденности
конструкционных элементов в процессе их
эксплуатации часто связана с необходимос-
тью разделения стадии постепенного накоп-
ления множественных дефектов и стадии
локализации разрушения, оканчивающейся
зарождением магистральной трещины. Ин-
формативными параметрами, которые могут
характеризовать такое разделение, являют-
ся локальная деформация и размер области
пластической деформации, в которой эта де-
формация реализуется.

В работах [1—3] показано, что формиро-
вание трещины связано с образованием в
процессе разрушения не менее двух пласти-
ческих областей: зоны слабой деформации
вдали от трещины, т.е. в области множествен-
ного разрушения, и зоны сильной деформа-

ции в области вершины трещины. Кинети-
ка в этих зонах определяет закономерности
процесса разрушения при разных условиях
нагружения, однако оценка размера зон и
степени деформации в них обычно связана с
трудоемкими исследованиями методами рент-
геноструктурного анализа [1, 4, 5] или изме-
рениями микротвердости [6, 7].

В исследованиях [8—10] поведение плас-
тической зоны у вершины усталостной тре-
щины изучено с помощью метода корреля-
ции цифровых изображений (КЦИ), и резуль-
таты исследования успешно использованы
для моделирования роста усталостной тре-
щины в металлических материалах.

Метод КЦИ позволяет намного ускорить
эти измерения и, что важно, выполнить их в
процессе испытаний, а сочетание метода КЦИ
с оценкой акустической эмиссии (АЭ) дает
возможность связать кинетику изменения
размера пластических зон и локальной де-
формации в зонах с характеристиками аку-
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Выполнено исследование влияния предварительного циклического нагружения на стадий-
ность разрушения образцов из стали 316L, изготовленных методом селективного лазерного плав-
ления, и образцов из судовой арктической стали F500W. При растяжении образцов после предва-
рительного циклирования оценены параметры акустической эмиссии (АЭ) и деформационные
характеристики (площадь пластических зон и значение главной деформации в пределах зон).
Показано, что совместный анализ картин полей деформаций и параметров АЭ информативен и
важен, поскольку оба метода дополняют один другой и позволяют выявить важные особенности
и стадийность процесса разрушения. Установлены линейные зависимости площади слабодефор-
мированной зоны от суммарного числа событий и экспоненциальные зависимости максимальной
главной деформации от суммарного числа событий АЭ. Оценен параметр циклической деграда-
ции материала, определяемый как относительная разность суммарных чисел акустических сиг-
налов в процессе разрушения исходного и циклически поврежденного образцов. Показано, что
этот параметр для образцов исследуемых сталей после их предварительного циклического нагру-
жения по мере увеличения относительной долговечности возрастает.
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стического отклика материала на их разви-
тие [11—13]. Комбинированную методику,
сочетающую несколько методов анализа про-
цесса разрушения, в том числе КЦИ и АЭ,
развивают и авторы работ [14—17].

Несмотря на очевидную перспективность
такого совместного анализа процесса разру-
шения, взаимосвязь параметров, оцененных
методами КЦИ и АЭ, изучена недостаточно
полно. В нашем исследовании методы КЦИ
и АЭ использованы при изучении влияния
предварительного циклического нагружения
на характеристики множественного и лока-
лизованного разрушения стальных образцов.

Материалы и методы исследования. В
качестве объектов исследования были ис-
пользованы образцы, вырезанные из загото-
вок высотой 100 мм и площадью попереч-
ного сечения 1515 мм, синтезированных
методом аддитивной печати на отечествен-
ной установке селективного лазерного плав-
ления (СЛП) MeltMaster3D-550 (АО НПО
«ЦНИИТМАШ», Россия) из металлопорош-
ковой композиции аустенитной стали 316L
[18], а также образцы судостроительной ста-
ли F500W. Согласно ГОСТ Р 52927—2008
«Прокат для судостроения из стали нормаль-
ной, повышенной и высокой прочности. Тех-
нические условия» сталь высокой прочнос-
ти F500W может использоваться в услови-
ях Арктики при температуре до –60 C (буква
«F») и обладает повышенной свариваемостью
(буква «W») с гарантией сопротивляемости
слоистым разрывам. Структура стали в со-
стоянии поставки после закалки и отпуска
— бейнит. На фиг. 1 приведены эскизы об-
разцов.

Исследование взаимосвязи характеристик
КЦИ и АЭ проведено на образцах из ука-
занных материалов после их предваритель-
ного циклического нагружения до относи-
тельной долговечности N/Nf  0,3; 0,7 (сталь
316L) и 0,4; 0,6; 0,8 (сталь F500W), где N

— число циклов усталостного нагружения;
Nf — число циклов до разрушения. Предва-
рительные усталостные испытания проводи-
ли при напряжении max  210 МПа (равно
1,3 0,2) для образцов из стали 316L и при
max  630 МПа (равно 1,03 0,2) для образ-
цов из стали F500W. Циклические испыта-
ния проведены на сервогидравлических ус-
тановках BISS Nano (максимальная нагруз-
ка 25 кН) и Instron 8801 (максимальная на-
грузка 100 кН) при коэффициенте асиммет-
рии R  0,1. Последующие испытания на рас-
тяжение до разрушения выполнены на уста-
новке Instron 3382 (максимальная нагрузка
100 кН) при скорости нагружения 1 мм/мин.
Были определены условный предел текуче-
сти 0,2, предел прочности в и работа разру-
шения А образцов по площади под диаграм-
мой деформирования в координатах нагруз-
ка—удлинение.

В процессе испытаний на растяжение в
режиме реального времени регистрировали
сигналы АЭ и фиксировали поля деформа-
ции методом КЦИ.

Оценка параметров АЭ выполнена с ис-
пользованием системы Express-8 (Mistras,
США) и пьезоэлектрических широкополос-
ных датчиков Mini30S (Mistras, США) в ди-
апазоне частот 270—970 кГц. Регистрирова-
ли следующие характеристики АЭ: актив-
ность (N ), накопленное число сигналов АЭ
(NАЭ), RA-параметр, равный отношению вре-
мени нарастания сигнала к его амплитуде, а
также параметр bАЭ, отражающий долю вы-
сокоамплитудных сигналов [19] и оценивае-
мый по соотношению:

20lgNАЭ  Const – bАЭ AАЭ,

где ААЭ — амплитуда сигнала АЭ, дБ.
Регистрацию полей деформации выпол-

няли методом КЦИ с помощью цифровой ви-
деокамеры DMK 33UX250 (разрешение

Фиг. 1. Геометрия образцов сталей 316L (а) и F500W (б)
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5Мпкс), снабженной объективом TCL 3520,
с частотой 2 кадр/с. Для обработки резуль-
татов использован некоммерческий програм-
мный продукт с открытым исходным кодом
«Ncorr» [20]. В результате анализа в процес-
се нагружения оценены изменения главных
деформаций 1, рассчитанных по формуле:

2 2
1

1
( ) 4

2 2
x y

x y xy

ε + ε
ε = + ε + ε + ε ,

где x, y, xy — компоненты деформаций.
По полученным полям деформаций оп-

ределены площади слабо- (SL) и сильноде-
формированной (SH) пластических зон, фор-
мирующихся соответственно на ранней и
более поздней стадии разрушения [1, 21]. При
этом для стали 316L за слабодеформирован-
ную принята пластическая зона, в пределах
которой значения главных деформаций со-
ставляли 1>0,045, а за сильнодеформирован-
ную принята зона с 1>0,25. Для стали F500W
значения главных деформаций в этих зонах
составили соответственно 1>0,01 и 1 >0,35.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Оценка механических свойств при
растяжении после предварительного цик-
лирования. Как видно из графиков, представ-
ленных на фиг. 2, диаграммы растяжения
исследуемых материалов после их предвари-
тельного циклирования различаются, демон-
стрируя слабую чувствительность к цикли-
ческой нагрузке стали F500W и сильную
чувствительность стали 316L, прочность, пла-
стичность и работа разрушения которой за-
метно снижаются после относительного чис-
ла циклов N/Nf0,7.

Из табл. 1 следует, что циклирование об-
разцов из стали 316L до N/Nf  0,3 приве-
ло к увеличению прочностных и пластичес-
ких свойств, что, вероятно связано с упроч-
нением материала при циклическом нагру-
жении и раскрытием несплошностей, наблю-
даемых в исходной структуре материала, и
малых усталостных трещин, сформировав-
шихся при циклировании. Предварительное
циклирование до относительной долговеч-
ности N/Nf  0,7 привело к значительному
снижению механических свойств при растя-
жении, вызванному развитием в процессе
испытания малых усталостных трещин и об-
разованием макротрещины [18].

Как показали результаты испытаний об-
разцов из стали F500W, предварительное
циклирование до относительной долговечно-

Фиг. 2. Диаграммы растяжения образцов
сталей 316L (а) и F500W (б) в исходном состо-
янии (N/Nf0) и после предварительного цик-
лирования (N/Nf0,3; 0,7 сталь 316L и 0,4; 0,6;
0,8 сталь F500W)

Таблица 1

Механические свойства испытанных образцов
сталей 316L и F500W

N/Nf  2,0 аПМ, в аПМ, А жД,

L613илатсыцзарбО

0 104 955 8,43

3,0 744 595 1,45

7,0 763 724 9,01

W005FилатсыцзарбО

0 095 186 9,381

4,0 006 286 5,081

6,0 906 486 9,481

8,0 326 976 7,471
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сти N/Nf 0,4 и 0,6 не приводит к существен-
ному изменению прочности и работы разру-
шения, определенной по площади под кри-
вой разрушения (см. фиг. 2, б, табл. 1). У об-
разца, испытанного до значения N/Nf  0,8,
отмечено небольшое снижение прочности и
работы разрушения (на ~5%).

Исследование полей деформации мето-
дом корреляции цифровых изображений c
оценкой размера пластических зон и ло-
кальной деформации в зонах. Картины глав-
ных деформаций и временные зависимости
оцененных характеристик пластических зон
приведены на фиг. 3. Из них следует, что

Фиг. 3. Временны е зависимости максимальной главной деформации 1max, площади слабо- (SL) и силь-
нодеформированных (SH) пластических зон для стали 316L в исходном состоянии (а) и после предвари-
тельного циклирования до относительной долговечности N/Nf  0,3 (в) и 0,7 (д), а также картины локали-
зации деформаций на разных стадиях нагружения образцов a—d стали 316L в исходном состоянии (б) и
после предварительного циклирования до относительной долговечности N/Nf  0,3 (г) и 0,7 (е): I—IV —
стадии деформации

а)

в)

д)

б)

г)

е)
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изменения максимальной главной деформа-
ции и размеров слабо- и сильнодеформиро-
ванной зон отвечают стадийности изменения
параметров АЭ, отмеченной ранее при иссле-
довании механического поведения образцов
из алюминиевого сплава Д16Ч [13]. На I ста-
дии главная деформация мала, а пластичес-
кие зоны отсутствуют. На II стадии значе-
ние главной деформации начинает расти и
появляется слабодеформированная зона SL.
На III стадии, оканчивающейся пределом
прочности, наблюдаются линейный рост глав-
ной деформации 1max и замедление скорос-
ти роста зоны SL. На IV стадии происходят
процессы формирования магистральной тре-
щины и разрушения образца, что сопровож-
дается появлением и ростом сильнодефор-
мированной зоны SH.

Влияние предварительного циклическо-
го нагружения стали 316L до N/Nf  0,3 от-
разилось на увеличении скорости роста ло-
кальной деформации 1max и площади зоны
SH (фиг. 3, в). Повышение относительного
числа циклов предварительного нагружения
до N/Nf  0,7 (фиг. 3, д) привело к измене-
нию вида временных зависимостей 1max и
SL (появлению на них плато) и сопровожда-
лось более ранним формированием сильно-
деформированной зоны SH в результате ло-
кализации разрушения в вершине образовав-
шейся усталостной трещины (фиг. 3, е). При
этом площади зон слабой и сильной дефор-
мации стали меньше, чем при N/Nf  0,3 (см.
фиг. 3, в, д). Значения измеренных характе-
ристик приведены в табл. 2. Из представлен-
ных в этой таблице данных отмечаются бо-
лее высокие значения 1max и SH для образца
стали 316L, подвергшегося предварительному
циклическому нагружению до N/Nf  0,3.
Этот эффект можно объяснить циклическим
упрочнением материала и раскрытием ма-
лых усталостных трещин [18] в процессе
предварительного циклического нагружения.
При испытании образцов стали F500W с бей-
нитной структурой, полученных по класси-
ческой технологии, подобного деформацион-
ного поведения не наблюдается.

Зависимости максимальной главной де-
формации 1max от относительной деформа-
ции * (отношении текущей деформации об-
разца к деформации при разрушении) иссле-
дуемых материалов после предварительного
циклирования, как и диаграммы растяжения,
оказались совершенно различными (фиг. 4).

Таблица 2

Параметры деформированного состояния,
оцененные методом КЦИ, и показатели

экспоненциальной зависимости (1)* при испытании
образцов сталей 316L и F500W

N/Nf  xam1 SL мм, 2 SH мм, 2  01 4– k (R2)

L613илатсыцзарбО

0 53,0 2,19 9,7 )89,0(21

3,0 64,0 7,59 2,03 )89,0(61

7,0 94,0 7,03 6,6 )99,0(8

W005FилатсыцзарбО

0 14,0 762 82 )98,0(152

4,0 34,0 372 82 )98,0(816

6,0 44,0 182 92 )49,0(567

8,0 24,0 872 32 )09,0(358

*См. далее при рассмотрении оценок метода КЦИ.

Фиг. 4. Зависимость максимального значе-
ния главной деформации 1max от относитель-
ной деформации * образцов сталей 316L (а) и
F500W (б) в исходном состоянии и после пред-
варительного циклирования до разных значе-
ний относительной долговечности. Точки  на
а соответствуют пределу текучести; точки  —
пределу прочности
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Циклическая деградация стали 316L после
N/Nf  0,7 вызвала значительное увеличе-
ние скорости роста 1max вследствие локали-
зации разрушения в вершине усталостной
трещины (см. фиг. 3, е; фиг. 4, а). При мно-
жественном разрушении (N/Nf  0 и 0,3), т.е.
до его локализации, кривые 1max—* были
подобны кривым, полученным при испыта-
нии стали F500W (фиг. 4, б), и соответство-
вали почти линейной зависимости, хотя при
N/Nf  0,3 локальная деформация превыша-
ла ее значение, оцененное для стали 316L в
исходном состоянии.

Взаимосвязь параметров акустической
эмиссии, локальной деформации и площа-
дей пластических зон, оцененных методом
корреляции цифровых изображений. Сопо-
ставление оцененных методом КЦИ харак-
теристик пластических зон и максимальной
главной деформации с параметрами АЭ по-

зволило установить их взаимосвязь, более
полно характеризующую картину развития
процесса разрушения. Так, на фиг. 5, а, б
представлены зависимости площади зоны SL
и максимального значения главной дефор-
мации 1max от суммарного числа сигналов
акустической эмиссии NАЭ для стали 316L
в исходном состоянии и после ее предвари-
тельного циклирования.

Из графиков видно, что формирование
обеих пластических зон характеризуется
определенным числом сигналов АЭ, которое
уменьшается с увеличением числа циклов
предварительного нагружения. Причем при
появлении слабодеформированной зоны (фиг.
5, а) суммарное число сигналов отвечает пе-
релому на зависимости 1max – NАЭ (фиг. 5,
б). Следует отметить, что при испытании об-
разца стали 316L после предварительного
циклирования до N/Nf  0,7 формирование

Фиг. 5. Зависимости площадей слабодеформированной пластической зоны SL (а, в) и максимального
значения главной деформации 1max (б, г) от суммарного числа сигналов акустической эмиссии NАЭ для
сталей 316L (а, б) и F500W (в, г) в исходном состоянии и после предварительного циклирования
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слабодеформированной пластической зоны
происходит при значениях NАЭ, близких к
значениям этого параметра для образца, ис-
пытанного до N/Nf  0,3 (фиг. 5, а). Это мож-
но объяснить увеличением числа сигналов
АЭ за счет источников АЭ в виде развиваю-
щихся малых усталостных трещин.

Аппроксимация зависимостей на фиг. 5, а
показала, что они близки к линейным с
R2  0,95—0,99, а кривые 1max—NАЭ (фиг. 5, б)
удовлетворяют экспоненциальным соотно-
шениям с R2  0,98 и показателями функ-
ции, приведенными в табл. 2:

1max ~ b exp(kNАЭ + t). (1)

Из табл. 2 следует, что показатель k, ха-
рактеризующий скорость роста максимально-
го значения главной деформации, является
наибольшим при значении N/Nf  0,3, при
котором также наблюдаются максимальные
размеры зон пластической деформации. Ло-
кализация деформации при испытании образ-
ца после циклирования до N/Nf  0,7 приво-
дит к резкому снижению показателя k.

На фиг. 5, в, г представлены зависимости
SL и 1max от NАЭ, полученные для стали
F500W и в значительной степени отличаю-
щиеся от таких же зависимостей для стали
316L на фиг. 5, а, б. В этом случае скорость
увеличения всех измеренных параметров
намного большая, чем при разрушении ста-
ли 316L, и влияние предварительного цик-
лирования выражено сильнее, поскольку сме-
щение кривых влево по оси NАЭ больше.

Аппроксимация кривых на фиг. 5, в по-
казала, что они удовлетворяют экспоненци-
альному соотношению (1) с R2  0,9 и с по-
казателем функции, приведенным в табл. 2,
который возрастает с увеличением N/Nf, что
согласуется с результатами для стали 316L,
полученной по аддитивной технологии.

В учетом вышеприведенного цикличес-
кую деградацию стали можно характеризо-
вать относительной разностью суммарного
числа акустических событий:

D  (NАЭ0 –NАЭi)/ NАЭ0,

где NАЭ0 и NАЭi — кумулятивное число
акустических событий соответственно для
исходного материала и для материала после
предварительного циклирования. Результа-
ты оценки D-параметра деградации для ис-

следуемых сталей 316L и F500W представ-
лены на фиг. 6, а. Видно, что значение D ис-
следуемых сталей возрастает по мере увели-
чения относительной долговечности предва-
рительного циклического нагружения. По-
добные результаты получены и при анализе
результатов исследования циклической дег-
радации сталей 20 [22], 12Х18Н9Т [23],
15Х2ГМФ [24]. Наблюдаемое уменьшение
суммарного числа сигналов АЭ после пред-
варительного циклирования может быть свя-
зано с известным эффектом Кайзера. Сле-
дует отметить, что для стали 316L, получен-
ной аддитивным способом, характерно наи-
менее интенсивное увеличение D, хотя в аб-
солютных значениях разность NАЭ0 –NАЭi
больше, чем для стали F500W. Это связано,

Фиг. 6. Зависимости D-параметра повреж-
денности по данным АЭ (а), средних значений
параметра bАЭ и его значений перед разруше-
нием образцов сталей 316L (б) и F500W (в) от
относительного числа циклов предварительно-
го нагружения N/Nf
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вероятно, с наличием в структуре стали 316L
технологических дефектов в виде пор и не-
сплавлений [25], которые при предваритель-
ном циклировании являются очагами зарож-
дения малых усталостных трещин и источ-
никами дополнительных событий АЭ.

При анализе влияния числа циклов пред-
варительного нагружения на акустические
характеристики также выявлено различие в
поведении при нагружении исследуемых ста-
лей. Как следует из данных табл. 2, макси-
мальная главная деформация при разруше-
нии стали 316L растет с увеличением N/Nf,
но остается почти постоянной при испыта-
нии стали F500W, ненамного снижаясь при
N/Nf 0,8.

При оценке средних значений параметра
bАЭ, характеризующего долю высокоампли-
тудных акустических сигналов, выявлено
небольшое их снижение с увеличением от-
носительной долговечности предварительного
нагружения (фиг. 6, б, в). При этом более
резкое снижение отмечено перед разрушени-
ем образцов из стали 316L, что вызвано по-
явлением большего числа источников сиг-
налов АЭ вследствие образования малых ус-
талостных трещин, а также локализации де-
формации при формировании макротрещи-
ны [18]. На стадии накопления множествен-
ных микротрещин параметр bАЭ оставался
практически постоянным при увеличении
N/Nf (см. фиг. 6, б). При испытании стали
F500W параметр bАЭ перед разрушением
образца также снижается, но с намного мень-
шей скоростью (см. фиг. 6, в).

Выводы. 1. Совместный анализ картин
полей деформации методом корреляции
цифровых изображений (КЦИ), деформаци-
онных характеристик и параметров акусти-
ческой эмиссии (АЭ) информативен и важен,
поскольку эти методы дополняют один дру-
гой и позволяют выявить важные особенно-
сти и стадийность процесса разрушения.

1. Установлена взаимосвязь параметров
КЦИ и АЭ: показано, что зависимость пло-
щади слабодеформированной зоны от сум-
марного числа событий отвечает линейной
зависимости, а зависимость главной дефор-
мации от суммарного числа акустических
событий описывается экспоненциальной за-
висимостью, показатель которой увеличива-
ется с ростом относительной долговечности
N/Nf для случая предварительного цикли-
ческого нагружения образцов стали 316L,

полученных по аддитивной технологии, и
резко снижается для образца после цикли-
рования до N/Nf0,7, в котором разрушение
происходит в более локализованной зоне.
Для стали F500W наблюдается аналогичная
картина – экспоненциальный показатель k
растет с увеличением N/Nf.

2. Оценен параметр циклической дегра-
дации материала, определяемый как относи-
тельная разность суммарных чисел акусти-
ческих сигналов в процессе разрушения ис-
ходного и циклически поврежденного мате-
риала. Показано, что для стали 316L, полу-
ченной аддитивным способом, характерен
наименее интенсивный рост параметра D, что,
вероятно, связано с наличием в структуре
этой стали технологических дефектов в виде
пор и несплавлений, которые при предвари-
тельном циклировании являются очагами
зарождения малых усталостных трещин и
источниками дополнительных событий АЭ.

3. Отмечены особенности локализации
деформации в образцах стали 316L, вызван-
ные формированием макротрещины при
предварительном циклическом нагружении
и связанные с резким уменьшением пара-
метра bАЭ перед разрушением образца, сокра-
щением размера пластических зон, повыше-
нием максимальной локальной деформации
в зонах и уменьшением показателя k в экс-
поненциальном соотношении, связывающем
максимальную главную деформацию и на-
копленное число сигналов АЭ.
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Диаграмма состояния (ДС) Fe-Fe3C не-
мецкого материаловеда Ф. Кёрбера (см. [1])
опубликована в 1949 г. и принята Союзом
немецких металлургов в качестве официаль-
ной диаграммы. До настоящего времени она,
как и трактовка процессов, происходящих
между критическими точками при нагреве
и охлаждении сталей, не претерпела значи-
мых изменений. На этот факт, несмотря на
качественные изменения за минувший пе-
риод в аппаратурном исследовании струк-
турно-фазовых превращений и в соответ-
ствующих теоретических представлениях о
происходящих при термоциклировании та-
ких сплавов превращениях, обращено вни-
мание в ряде последних публикаций (см.
например [2]).

Обзором относительно недавних достиже-
ний в экспериментальных и теоретических
исследованиях структурно-фазовых превра-
щений в сплавах системы Fe-C может слу-
жить работа [3]. При этом следует учиты-
вать следующие два обстоятельства. Во-пер-
вых, большинство исследований структурно-
фазовых превращений в сплавах на ДС Fe-C

связано с рассмотрением превращений аус-
тенита при его охлаждении после нагрева
выше точек Аc3 (или Аcm). Во-вторых, весьма
мало данных по инструментальным методам
непосредственного исследования структурно-
фазовых превращений в межкритическом
температурном интервале (МКТИ) между
точками А1 и А3, полученных на современ-
ном аппаратурном уровне.

Образование аустенита — необходимый
результат термической обработки сталей.
Достигнутый в свое время в этом направ-
лении некоторый итог подведен в хорошо
известной монографии С.С. Дьяченко [4]. В
ней утверждается, что при умеренных ско-
ростях нагрева аустенит образуется по сдви-
говому механизму на границе раздела це-
ментит/феррит. Возникшие кристаллы аус-
тенита растут в ферритную фазу с диффу-
зионным перераспределением углерода и
легирующих элементов в аустените. Конк-
ретные механизмы такого перехода и их
последовательность зависят от состава и тер-
момеханической предыстории стали перед
ее аустенитизацией.
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Методами дифференциальной сканирующей калориметрии высокого разрешения (DSC) изу-
чены процессы, происходящие при термоциклировании доэвтектоидных сталей в межкритичес-
ком (между точками А1 и А3) интервале температур. Показана возможность разделения по тем-
пературам и скорости протекания прямого и обратного превращений перлит  аустенит и фер-
рит  аустенит. Оба процесса превращения рассматриваются как проявление фазового превра-
щения I рода. При этом для сталей, в легировании которых преобладают ферритостабилизирую-
щие элементы, указанные переходы более четко разделяется по температурам своей реализации.
Высказано предположение, что отмеченные закономерности имеют общий характер при нагреве
и обратных превращениях аустенита при охлаждении в межкритическом интервале температур
доэвтектоидных сталей, созданных на базе системы Fe-C.
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В работе [5] постулируется, что в сплавах
Fе-Ni-С при вариации скоростей нагрева от
0,05 до 5000 C/мин реализуются диффузи-
онные, массивные или мартенситные меха-
низмы такой фазовой трансформации.

Как отмечается в работе [6] с использо-
ванием дифференциальной сканирующей
калориметрии, в низколегированной стали
07ХЗГНМ мартенситного класса аустенит
образуется в МКТИ в несколько этапов. Не-
которые специфические детали аустенитиза-
ции в этих сталях затронуты в исследовани-
ях [7—11].

Комплексное исследование этого явления
с использованием дилатометрии, методов
дифференциальной сканирующей калоримет-
рии (DSC) и электронной микроскопии при-
вело к предположению (см. [12]), что этапы
такой фазовой трансформации могут быть
связаны с последовательным возникновени-
ем зародышей аустенита по границам суб-
зерен с высокой плотностью дислокаций, на
границах цементит/феррит и на границах
старых аустенитных зерен (диффузионный
процесс). Зерна аустенита прорастают в рек-
ристаллизованную ферритную матрицу.

Позже такой подход был несколько скор-
ректирован [13]. Принято, что на первом эта-
пе зародыши аустенита возникают на гра-
ницах зерен (субзерен), на втором — на гра-
ницах реек в пакетном мартенсите. Третий
этап — это рост аустенитных зерен за счет
оставшейся ферритной фазы. Однако с на-
шей точки зрения вклад каждого из указан-
ных механизмов образования аустенита в
общий дилатометрический эффект такого
фазового перехода обоснован достаточно
субъективно.

В работе [14] рассмотрена аустенитизация
низколегированных мартенситных сталей со
структурой пакетного мартенсита после дли-
тельного отпуска при 650 С. На базе дан-
ных дилатометрии и структурных исследо-
ваний выделены два этапа аустенитизации:
сдвиговый (бездиффузионный) и диффузион-
ный.

В работе [15] указывается на значитель-
ное расхождение результатов DSC при нагре-
ве и охлаждении сталей перлитного класса
в МКТИ между точками А1—A3 (Аm) с дан-
ными по температурам критических точек
Ас3 (Асm) Ar3, Arm на ДС Fe-C. В частности, в
заэвтектоидных сталях не фиксируются кри-
тические точки Acm и Arm, а весь тепловой эф-

фект при нагреве и охлаждении локализу-
ется вблизи точки А1. Аналогичная картина
зафиксирована и для низкоуглеродистых
сталей, содержащих <0,2 мас.%С.

При нагреве эвтектоидной стали У8 в об-
ласти перехода перлита в аустенит тепловой
эффект превращения составил 401 Дж/г
[15]. При охлаждении тепловой эффект та-
кого перехода равен 501 Дж/г. Как при
нагреве, так и при охлаждении имеется близ-
кое соответствие между температурами мак-
симумов (минимумов) сигналов DSC и вто-
рыми производными сигнала DSC по темпе-
ратуре в этом же температурном интерва-
ле. По формальному признаку это является
особенностью DSC зависимостей в районе
температур регистрации фазового перехода
I рода (см. [16—20]).

Для среднеуглеродистых сталей при на-
греве также отсутствует возможность по дан-
ным DSC достаточно корректно оценить тем-
пературу точки Аc3. Однако при охлаждении
такая возможность появляется.

Образование аустенита — фазовый пере-
ход и если выделение аустенита является
следствием обратного перлитного превраще-
ния, то точно так же, как при полиморфных
превращениях в чистом железе, этому пере-
ходу по Гиббсу свойственно нонвариантное
равновесие. Аналогично происходит образо-
вание и перлита из аустенита. Так что транс-
формации перлита в аустенит и обратно так-
же должны рассматриваться как фазовые
переходы I рода (ФП-1), хотя особого внима-
ния в приведенных выше литературных ис-
точниках за исключением работ [3, 21] на
это не обращалось.

Таким образом, при нагреве в МКТИ до-
эвтектоидных сталей реализуются два про-
цесса: переход перлита в аустенит и пере-
ход феррита в аустенит. Каждый из них ха-
рактеризуется своим механизмом фазовой
трансформации и разными температурами
максимальной скорости перехода. Можно
допустить, что при этом возникают два типа
аустенитного состояния со своими структур-
но-фазовыми, морфологическими, концентра-
ционными и другими особенностями: аусте-
нит как результат перлитного превращении
(Ап) и аустенит как результат перехода из-
быточного феррита в аустенит (Аф). Анало-
гично и для стали после ее нагрева выше
точки Ас3 и последующего охлаждения: из
Аф образуется феррит, а из Ап — перлит.
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Следует обратить внимание на термино-
логическую особенность при описании воз-
никновения аустенита при нагреве сталей
выше точки Аc1 и выделения при последую-
щем охлаждении избыточного феррита из
аустенита (после его нагрева выше точки
Аc3). В первом случае авторы обычно под-
черкивают, что аустенит прорастает в фер-
ритную фазу, во втором — что из аустенита
выделяются зерна феррита (см. например
работы [3—7, 10—19]).

С позиций термодинамики при нагреве
это просто переход перлита и феррита в аус-
тенит. Аустенит рассматривается как более
стабильная фаза для этих условий в МКТИ.
При охлаждении, наоборот, происходит пере-
ход аустенита в более термодинамически ста-
бильные состояния — феррит и перлит. Дру-
гими словами, происходит фазовый переход
в системе, степень свободы в которой по Гиб-
бсу равна нулю или единице. Этот процесс
перехода не идет изотермически в МКТИ и
реализуется только при изменении темпера-
туры, что фактически и наблюдается.

В отличие от этого при прямом и обрат-
ном превращении перлита в аустенит наблю-
дается нонвариантное равновесие. Ему отве-
чает точка А1 (линия) на ДС Fe-C и перлит-
но-аустенитное превращение имеет явные
черты ФП-I.

В настоящей работе для проверки спра-
ведливости изложенных выше предположе-
ний с использованием возможностей, кото-
рые предоставляют современные методы по
калориметрическому анализу фазовых пре-
вращений и соответствующих подходов к
интерпретации результатов таких измерений,
исследованы фазовые превращения в МКТИ

доэвтектоидных сталей перлитного и мартен-
ситного классов.

Материалы и методика экспериментов.
Объектом исследования служили доэвтекто-
идные стали перлитного и мартенсиного
классов. Химический состав сталей приве-
ден в таблице. Критические точки для этих
сталей взяты по данным [22].

Данные по DSC получены с помощью при-
бора STA «Jupiter» 449 фирмы Netzsch. На-
грев и охлаждение проводили в среде арго-
на (99,999 % Ar). Скорость потока газа 25—
30 мл/мин. Масса образцов колебалась в пре-
делах 180—210 мг. Обработка эксперимен-
тальных данных по DSC реализована с ис-
пользованием программного обеспечения
Proteus Analyses и пакета Fityk. Для исклю-
чения возможности появления при исследо-
вании фазовых превращений артефактов,
обусловленных трудно учитываемыми осо-
бенностями эксперимента, выполняли сгла-
живание экспериментальных данных поли-
номом 6—8 степени.

Показано, что такое представление экспе-
риментальных данных по DSC практически
не влияет на характеристики эндо- или эк-
зотермических эффектов, которые регистри-
руются экспериментально: температуры на-
чала и завершения процесса; температуры
максимальной скорости процессов; тепловые
эффекты процессов структурно-фазовых пре-
вращений и др. В то же время такой подход
позволяет снизить влияние случайных фак-
торов на результаты измерений.

Результаты экспериментов и их обсуж-
дение. Типичный вид зависимости сигнала
DSC при термоциклировании стали 40 пока-
зан на фиг. 1. При нагреве эндотермический

Химический состав экспериментальных cталей*

ьлатС
%.сам,атнемелэеинажредоС

C iS nM rC iN oM V iT bN S P

04 83,0 22,0 26,0 82,0 03,0 — — — — 530,0 030,0

АЮМ2Х83 14,0 83,0 73,0 75,1 13,0 71,0 37,0 38,0lA — 510,0 410,0

ФВМ3Х02 91,0 32,0 14,0 39,2 33,0 24,0 14,0W,37,0 — — 410,0 210,0

МНГ3Х70 70,0 72,0 39,0 52,3 60,1 02,0 50,0 — — 900,0 800,0

ФМ3Г3Х01 01,0 73,0 57,2 67,2 91,0 14,0 21,0 200,0 — 110,0 120,0

БФМН2Г2Х41 41,0 72,0 52,2 01,2 22,1 24,0 90,0 — 60,0 600,0 020,0

*Содержание меди в сталях 0,12—0,22%.
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пик аппроксимируется для всех скоростей
нагрева двумя подпиками: низко- (Рc1) и
высокотемпературным (Рc2). Для скорости
нагрева 10 C/мин это показано на фиг. 2, а.
Подпик Рc2 отражает процесс, протекающий
во всем температурном интервале регистра-
ции превращения. Суммарный тепловой эф-
фект превращения несколько уменьшается
при увеличении скорости нагрева, но в сред-
нем его значения близки к 331 Дж/г.

С увеличением скорости нагрева макси-
мум скорости эндотермического эффекта
превращения смещается в область более вы-
соких температур. Соответственно смещает-
ся и положение подпиков Рc1 и Рc2. Это по-
зволяет с использованием уравнения Киссен-
джера (см. [23]) провести оценку энергии
активации Q, кДж/моль, процессов, ответ-
ственных за подпики Рc1 и Рc2:

2ln( / )

ln(1/ )

d T
Q R

d T
β= − , (1)

где R — газовая постоянная; T — темпера-
туры максимумов на зависимости сигнала
DSC при нагреве, K;  — скорость нагрева.

Если представить полученные при разных
скоростях нагрева данные в координатах
ln(/T2) — 1/T, то энергию активации будет
характеризовать тангенс угла наклона пря-
мой в этих координатах. Для энергии акти-
вации процесса, ответственного за появления
подпика Рc1, получено Qc1  810 кДж/моль и
Qc2  420 кДж/моль для подпика Рc2.

Процесс, отвечающий за появление под-
пика Рc2, менее энергетически затратен, и
предположительно связан с переходом избы-
точного феррита в аустенит. Отношение под-

Фиг. 1. Изменение сигнала DSC при нагре-
ве (1) и охлаждении (2) стали 40 (Ас1  724 С,
Ас3  790 С, Ar1  680 C, Ar3  760 С)

Фиг. 2. Структура эндо- (а) и экзотермичес-
кого (б) участков DSC зависимостей при термо-
циклировании стали 40 со скоростью 10 С/мин
в МКТИ: точки — экспериментальные данные;
Рар — результат аппроксимации; Рс1, Рс2, Pr1, Pr2
— подпики

пиков Рc1/Рc2 имеет среднее значение для
рассмотренных скоростей нагрева 2,00,8. С
увеличением скорости нагрева отношение
тепловых эффектов механизмов, ответствен-
ных за появление подпиков Рc1 и Рc2, замет-
но уменьшается и стремится к единице.

При охлаждении, если судить об этом по
данным DSC (см. фиг. 1), превращение начи-
нается при температуре, близкой к температу-
ре, при которой завершается превращение при
нагреве. На DSC зависимости в МКТИ доста-
точно хорошо различаются область выделения
феррита из аустенита и переход аустенита, ос-
тавшегося после выделения основной части
феррита, в перлит (см. фиг. 1 и фиг. 2, б).

Структура экзотермического эффекта
представлена на фиг. 2, б суперпозицией двух
подпиков. Образованию феррита из аустени-
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та отвечает подпик Рr2, он расположен во
всем температурном интервале охлаждения
в МКТИ. Локализованный максимум сигна-
ла DSC (подпик Рr1) отвечает, очевидно, за
образование перлита из аустенита после вы-
деления из него при более высоких темпе-
ратурах ферритной составляющей. Как пер-
вый процесс, так и второй описываются фун-
кциями с максимумом (см. фиг. 2, б).

Отношения тепловых эффектов, ответ-
ственных за появление подпиков Рr1 и Рr2,
для разных скоростей охлаждения всегда
больше единицы (1,70,3). Суммарный теп-
ловой эффект превращения аустенита доэв-
тектоидной стали 40 при охлаждении замет-
но больше теплового эффекта при нагреве
этой стали. В среднем он равен 455 Дж/г.
Максимуму подпика Рr1 отвечает средний
тепловой эффект 264 Дж/г.

С увеличением скорости охлаждения на-
блюдается некоторая трансформация сигна-
ла DSC, но общие закономерности при этом
сохраняются: во всех случаях выделению
феррита из аустенита отвечает максимум
скорости этого процесса.

Если обратиться к ДС Fe-C, то для сталей
доэвтектоидного состава количество феррита
при его переходе в аустенит меняется по за-
висимости без экстремума. Точно так же, как
и при охлаждении, количество образующего-
ся из аустенита феррита плавно увеличива-
ется с понижением температуры в МКТИ.

Таким образом, отмеченные на DSC за-
висимостях особенности (появление экстре-
мумов) не согласуются с монотонным харак-
тером выделения феррита из аустенита и
перехода феррита в аустенит при нагреве,
который следует из известной ДС Fe-С (cм.,
например, работу [24]).

Можно допустить, что фактически суще-
ствуют, возможно, какое-то время, два вида
аустенита: один образуется из перлита (фер-
ритно-цементитная смесь эвтектоидного со-
става), другой — при переходе феррита в аус-
тенит. При охлаждении аустенита процессы
его превращения в феррит, а затем в перлит
протекают в обратном порядке.

При этом как при нагреве, так и при ох-
лаждении процессы перехода перлита в аус-
тенит и аустенита в перлит протекают более
выраженно, чем процессы перехода избыточ-
ного феррита в аустенит и выделения фер-
рита из аустенита при термоциклировании
доэвтектоидной стали 40 в МКТИ.

Таким образом, проведенный анализ по-
зволяет предполагать, что в МКТИ образу-
ются при нагреве достаточно стабильные по-
разному структурно-организованные фрак-
ции аустенита, одна из которых связана с
образованием аустенита из перлита (Ап), а
другая (Аф) возникает при переходе избы-
точного феррита в аустенит.

Аналогично и при охлаждении: из аус-
тенита Аф выделяется избыточный феррит
(этот процесс имеет максимум скорости и
реализуется во всем МКТИ), а из аустенита
Ап (вблизи точки Ar1) происходит образова-
ние перлита (ферритно-цементитная смесь
эвтектоидного состава).

Поиск среднеуглеродистых сталей с по-
добным дифференцированием аустенитиза-
ции в два этапа привел к стали типа нит-
роллой (38Х2МЮА). В ней совершенно чет-
ко различаются два этапа трансформации
исходной структуры в аустенит при нагреве
в МКТИ (фиг. 3 и 4). Изменения сигнала DSC
при нагреве этой стали в МКТИ однотипны
для рассмотренных скоростей нагрева.

С увеличением скорости нагрева наблю-
дается некоторое смещение максимумов ско-
рости эндотермических процессов в сторону
более высоких температур. На этом основа-
нии (см. [23]) были определены энергии ак-
тивации первого (Pc1) и второго (Pc2) процес-
сов (фиг. 5), ответственных за изменение ско-
рости выделения теплоты в этом темпера-
турном интервале.

Для первого процесса Qc1  1800 кДж/моль.
Это значение выходит за рамки процессов,
контролируемых диффузионными механиз-
мами фазовой трансформации [3, 21]. Столь
большие значения энергии активации Qc1
при оценке методом Киссенджера являют-
ся следствием слабого влияния скорости
нагрева на смещение максимума скорости
таких переходов (см. формулу (1)). После-
днее типично для бездиффузионных процес-
сов, например, для массивного фазового пре-
вращения.

Температура наблюдения первого процес-
са, ответственного за развитие эндотермичес-
кой реакции, позволяет отнести этот процесс
к переходу перлита в аустенит, который ха-
рактеризуется нонвариантным равновесием.

Второй процесс (Qc2  880 кДж/моль), ко-
торый реализуется при более высоких тем-
пературах, можно связать с превращением
избыточного феррита в аустенит. Это значе-
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температур между подпиками Pc1 и Pc2 уве-
личивается (для скорости нагрева 5 C/мин
это расстояние равно 37 C, для 10 C/мин
— 42 C, для 20 C/мин — 47 C, для 40 C/
мин — 50 C).

Отношение тепловых эффектов первого и
второго подпиков равно для всех скоростей
нагрева 0,200,01.

Характер изменения сигнала DSC при
охлаждении стали 38Х2МЮА (см. фиг. 3 и
4) напоминает изменение сигнала DSC при
охлаждении стали 40 (см. фиг. 1). Фиксиру-
ется развитие двух процессов, проходящих с
разной скоростью (см. фиг. 4, б). Высокотем-
пературный процесс реализуется во всем
температурном интервале МКТИ и характе-
ризуется наличием максимума скорости про-
текания этого процесса. Во всех без исклю-
чения случаях тепловой эффект, обусловли-

Фиг. 3. Изменение сигнала DSC при нагре-
ве (1) и охлаждении (2) стали 38Х2МЮА
(Ac1  800 C, Ac3(Acm)  940 C, Ar1  730 C)

Фиг. 4. Структура эндо- (а) и экзотермичес-
кого (б) участков DSC зависимостей при термо-
циклировании стали 38Х2МЮА со скоростью
10 C/мин в МКТИ; точки — эксперименталь-
ные данные; Рар — результат аппроксимации;
Рс1, Рс2, Pr1, Pr2 — подпики

ние Qc2 позволяет считать, что механизм та-
кого перехода имеет заметную диффузион-
ную составляющую. Причем с увеличени-
ем скорости нагрева расстояние по шкале

Фиг. 5. Структура эндо- (а) и экзотермичес-
кого (б) участков DSC зависимостей при термо-
циклировании стали 20Х3МВФА со скоростью
20 C/мин в МКТИ: точки — эксперименталь-
ные данные; Рар — результат аппроксимации;
Рс1, Рс2, Pr1, Pr2 — подпики; Ас1  800—850 С;
Ас3  920 С; Аr1  665—680С; Аr3  790—800 С
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вающий появление подпика Рr1, всегда замет-
но больше теплового эффекта, ответственно-
го за появление подпика Рr2. Это не соот-
ветствует результату, наблюдаемому при на-
греве данной стали. По-видимому, причина
такого несоответствия связана с разными ме-
ханизмами трансформации стали 38Х2МЮА
в аустенит при нагреве и обратном превра-
щении аустенита при охлаждении. При этом
следует учесть, что если при нагреве в МКТИ
термодинамический стимул превращения и
диффузионная подвижность атомов равно-
направлены (увеличиваются с повышением
температуры), то при охлаждении они раз-
нонаправлены (термодинамический стимул
превращения увеличивается, а диффузионная
подвижность атомов уменьшается).

Следует отметить, что в стали 38Х2МЮА
все легирующие элементы являются ферри-
тостабилизирующими. Существуют и низко-
углеродистые стали, при легировании кото-
рых преобладают ферритостабилизирующие
элементы, например сталь 20Х3МВФА мар-
тенситного класса. При нагреве в МКТИ этой
стали также наблюдается разделение по тем-
пературе перехода перлита в аустенит и из-
быточного феррита в аустенит (см. фиг. 5, а).
При охлаждении (фиг. 5, б, подпик Рr1) про-
исходит перекрытие температурных интер-
валов реализации этих двух механизмов пе-
рехода: аустенита в феррит и аустенита в
перлит (ферритно-цементитную смесь эвтек-
тоидного состава). Более того, если при уве-
личении скорости нагрева дифференциация
двух механизмов фазовой трансформации
усиливается, то при охлаждении, наоборот,
диффузионная компонента обратного превра-
щения подавляется и превращение смеща-
ется в область температур бейнитно-мартен-
ситного превращения переохлажденного
ниже Ar1 аустенита (см. фиг. 5, б, подпик Рr2).

В стали 20Х3МВФА при нагреве энергия
активации механизмов, ответственных за теп-
ловые эффекты в области температур пере-
хода перлита в аустенит (подпик Pc1), также
заметно превышает энергию активации ме-
ханизмов, обусловливающих возникновение
подпика Pc2. Полученные для этой стали
средние значения энергии активации соот-
ветственно равны: Qc1  1800; Qc2  730
кДж/моль. Причем с увеличением скорос-
ти нагрева расстояние по шкале температур
между пиками Pc1 и Pc2 увеличивается (для
скорости нагрева 5 C /мин это расстояние

равно 65 C, для 10 C /мин — 72 C, для 20
C /мин — 75 C, для 40 C /мин — 85 C).

Сталь 20Х3МВФА интересна еще и тем,
что после цементации она переходит в класс
заэвтектоидных сталей, но с прежней систе-
мой легирования. При нагреве цементиро-
ванной стали 20Х3МВФ выше точки Асm и
последующем охлаждении ее поведение в
МКТИ по данным DSC не отличается от по-
ведения простой заэвтектоидной углеродис-
той стали (см. [15]).

Кроме рассмотренных сталей имеются и
другие низколегированные мартенситные
стали, в которых нами при нагреве впервые
наблюдались: дифференциация по темпера-
туре образования аустенита из перлита и
аустенита из избыточного феррита (см., на-
пример, [6, 12]).

На фиг. 6 показано влияние скорости
нагрева на изменение сигнала DSC в МКТИ
в стали мартенситного класса 14Х2Г2НМФБ.
По оси ординат отложена так называемая при-
веденная теплоемкость Cp(excess), Джг–1K–1,
представляющая собой нормированные на
скорость нагрева () и массу (ms) образцов
данные DSC анализа (см. [25]):

(express)
s b

p
s

Q Q
C

m

−
=

β
, (2)

где Q

s, Q


b — тепловой поток при нагреве с

образцом и базовый тепловой поток соответ-
ственно.

Для этой стали получены следующие зна-
чения энергии активации перехода перлита
в аустенит и феррита в аустенит: Qc1  1400
и Qc2  580 кДж/моль. Представленные на
фиг. 6 данные в полной мере подтверждают

Фиг. 6. Изменение сигнала DSC при нагре-
ве стали 14Х2Г2НМФБ в зависимости от ско-
рости нагрева, C/мин: 1 — 5; 2 — 10; 3 — 20;
Аc1  730 С, Аc3  850 С
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установленные в работе закономерности.
Данные о величине энергии активации воз-
никновения аустенита из перлита, получен-
ные при разных моделях этого процесса, при-
ведены, например, в работах [3, 26, 27].

Выводы. 1. Имеется набор доэвтектоид-
ных сталей с преобладающим влиянием
ферритостабилизирующих легирующих эле-
ментов. В этих сталях при нагреве диффе-
ренцируется процесс перехода в аустенит
перлита и избыточного феррита с сохране-
нием структурных особенностей такой
трансформации. В неявной форме эта тен-
денция наблюдается и в простых среднеуг-
леродистых сталях, например в стали 40 или,
как показано ранее, в сталях 30 и 50. Следо-
вательно, отмеченные особенности калоримет-
рических эффектов при термоциклироании
таких сталей в межкритическом температур-
ном интервале (МКТИ) являются проявле-
нием некоторой общей закономерности при
фазовой трансформации доэвтектоидных ста-
лей при их нагреве и охлаждении в МКТИ.

2. По данным DSC, полученным в насто-
ящей работе, переход избыточного феррита
в аустенит, как и образование избыточного
феррита из аустенита, происходит по меха-
низмам, весьма близким к традиционным
фазовым переходам I рода: зарождение цен-
тров перекристаллизации и их рост. Ско-
рость таких процессов должна проходить
через максимум в МКТИ, что и фиксирует-
ся методами DSC.

3. Из экспериментов следует, что интер-
претация динамического процесса возникно-
вения аустенита или продуктов его распада
в МКТИ только по сугубо структурным ис-
следованиям и построение на их основе со-
ответствующих моделей структурно-фазовой
трансформации при всей неоспоримой важ-
ности получаемых при этом уникальных
результатов не позволяет в полном объеме
оценить интегрированную картину, которую
можно зафиксировать, опираясь на данные
DSC анализа. Подтверждением этого служат,
например, значимые (в несколько раз) рас-
хождения в величине энергии активации
возникновения аустенита из перлита, полу-
ченные при разных моделях этого процесса
и непосредственными измерениями метода-
ми DSC. В известной мере это относится и к
определению величины тепловых эффектов
(энтальпии) превращений.
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При обработке полос и лент из металли-
ческих материалов на роликоправильной
машине с целью управления их структурой
и свойствами решающим является условие
неизменности геометрических размеров за-
готовок, получаемых после знакопеременной
упругопластической деформации [1]. С це-
лью проверки выполнения этого условия про-
ведены специальные эксперименты, основан-
ные на измерениях толщины полос. Практи-
ческое значение подобных исследований зак-
лючатся еще и в том, что геометрия листов и
лент должна отвечать требованиям их стан-
дартизованного сортамента, учитываемым при
разработке технологии последующей листо-
вой штамповки [2]. Не менее значительный
интерес представляют эксперименты по изу-
чению влияния обработки металлических
материалов с помощью роликоправильной

машины на их механические свойства при
варьировании исходной толщиной полос и
увеличении числа проходов.

Решению указанных задач по сохранению
толщины листов и лент, а также изменению их
свойств после знакопеременного упругопласти-
ческого изгиба посвящена настоящая работа.

Материалы и методика расчетов. Основ-
ным объектом при исследовании толщин
полос до и после обработки выбраны алюми-
ниевые сплавы ВД1 и ВАК-4 с номинальной
(по технической документации) толщиной
2,8 мм. Химический состав этих сплавов со-
держится в работе [3]. Кроме того, исследо-
вались полосы технически чистой меди с но-
минальной толщиной 3, 2 и 1 мм.

При проведении экспериментов для оцен-
ки изменения толщины полос до и после об-
работки на роликоправильной машине ис-
пользовались методы статистической обра-
ботки и анализа с определением следующих
характеристик [4—7]: hср — среднее значе-
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ние толщины, мм; R — размах вариации
(hmax – hmin), мм; ср — среднее квадратичное
отклонение, мм;  — коэффициент вариации
((ср/hср)100), %; границы интервала отно-
сительно значения hср, в который с вероят-
ностью 95 % попадают возможные откло-
нения толщины (границы 95%-ой надежно-
сти), мм.

Следует подчеркнуть, что на прецизионной
роликоправильной машине ARKU 25/21
входной и выходной зазоры между ролика-
ми устанавливаются с точностью 0,01 мм в
строгой зависимости от среднего значения
исходной толщины заготовки, которая дол-
жна определяться с такой же точностью (0,01
мм). Поэтому толщину полос измеряли мик-
рометром с цифровым отсчетным устрой-
ством типа МКЦ25 [8]. Диапазон измерений
указанного микрометра 0—25 мм, предел
допустимой погрешности 0,004 мм, класс
точности 1.

При установке входного зазора G1 исполь-
зовалась нижняя граница номограммы, ре-
комендуемой изготовителями машины
ARKU 25/21, аппроксимируемая функцией

G1  –3,083 + 2,602hср0,6646 (1)

и обеспечивающая в таких условиях макси-
мальную деформацию при правке. Что ка-
сается величины выходного зазора G19, то он
всегда принимается равным hср.

Основным инструментом при оценке эф-
фективности упрочнения металлических по-
лос при обработке на роликоправильной ма-
шине являлись уравнения кривых течения,
которые строились по результатам испыта-
ний на растяжение, проведенных в соответ-
ствии с ГОСТ 11701—84 и ГОСТ 1497—84
[9, 10]. Разрывные образцы имели ширину
рабочей части b0  10,0 мм и начальную рас-
четную длину l0  20,0 мм. Испытания про-
водились на машине Instron со скоростью
растяжения 0,002 с–1. Результаты испыта-
ний выдавались машиной в виде Excel-фай-
лов, содержащих: осевое растягивающее уси-
лие P (H); условное напряжение у  Р/F0

(МПа); степень деформации   (l–l0)100/l0
(%), где F0 — начальная площадь попереч-
ного сечения образца, а l — текущая расчет-
ная длина образца. На основе этих данных
машина автоматически рассчитывала значе-
ния механических свойств, включая: 0,2 —
условный предел текучести (МПа); в — вре-

менное сопротивление разрыву (МПа);  —
относительное удлинение после разрыва (%);
равн — равномерное относительное удлине-
ние (%).

Результаты испытаний на растяжение
позволяют аналитически представить кривые
течения в виде зависимостей истинных на-
пряжений   P/F (F — площадь попереч-
ного сечения образца, уменьшающаяся в про-
цессе растяжения) от интенсивности главных
истинных деформаций ei [11]. В работе [12]
показано, что аргументом этих уравнений
является интенсивность главных истинных
деформаций ei  ln (1 + 0,01), а функцией
— истинное напряжение   у(1 + 0, 01).
Сами же кривые течения наиболее часто
представляются и используются в форме
уравнения Надаи [13, 14]:

  0ei
n, (2)

где 0 — коэффициент упрочнения (МПа);
n — показатель деформационного упрочне-
ния.

Параметры 0 и n степенной функции (2)
определялись после ее линеаризации путем
логарифмирования с получением уравнения
ln  ln0 + nlnei. Далее компоненты этого
уравнения ln0 и n вычислялись с помощью
метода наименьших квадратов [6], включен-
ного в программный продукт STATISTICA.
При этом следует учитывать, что кривые те-
чения являются эффективным средством
анализа и оценки сопротивления деформа-
ции при линейной схеме напряженного со-
стояния [11].

Результаты расчетов и их анализ. Тол-
щина каждой из исследуемых полос алюми-
ниевых сплавов до обработки на машине
ARKU 25/21 измерялась 50 раз. Из получен-
ного количества данных последовательно
делали выборки с числом 40, 30, 20 и 10 из-
мерений, для которых рассчитывались ста-
тистические характеристики, представленные
в табл. 1. Полученные результаты в первую
очередь свидетельствуют о высокой размер-
ной точности полос исследуемых алюминие-
вых сплавов по их толщине. В соответствии
с классификацией [2] предельные отклоне-
ния по толщине 0,12 мм относятся к поло-
сам высокой точности изготовления. Что
касается числа измерений толщины полос, то
было решено в будущем ограничиться трид-
цатью измерениями.
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Далее полосы из алюминиевых сплавов
проходили однократную обработку на роли-
коправильной машине. Установку входного
зазора G1 выполняли в соответствии с соот-
ношением (1), обеспечивающим максималь-
ную деформацию при правке. Результаты
сравнения средних толщин полос алюмини-
евых сплавов и их статистических характе-
ристик представлены в табл. 2.

Для выяснения возможности статистичес-
кой неизменности величины средней толщи-
ны полос других металлов после их знако-
переменной упругопластической деформации
в соответствии с вышеописанной методикой
были выбраны для исследования полосы тех-
нически чистой меди, имеющие в состоянии
поставки номинальную толщину 3, 2 и 1 мм.
Это обстоятельство значительно расширило
границы экспериментов. Руководствуясь тем,

что входной зазор G1 равен значению, полу-
чаемому из соотношения (1), а выходной за-
зор G19  hср, для медных полос с разными
номинальными толщинами установлены сле-
дующие входной и выходной зазоры: для
толщины 3 мм — 2,21 и 2,91 мм; для тол-
щины 2 мм — 1,07 и 2,02 мм; для толщины
1 мм — –0,43 и 1,03 мм соответственно.

Статистические характеристики толщин
медных полос до и после обработки на ро-
ликоправильной машине представлены в
табл. 3. Приведенные сведения с привлече-
нием материалов табл. 2 наглядно подтвер-
ждают результаты, полученные при анализе
поведения средних толщин при деформации
алюминиевых сплавов. Экспериментально
показано, что при упругопластической зна-
копеременной деформации в пределах, ука-
занных номограммой производителей роли-

Таблица 1

Статистические характеристики исходной толщины полос
алюминиевых сплавов при разном числе измерений

валпС
олсиЧ
йинеремзи

h рс ,
мм

R мм,  рс ,
мм

 %,
йо-%59ыцинарГ
мм,итсонжедан

1ДВ 01 38,2 650,0 810,0 26,0  30,0

02 38,2 870,0 910,0 56,0  40,0

03 28,2 870,0 810,0 46,0  40,0

04 28,2 870,0 810,0 36,0  40,0

05 28,2 870,0 710,0 06,0  30,0

КАВ 4 01 18,2 010,0 300,0 11,0  10,0

02 18,2 410,0 400,0 21,0  10,0

03 18,2 530,0 600,0 22,0  10,0

04 18,2 830,0 800,0 72,0  10,0

05 18,2 140,0 700,0 62,0  10,0

Таблица 2

Статистические характеристики толщины полос алюминиевых сплавов
до и после обработки на роликоправильной машине

валпС
еиняотсоС

ысолоп
G1 мм, h рс мм, R мм,  рс мм,  %,

йо-%59ыцинарГ
мм,итсонжедан

1ДВ иктобарбооД — 28,2 870,0 810,0 46,0  40,0

иктобарбоелсоП 01,2 18,2 320,0 600,0 12,0  10,0

КАВ 4 иктобарбооД — 18,2 530,0 600,0 12,0  10,0

иктобарбоелсоП 90,2 18,2 020,0 600,0 12,0  10,0
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коправильной машины, геометрические раз-
меры полос и лент сохраняются. Получен-
ные данные свидетельствуют также о том, что
при обработке полос на роликоправильной
машине обеспечивается сохранение их сред-
ней толщины в границах 95%-ой надежнос-
ти при заметном уменьшении разброса, т.е.
уменьшении разнотолщинности. Именно это
обстоятельство и соответствует главной за-
даче указанного механизма — повышению
плоскостности листового проката.

Переходя к исследованию влияния зна-
копеременной упругопластической деформа-
ции на свойства металлических материалов
(в данном случае речь идет о технически
чистой меди), следует указать, что медные
полосы всех толщин до обработки на роли-
коправильной машине подвергали отжигу в
вакууме по режиму: нагрев до 700 °С, выдер-
жка 10 мин, медленное охлаждение в печи.
Для рассмотренного выше случая обработки
полос разных номинальных толщин за 1 про-

ход в результате испытаний на разрыв по-
лучены характеристики механических
свойств, представленные в табл. 4. Выполне-
ны также эксперименты по деформации мед-
ных полос номинальной толщиной 3 мм за
2, 3 и 4 прохода в роликоправильной маши-

Таблица 3

Статистические характеристики толщины медных полос
до и после обработки на роликоправильной машине

яаньланимоН
мм,анищлот

еиняотсоС
ысолоп

h рс мм, R мм,  рс мм,  %,
йо-%59ыцинарГ
мм,итсонжедан

3 иктобарбооД 19,2 140,0 10,0 43,0  20,0

иктобарбоелсоП 98,2 920,0 800,0 82,0  20,0

2 иктобарбооД 20,2 820,0 700,0 53,0  10,0

иктобарбоелсоП 30,2 840,0 310,0 48,0  30,0

1 иктобарбооД 30,1 720,0 600,0 85,0  10,0

иктобарбоелсоП 30,1 220,0 600,0 85,0  10,0

Таблица 4

Механические свойства медных полос до и после обработки на
роликоправильной машине

яаньланимоН
мм,анищлот

еиняотсоС
ысолоп

анищлоТ
мм,ацзарбо

 2,0 в   нвар

аПМ %

3 гижтО 19,2 53 622 6,55 73

дохорп1 98,2 651 232 1,44 72

2 гижтО 50,2 63 622 7,75 82

дохорп1 50,2 061 232 1,84 12

1 гижтО 50,1 25 332 0,43 81

дохорп1 40,1 451 932 8,62 81

Таблица 5

Механические свойства медных полос номинальной
толщиной 3 мм до и после обработки на

роликоправильной машине

еиняотсоС
ысолоп

 2,0 в   нвар

аПМ %

гижтО 53 622 6,55 73

дохорп1 651 232 1,44 72

адохорп2 171 432 0,44 72

адохорп3 681 732 2,14 52

адохорп4 281 732 5,34 52
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не. Механические свойства этих полос до и
после обработки содержатся в табл. 5.

Теперь можно приступить к определению
уравнений кривых течения типа уравнения
(2) для медных полос указанных выше тол-
щин в исходном состоянии (после отжига)
и после разных условий обработки на роли-
коправильной машине. Для начала расчет
выполнен для полосы номинальной толщи-
ной 3 мм в исходном состоянии при реаль-
ной средней толщине 2,91 мм. В табл. 6 при-
ведена исходная информация, а на фиг. 1 —
результаты построения линеаризованной
кривой течения, представленной в координа-
тах x  lnei и y  ln. Для ее описания полу-
чено уравнение y  6,3722 + 0,508x при по-
казателе линейной корреляции R  0,9985,
свидетельствующем о высокой степени при-
ближения полученного уравнения фактичес-
ким результатам испытания, отмеченным на
фиг. 1 точками. Окончательное представле-

ние уравнения кривой течения медной по-
лосы с номинальной толщиной 3 мм в ис-
ходном состоянии выглядит так:

  585,7ei
0,508. (3)

До практического использования форму-
лы (3) рассмотрим геометрические и дефор-
мационные условия при знакопеременном
упругопластическом изгибе этой полосы с
реальной средней толщиной 2,91 мм на ро-
ликоправильной машине EcoMaster 25/21,
представленные в табл. 7. В эту таблицу
включены следующие изменяющиеся по
мере прохождения полосы через машину ве-
личины: G — зазор между очередной парой
роликов (мм); Rизг — радиус изгиба средней
линии полосы (мм); нар — относительная
деформация наружного волокна полосы (%);
 — толщина центрального упругодеформи-
руемого слоя полосы (мм);   (hср – )/hср —
относительная протяженность по толщине
полосы зон пластической деформации. Пос-
ледняя величина в табл. 7 требует отдель-
ной расшифровки: ei

экв — суммарная экви-
валентная интенсивность главных истинных
деформаций при плоском напряженном со-
стоянии, задаваемая соотношением

нарэкв

1

0,5( )
j

i i k k
k

e eΣ

=
= Δ∑ , (4)

где ei
нар — интенсивность главных истинных

деформаций наружного волокна; j – номер
последней операции изгиба, имеющей зоны
пластической деформации в полосе, при ко-
торой выполняется неравенство i < hср, а уже
на следующей операции изгиба i > hср. В

Таблица 6

Исходная информация для построения кривой течения медной
полосы номинальной толщиной 3 мм в отожженном состоянии

№
.п.п

у,
аПМ

 %, ei
,
аПМ

x  (nl ei) y  (nl )

1

2

3

4

5

6

7

8

1,24

2,74

3,25

5,311

1,261

0,291

5,902

2,912

5,0

57,0

0,1

0,5

0,01

0,51

0,02

0,52

500,0

700,0

10,0

940,0

590,0

041,0

281,0

322,0

3,24

6,74

8,25

2,911

3,871

8,022

4,152

0,472

892,5–

269,4–

506,4–

610,3–

453,2–

669,1–

407,1–

105,1–

547,3

268,3

769,3

187,4

481,5

793,5

725,5

316,5

Фиг. 1. Графическое представление расчет-
ной линеаризованной кривой течения отожжен-
ной медной полосы номинальной толщиной 3 мм
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частности, из операций изгиба в табл. 7 но-
мер этой операции j  17, т.е. после 17-ой
операции изгиба полоса будет испытывать
только упругую деформацию [1].

Отметим, что приведен чисто формаль-
ный подход к анализу процесса упругопла-
стического знакопеременного изгиба при
правке полосы. В действительности дина-
мика этого процесса гораздо сложнее. При
проходе полосы между роликами, естествен-
но, происходит циклическая деформация, в
результате которой металл упрочняется, по-
вышается его сопротивление деформации,
т.е. с каждой операцией изгиба требуется
увеличение изгибающего усилия. Кроме того,
следует учитывать, что циклическую дефор-
мацию сопровождает эффект Баушингера,
вызывающий разупрочнение металла [15].
Однако обычно большое число циклов де-
формации стабилизирует величину эффек-
та Баушингера, в этом случае его влияние
может оказаться несущественным [16]. В
конечном итоге всегда должна возникнуть
ситуации, когда очередной изгиб не сможет

преодолеть приобретенное металлом сопро-
тивление пластической деформации и про-
цесс упрочнения прекратится. Далее пока-
жем, как для объективного решения возник-
шей проблемы использовать результаты ис-
пытаний полос на растяжение до и после
операции изгиба и уравнение кривой тече-
ния металла до изгиба.

Итак, для медной полосы с номинальной
толщиной 3 мм получены уравнение (3) кри-
вой течения и значения условного предела
текучести в табл. 4 до (0,2  35 МПа) и пос-
ле (0,2  156 МПа) обработки на роликопра-
вильной машине. Аргументом уравнения
кривой течения является еi – интенсивность
главных истинных деформаций при линей-
ном напряженном состоянии. Чтобы опре-
делить эту величину (еi

расч), обеспечивающую
повышение условного предела текучести до
156 МПа, необходимо, вставив значение 156
в левую часть уравнения (3), решить полу-
ченное уравнение относительно еi . Соответ-
ствующие расчеты привели к следующему
результату: еi

расч  0,074. При оценке дефор-

Таблица 7

Геометрические и деформационные условия при знакопеременном
упругопластическом изгибе отожженной медной полосы с номинальной

толщиной 3 мм и средней толшиной hср  2,91 мм

ремоН
иицарепо
абигзи

G мм, R гзи мм,  ран ,
%

 мм,  ei
вкэ ei

вкэ 

1

2

3

4

5

6

7

8

9

01

11

21

31

41

51

61

71

81

91

12,2

52,2

92,2

33,2

73,2

04,2

44,2

84,2

25,2

65,2

06,2

46,2

86,2

27,2

57,2

97,2

38,2

78,2

19,2

81,07

82,47

19,87

52,48

41,09

50,79

21,501

56,411

01,621

90,041

84,751

70,081

60,012

50,252

40,513

30,024

20,036

10,0621

—

30,2

69,1

48,1

37,1

16,1

05,1

83,1

72,1

51,1

40,1

29,0

18,0

96,0

85,0

64,0

53,0

32,0

21,0

—

92,0

03,0

23,0

43,0

63,0

93,0

24,0

64,0

05,0

65,0

36,0

27,0

49,0

10,1

62,1

85,1

25,2

40,5

—

209,0

898,0

298,0

488,0

678,0

768,0

658,0

248,0

728,0

708,0

387,0

257,0

117,0

456,0

765,0

324,0

431,0

237,0–

1900,0

7800,0

1800,0

6700,0

0700,0

4600,0

9500,0

3500,0

7400,0

2400,0

6300,0

0300,0

5200,0

9100,0

3100,0

7000,0

2000,0

4000,0–

—

1900,0

8710,0

9520,0

5330,0

5040,0

0740,0

8250,0

2850,0

9260,0

1760,0

7070,0

7370,0

1670,0

0870,0

3970,0

0080,0

2080,0

8970,0

—
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мационного воздействия роликов в процессе
правки используется величина ei

экв — сум-
марная эквивалентная интенсивность глав-
ных истинных деформаций (формула (4)).
Тогда на основании свойств главных истин-
ных деформаций [13] можно считать, что гра-
ничным признаком завершения фактическо-
го выполнения процесса упрочнения будет ус-
ловное равенство еiрасч  ei

экв. Нетрудно с ис-
пользованием данных табл. 7 убедиться в
том, что при еi

расч  0,074 этому условному
равенству соответствует 12-я операция изги-
ба (ei

экв  0,0737), после которой металл бу-
дет испытывать только упругие деформации.

В аналогичных расчетах для медных по-
лос с номинальной толщиной 2 и 1 мм (без
публикации таблиц, подобных табл. 7) полу-
чены следующие результаты:

- для толщины 2 мм уравнение кривой
течения   570,9ei

0,496 (показатель линейной
корреляции 0,9988), а условный предел теку-
чести после изгиба равен 160 МПа. В резуль-
тате получено значение еi

расч  0,077 и опре-
делено, что требуемому равенству еiрасч  еiэкв

соответствует 17-я операция изгиба;
- для толщины 1 мм уравнение кривой

течения   521,3ei
0,4258 (показатель линей-

ной корреляции 0,9951), а условный предел
текучести после изгиба равен 154 МПа. В
результате получено значение еi

расч  0,057
и определено, что требуемому равенству еiрас
 еi

экв соответствует 17-я операция изгиба.
Из полученных данных вытекает, что с

уменьшением толщины медных полос не-
сколько снижается уровень достижения их
эффективного упрочнения при обработке на
прецизионной роликоправильной машине
EcoMaster 25/21. В обобщенном виде полу-
ченные уравнения кривых течения представ-
лены в табл. 8. Следует отметить характер
изменения величин коэффициента упрочне-
ния 0 и показателя деформационного упроч-
нения n, а именно: для всех номинальных
толщин эти показатели после операции из-
гиба уменьшаются. Однако степень умень-
шения не одинакова. Соответственно для
номинальных толщин медных полос 3, 2 и 1
мм она состовляет: для 0 — в 1,86; 1,86;
1,57 раза, для n — в 4,41; 4,10; 2,96 раза.
Выпадение данных для толщины 1 мм
(уменьшение 0 в 1,57 раз и n в 2,96 раза)
скорее всего можно объяснить сравнительно
высоким начальным значением условного
предела текучести перед изгибом (52 МПа).

Аналогичные действия выполнены при
расчете уравнений кривых течения и анализе
механических свойств медных полос номи-
нальной толщиной 3 мм после отжига и пос-
ледующих отработок за 1, 2, 3 и 4 прохода.
Полученные сведения приведены в табл. 9.
Как и в рассмотренном выше случае, выяв-
лены одинаковые по качеству события умень-
шения 0 и n по мере увеличения числа опе-
раций изгиба. Так, 0 уменьшается в 1,86;
1,86; 1,82; 1,83 раза, а n — в 4,21; 4,41; 5,18;
5,08 раза в соответствии с числом проходов
1, 2, 3 и 4. Здесь уместно отметить своеобра-
зие степенной функции (2), заключающееся
в том, что как показатель деформационного
упрочнения n, так и интенсивность главных
истинных деформаций ei (аргумент упомя-
нутой функции) по величине строго меньше
единицы. В этом случае графики зависимо-
сти ei

n от ei имеют вид, приведенный на фиг. 2.

Таблица 8

Уравнения кривых течения медных полос
с номинальной толщиной 3, 2 и 1 мм после отжига
и последующей операции однократного изгиба

на роликоправильной машине

яаньланимоН
анищлот
мм,ысолоп

еиняотсоС
ысолоп

йовиркеиненварУ
яинечет

3 гижтО  7,585 ei
805,0

дохорп1  40,513 ei
8021,0

2 гижтО  9,075 ei
694,0

дохорп1  4,603 ei
121,0

1 гижтО  3,125 ei
8524,0

дохорп1  4,133 ei
441,0

Таблица 9

Уравнения кривых течения для медных полос
с номинальной толщиной 3 мм после отжига

и последующих операций многократного изгиба
на роликоправильной машине

ысолопеиняотсоС яинечетйовиркеиненварУ

гижтО  7,585 ei
805,0

дохорп1  40,513 ei
8021,0

адохорп2  6,223 ei
1511,0

адохорп3  7,913 ei
890,0

адохорп4  3,023 ei
1,0



90 „Металлы“. № 1. 2024 г.

С учетом этих графиков, а также на основе
анализа условий обработки медных полос
изгибами на роликоправильной машине и
результатов их испытаний на растяжение
можно придти к выводу, что для достиже-
ния предельного упрочнения достаточно трех
операций, после которых показатель дефор-
мационного упрочнения кривых течения
удовлетворяет условию n  0,1, а условный
предел текучести достигает максимального
значения.

При рассмотрении результатов испыта-
ний на растяжение медных полос (см. табл.
4 и 5) было выявлено, что значения времен-
ного сопротивления разрыву в мало разли-
чаются, независимо от толщин полос и их
состояния до или после обработки. Все де-
вять значений в прошли статистический
анализ, в результате которого получены сле-
дующие характеристики распределения это-
го показателя: среднее значение 232,9 МПа;
среднее квадратичное отклонение 4,5 МПа;
размах вариации от 226 дл 239 МПа; коэф-
фициент вариации 1,93%; границы интер-
вала относительно среднего значения в, в
который с вероятностью 95% попадут воз-
можные отклонения значений временного
сопротивления разрыву, 8,82 МПа.

Такие близкие значения в можно объяс-
нить следующим образом. В процессе испы-
тания растяжением образцов после достиже-
ния под нагрузкой условного предела теку-
чести на стадии равномерной деформации в
условиях линейного напряженного состоя-
ния происходит упрочнение металла, кото-
рое далее при достижении предельного зна-
чения нагрузки приводит к образованию
шейки и переходу к деформации в услови-
ях объемного напряженного состояния. Вся

эта деформационно-нагрузочная система при
испытании на растяжение работает по прин-
ципу самоуправления. Действительно, если
полоса находится в исходном состоянии или
после обработки, то характерезуется разны-
ми значениями условного предела текучес-
ти и, соответственно, у нее будут разные про-
тяженности воздействия равномерной дефор-
мации, что видно в табл. 4 и 5. Наибольшая
деформация при изгибе составляет ~2 %, и
ее испытывают поверхностные волокна (см.
табл. 7), а при растяжении на интервале
равномерной деформации ее воздействие бу-
дет на порядок больше. В итоге временное
сопротивление разрыву в выравнивается и
принимает мало изменяющееся значение.

При проведении испытаний на растяже-
ние образцов медных полос с номинальной
толщиной 3, 2 и 1 мм после отжига и опера-
ции изгиба проводились измерения для рас-
чета коэффициента пластической анизотро-
пии R, характеризующего соотношение меж-
ду пластическими свойствами в плоскости
прокатки и по толщине образцов, относитель-
ная деформация которых равна величине
конечного равномерного относительного уд-
линения [9]. Необходимые для расчета R
измерения делались двумя способами – по
меткам и по экстензометру, результаты ко-
торых оказались полностью идентичными и
составляли: для номинальной толщины 3 мм
— 0,66 до и 0,68 после изгиба; для номи-
нальной толщины 2 мм — 0,63 до и 0,68
после изгиба; для толщины 1 мм — 0,66 до
и 0,61 после изгиба. Следует отметить, что
полосы вырезались из листов вдоль направ-
ления их прокатки, поэтому исходные лис-
ты и полосы испытывали совпадающее внеш-
нее воздействие инструмента при плоской
схеме деформированного состояния. Имен-
но этим подтверждается факт малых разли-
чий величин R, определяемых на полосах до
и после их изгиба.

Выводы. 1. Статистическая обработка и
анализ измерений толщины полос алюмини-
евых сплавов (номинальная толщина 2,8 мм)
и технически чистой меди (номинальные тол-
щины 3, 2 и 1 мм) до и после обработки на
роликоправильной машине при рекомендо-
ванном минимальном входном зазоре пока-
зали, что средние значения толщины во всех
случаях не изменяются, а разброс вариаций
измерений сужается, что свидетельствует об
уменьшении разнотолщинности полос и по-

Фиг. 2. Графики зависимости функции ei
n

от аргумента ei при разных значениях показа-
теля деформационного упрочнения n
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вышении их планшетности после знакопе-
ременной упругопластической деформации.

2. Проанализирована динамическая кар-
тина поведения полос из технически чистой
меди в процессе знакопеременной упругоп-
ластической деформации во время прохож-
дения через роликоправильную машину при
монотонном снижении интенсивности глав-
ных истинных деформаций, увеличении уп-
ругодеформирующейся центральной зоны
полос и уменьшении величины их упрочне-
ния.

3. На основании указанного анализа раз-
работан алгоритм определения суммарной
эквивалентной интенсивности главных ис-
тинных деформаций с использованием урав-
нений кривых течения в исходном состоя-
нии обрабатываемых металлических матери-
алов и результатов их испытаний на растя-
жение, обеспечивающий эффективность зна-
копеременной упругопластической деформа-
ции при правке.

4. Сохранение медными полосами после
знакопеременного изгиба значений равно-
мерного относительного удлинения не менее
18% свидетельствует о возможности их пос-
ледующей обработки операциями листовой
штамповки.

5. Показано, что прокатка листов и опе-
рации знакопеременного упругопластическо-
го изгиба на роликоправильной машине ре-
ализуются в условиях плоской схемы дефор-
мированного состояния, о чем свидетельству-
ют слабо различающиеся значения соответ-
ствующих коэффициентов пластической ани-
зотропии.
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