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От редакции

Авторы статей,  вошедших в этот номер журнала МЕТАЛЛЫ, — участ-
ники Международной научной конференции «Физико-химические основы 
металлургических процессов» имени академика А.М. Самарина (ФХОМП), 
которая была проведена 10—14 октября 2022 года в городе Выкса Ниже-
городской области. Организаторы конференции:  Институт металлургии и 
материаловедения им. А.А. Байкова РАН, АО «Выксунский металлургиче-
ский завод»,  Научный совет РАН по металлургии и металловедению, Вык-
сунский филиал НИТУ МИСИС.

 Выксунский завод Объединенной металлургической компании (ОМК) 
входит в число старейших центров российской металлургии,  основан 
в 1757  году и сейчас является одним  из ведущих производителей стали, 
проката и стальных сварных труб в стране. Конференция была посвяще-
на нескольким  знаменательным  датам: 265-летию со дня основания Вык-
сунского металлургического завода, 120-летию со дня рождения основателя 
конференции — академика АН СССР Александра Михайловича Самари-
на,  выдающегося ученого-металлурга, уроженца села Саконы Ардатовского 
уезда Нижегородской губернии,  и 20-летию Выксунского филиала НИТУ 
МИСИС. В работе конференции приняли  участие 145 специалистов из ме-
таллургических предприятий, организаций науки и высшего образования 
разных регионов Российской Федерации,  Республики Казахстан и Респу-
блики Беларусь. На пленарном  заседании, в ходе работы семи научных сек-
ций и пяти круглых столов было заслушано 105 научных докладов. Тема-
тика конференции включала вопросы,  посвященные физико-химическим  
исследованиям  металлических расплавов, процессам  производства стали 
и сплавов, применению ферросплавов, легирующих материалов, шлаковых 
смесей и огнеупоров, экологическим  аспектам  металлургического произ-
водства, вопросам  импортозамещения, процессам  прямого восстановления 
железа и др. Приведенные статьи отражают тематику научных докладов, 
представленных  авторами на конференции. 



3

с. 3—

М Е Т А Л Л Ы ,  № 3 • 2 0 2 3

Плазменный метод нашел широкое при-
менение для производства порошкового ма-
териала, в том числе нанодисперсной фрак-
ции [1]. Описание преимуществ и недостат-
ков плазменного метода и предполагаемого
развития технологии приведено в обзорной
статье [2]. Метод позволяет получать порош-
ки дисперсностью от 20 до 100 мкм из ши-
рокого круга металлов, в том числе тугоп-
лавких, нержавеющих сталей, титановых
сплавов и др. [3]. Обзор применения плаз-
мотронов в аддитивных технологиях и ана-
лиз существующих технологий и конструк-
ций представлен в работе [4].

Также плазменный метод используется
для нанесения функциональных покрытий.
Например, плазмотроны нашли широкое при-
менение для нанесения защитных покрытий
[5]. Плазменное напыление покрытий заре-
комендовало себя благодаря ряду преиму-
ществ: высокая интенсивность, непосред-
ственное воздействие источника энергии, ло-
кализованная зона воздействия, быстрота,
эффективность и производительность [6—9].

Для расчета движения частиц при напы-
лении в производственной практике зареко-
мендовал себя метод конечных элементов.
Известны работы на тему формообразования
частиц порошков методом конечных элемен-
тов [10]. В работе [11] описано применение
численного метода, использованного для оп-
ределения механизмов роста и влияния

1Работа выполнена при финансовой поддержке
РФФИ (проект № 20-21-00063) и в рамках госзадания
ИМЕТ УрО РАН (тема № 122020100287-1 ЕГИСУ НИ-
ОКТР).

 10 DOI: 10.31857/S0869573323030011, EDN: gbgefv
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Представлена попытка определить влияние направления распыления на движение частиц в
плазменном потоке с целью оценить влияние силы тяжести. Выбраны три направления распы-
ления: вниз, вверх и горизонтально. Рассматривался титановый порошок ПТМ-1 ТУ 14-22-57-92.
Для каждого из рассматриваемых направлений распыления выполнен расчет движения частиц
титанового порошка разной дисперсности в плазменном потоке методом конечных элементов с
использованием программного пакета SolidWorks. В качестве распыляемого порошкового мате-
риала выбраны частицы размерами 1, 50 и 90 мкм. Изучено изменение температуры частиц по-
рошка при движении в плазменном потоке в зависимости от направления распыления. Прове-
ден сравнительный анализ для рассматриваемых направлений распыления, по результатам кото-
рого описаны достоинства и недостатки и даны рекомендации по ведению процессов получения
порошка и нанесения покрытий. Представленные данные могут быть полезными при выборе по-
ложения подложки для нанесения функциональных покрытий. Продемонстрировано влияние силы
тяжести на сепарацию получаемых порошков и на распределение температуры плазменного по-
тока в исследуемой зоне. Для верификации результатов расчета проведен натурный эксперимент
в плазменной установке, собранной на базе ИМЕТ УрО РАН, которая применяется для получения
порошка и нанесения покрытий, с учетом ее конструктивных особенностей. Результаты имеют
практическую пользу для разработчиков и потребителей технологического оборудования.

Ключевые слова: направление распыления; сила тяжести; траектория движения частиц;
плазменный метод; получение порошков; нанесение покрытий.
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фракции кремния в порошковом материале
для двойных систем металл—кремний. В
работе [12] рассмотрены особенности конст-
рукции плазмотронов. В работе [13] реша-
лась задача моделирования системы газових-
ревой стабилизации плазменной дуги элект-
родуговых плазмотронов прецизионной рез-
ки металла. Численный метод применяется
для изучения формирования функциональ-
ных покрытий из высокоэнтропийных спла-
вов, например, Gd-Tb-Dy-Ho-Sc и Gd-Tb-Dy-Ho-
Y [14].

На свойства нанесенных покрытий и по-
лученных порошков плазменным методом
влияют параметры плазменного потока. В
свою очередь, параметры плазменного пото-
ка зависят от ряда воздействующих факто-
ров, например, от направления распыления.
Описание конструкции плазмотронов, в ко-
торых плазменный поток ориентирован вер-
тикально вниз, приведено в работах [15—18],
данные о плазмотронах с горизонтальным
направлением плазменного потока — в ра-
ботах [19—21]. В литературе значительно
меньше статей с описанием конструкции
плазмотронов, в которых реализована схема
распыления вертикально вверх [22, 23].

Несмотря на то, что в литературных ис-
точниках описаны конструкции с разными
вариантами направления распыления, есть
ряд практически значимых проблем, которые
можно считать недостаточно изученными. В
частности это относится к роли силы тяжес-
ти, проявление которой зависит от направ-
ления распыления. Проведение сравнитель-
ного анализа движения частиц порошка и
определение их параметров, например тем-
пературы, в зависимости от направления рас-
пыления весьма актуально.

Данная работа выполнена с целью выяв-
ления влияния силы тяжести при работе
экспериментальной плазменной установки
(собрана на базе ИМЕТ УрО РАН в лабора-
тории порошковых и композиционных ма-
териалов, применяется для получения порош-
ка и нанесения функциональных покрытий)
для проведения сравнительного анализа и оп-
ределения температуры частиц при движе-
нии в плазменном потоке, ориентированном
вверх, вниз и горизонтально. Данное иссле-
дование имеет практическую ценность, по-
скольку позволяет выработать рекомендации,
которые могут быть полезны производите-
лям и потребителям технологического обо-

рудования при прогнозировании результатов
на стадии проектирования.

Материалы и методика эксперимента.
Для решения поставленной задачи исполь-
зовали метод конечных элементов с после-
дующей верификацией путем проведения
натурного эксперимента. При проведении
расчета исходными данными служили пара-
метры экспериментальной установки, кото-
рая включает плазмотрон, источник питания,
узлы водяного охлаждения, подвода плазмо-
образующего и транспортного газа для вво-
да порошкового материала, подачи сырья в
анодный узел плазменной головки. При про-
ведении эксперимента применен плазмотрон
косвенного действия: напряжение 26 В, сила
тока 250 А. Более подробное описание лабо-
раторной установки и входящих в ее состав
узлов представлено в работе [24].

При подаче порошкового материала в
плазменный поток образуется светящийся
факел разогретых частиц. В зависимости от
материала распыляемого порошка можно
наблюдать разный характер свечения факе-
ла. Порошок титана характеризуется особен-
но интенсивным свечением частиц за счет
окисления при контакте с воздухом. По этой
причине, для наглядности, при проведении
натурного эксперимента применен титано-
вый порошок ПТМ-1 (ТУ 14-22-57-92) с на-
сыпной плотностью 1,02 г/см3. Плотность
титана составляет 4,5 г/см3. Гранулометри-
ческий анализ примененного в эксперимен-
те порошка проведен с помощью анализато-
ра размеров CAMSIZER-XT (Германия). Ана-
лиз показал, что на 90% порошок состоит из
частиц <91 мкм, 50% частиц порошка име-
ет размер <50 мкм. Фракции порошка име-
ли разброс частиц по крупности в диапазоне
от 1 до 106 мкм.

Для определения влияния силы тяжести
на параметры плазменного потока, движение
частиц распыляемого порошка в нем и их
температуру проведено сравнение процессов
распыления в трех характерных направле-
ниях плазменного потока: вниз (действие
силы тяжести по направлению плазменного
потока), вверх (действие силы тяжести в на-
правлении, противоположном плазменному
потоку) и горизонтально (действие силы тя-
жести в направлении, перпендикулярном
плазменному потоку). Рассматривались дли-
на и ширина поперечного сечения факела
светящихся частиц, расположенного в плос-
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кости, лежащей вдоль оси плазменного по-
тока. Исследовано влияние силы тяжести на
распределение теплового поля и на сепара-
цию разных фракций распыляемого порош-
ка при направлении плазменного потока
вверх.

В качестве программного пакета, реали-
зующего метод конечных элементов, исполь-
зован SolidWorks. При проведении расчета
размер частиц выбран по результатам про-
веденного гранулометрического анализа по-
рошка в натурном эксперименте. Выбраны
частицы размерами 1, 50 и 90 мкм. Про-
граммный пакет позволяет исследовать дви-
жение в плазменном потоке частиц порош-
ка как отдельно для каждой из выбранных
фракций, так и одновременно для всех трех.
Для каждой из рассматриваемых фракций
расчет проведен для 100 частиц.

Принято, что температура, при которой
происходит свечение титанового порошка и
видны яркие искры, выше 1573 K. При оп-
ределении температур руководствовались
справочными данными о цветах каления
титана (ярко-красный — 900 C, желтый —
1200 C, белый — 1300 C) [25].

В качестве плазмообразующего газа ис-
пользован аргон чистотой 99,993%
(ГОСТ 10157—2016). Использовали объем-
ный расход плазмообразующего газа 7 л/мин,
массовый расход порошкового материала
1 г/с.

Для каждого из рассматриваемых случа-
ев направления плазменного потока прове-
дены пять параллельных экспериментов. С
целью получения надежных результатов при
замерах провели статистическую обработку
итогов эксперимента. В качестве наиболее
подходящего метода статистического анализа
выбран метод точечных диаграмм размахов
и их средних значений [26, 27].

Для дополнительной верификации ре-
зультатов расчета провели натурный экспе-
римент. Целью дополнительного натурного
эксперимента являлось определение темпе-
ратуры плазменного потока на его оси при
холостом функционировании установки (без
распыления порошка) и сравнение ее значе-
ния с данными, полученными в результате
расчета. Температуру плазменного потока
определяли путем поочередного расположе-
ния по его оси прутков. Для этого выбраны
три набора прутков диаметром 3 мм с заве-
домо известной температурой плавления:

медь М1 (ГОСТ 859—2014), сталь 10 (ГОСТ
1050—2013) и вольфрам лантанированный
(ТУ 48-19-27-88). Каждый из трех наборов
прутков состоял из пяти образцов одинако-
вого материала, чтобы была возможность про-
ведения пяти параллельных экспериментов.
Для учета теплообменных процессов (тепло-
проводность и излучение) при проведении на-
турного эксперимента определяли фактичес-
кую температуру на поверхности прутков в
момент начала плавления с помощью опти-
ческого пирометра ЭОП-66 № 240 (ГОСТ
5.278). Прутки поочередно располагали по
оси плазменного потока таким образом, что-
бы один конец прутка был зафиксирован в
зажиме, а другой (свободный) конец прутка
был направлен в сторону плазмотрона и рас-
полагался от него на расстоянии 0,5 м. Оп-
тический пирометр был направлен на сво-
бодный конец прутка, чтобы фиксировать
температуру на его поверхности. Головная
часть плазмотрона крепилась в манипулято-
ре, который обеспечивал его равномерное
перемещение вдоль оси по направлению к
прутку со скоростью 10 мм/мин. Расстояние
от свободного конца прутка до торцевой плос-
кости анода головной части плазмотрона ре-
гистрировалось. В момент, когда на поверх-
ности прутка начинался процесс плавления,
фиксировали расстояние от прутка до плаз-
мотрона и фактическую температуру повер-
хности прутка. Полученные в результате
натурного эксперимента данные показали,
что плавление каждого из прутков начина-
ется при температуре, соответствующей спра-
вочным данным для каждого материала
прутка (незначительное отклонение не пре-
вышало 22 K). Подробное описание натур-
ного эксперимента представлено в работах
[28—30], а результаты приведены в табл. 1.
Сравнительный анализ итогов расчета и на-
турного эксперимента показал, что их рас-
хождение не превышает 5%.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Для каждого из рассматриваемых
случаев направления плазменного потока
усредненные данные натурного эксперимен-
та (по результатам пяти параллельных опы-
тов) и итоги расчета для трех фракций пред-
ставлены в табл. 2.

Как видно из представленных данных,
направление плазменного потока оказывает
существенное влияние на движение частиц
в нем и на их температуру, что подтвержда-
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ет важность выбора направления плазмен-
ного потока в процессах нанесения покры-
тий и получения порошка. По итогам вы-
полненного расчета получены картины рас-
пределения температуры плазменного пото-
ка в плоскости, расположенной в сечении
вдоль оси потока, а также определены тра-
ектории частиц порошка с указанием их тем-
пературы для каждого из рассматриваемых
направлений. Данные проведенного расчета
на фигурах а—е соотнесены с результатами
натурного эксперимента. Размер частиц в
расчетах показан условно. Результаты рас-
чета согласуются с данными, полученными
при проведении натурного эксперимента.

Видно, что области с температурой >1573 K
имеют разную форму, их длина и ширина в
рассматриваемых случаях зависят от выбо-
ра направлений распыления. При направле-
нии потока вверх наблюдается наибольшая
длина факела со светящейся фракцией по-
рошка. Это объясняется тем, что при повы-
шении температуры газа его давление пони-
жается, газ перемещается вверх относитель-
но слоев с более низким давлением. Таким

образом проявляется сила тяжести, воздей-
ствуя на распределение температуры. Час-
тицы порошка находятся в данной области
в течение большего времени по сравнению с
другими вариантами распыления и прогре-
ваются лучше, что положительно влияет на
их сфероидизацию. Этот эффект является
достоинством варианта распыления вверх по
сравнению с другими рассмотренными на-
правлениями распыления. Представленные
данные согласуются с описанными в лите-
ратуре [31].

При направлении плазменного потока
вверх происходит естественная сепарация
распыляемого порошка по фракциям: ради-
ус разброса частиц более мелкой фракции
наибольший, тогда как частицы более круп-
ной фракции распределяются ближе к оси
плазменного потока. Это объясняется тем, что
частицы порошка меньшего размера, обладая
меньшей массой, увлекаются потоком легче,
чем более крупные частицы. Расчетом по-
лучены значения радиусов разбросов частиц
разных фракций. Частицы размером 1 мкм
оседали на расстоянии от оси плазменного

Таблица 2

Размеры факела светящегося порошка в плазменном потоке
( l — длина факела; b — его ширина)

еинелварпаН
яинелыпсар

йынрутаН
тнемирепскэ

мкм,иицкарфялдтечсаР

1 05 09

l мм, b мм, l мм, b мм, l мм, b мм, l мм, b мм,

хревВ 057 011 217 69 267 501 208 511

оньлатнозироГ 052 06 991 25 212 55 842 75

зинВ 053 051 103 911 123 831 543 641

Таблица 1

Расстояние L по оси плазменного потока от среза сопла
плазмотрона до положения прутка,

при котором начинается плавление на поверхности

лаиретаМ

еиняотссаР L мм,
,еиненолктО

%оп
утечсар

монрутанв
етнемирепскэ

1МьдеМ 141 531 4,4

01ьлатС 28 58 5,3

йыннаворинатнаЛ
марфьлов

91 02 0,5
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Итоги натурного эксперимента (а, в, д) и проведенного расчета (б, г, е) для направлений распыления:
вверх (а, б); вниз (в, г) и горизонтально (д, е)

1573

1431

1289

1146

1004

862

720

578

435

293

T, K

а) б) в) г)

д)

е)
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потока, не превышающем 1,6 м, а частицы
размером 90 мкм — на расстоянии, не пре-
вышающем 0,9 м. Представленные данные
согласуются с приведенными в литературе
[32]. Описанный эффект естественной сепа-
рации частиц можно использовать для со-
вершенствования технологического оборудо-
вания, например конструкции камеры при-
ема порошкового материала. Предлагается в
камере приема порошка предусмотреть бун-
керы, расположенные на разном удалении от
оси плазменного потока, что позволит соби-
рать получаемый порошок разных фракций,
устранить сложности, возникающие при ис-
пользовании циклонов [33] или конструкции
плазменных установок с двумя параллель-
ными камерами [34].

При проведении натурного эксперимен-
та с распылением вверх не был выполнен
детальный анализ распределения распыляе-
мого порошка в зависимости от его размера,
тем не менее невооруженным глазом мож-
но было наблюдать, что частицы с меньшим
размером оседали на более значительном
расстоянии от оси плазменного потока, чем
более крупные частицы.

При получении порошка в камере с во-
доохлаждаемыми стенками и реализацией
направления распыления вниз верхняя часть
камеры нагревалась более интенсивно, чем
нижняя, по сравнению с процессом распы-
ления вверх, при котором происходит более
равномерное нагревание по всей поверхнос-
ти камеры. При недостаточно эффективном
охлаждении можно предположить ограниче-
ние времени непрерывного функционирова-
ния установки с направлением распыления
вниз из-за возможного отказа оборудования
вследствие прогорания стенки камеры. В
этом преимущество варианта распыления с
направлением вверх. При реализации про-
цесса получения порошка с горизонтальным
распылением из-за свойства теплоты распро-
страняться вверх нагрев камеры приема по-
рошка также неравномерный.

Представленные данные полезны при
выборе места положения подложки, на кото-
рую наносится покрытие, и позволяют учи-
тывать форму плазменного потока при оп-
ределении положения подложки относитель-
но его, особенность движения частиц распы-
ляемого порошка в потоке, нагрев подложки
в зависимости от удаления от плазмотрона.
Среди достоинств распыления вверх важно

отметить, что данное направление не ведет к
нежелательному нагреванию плазмотрона и
коммуникаций в отличие от случая распы-
ления с направлением вниз. Данное преиму-
щество подчеркнуто в статье [35], в которой
для решения проблемы перегрева предлага-
ется конструкция плазмотрона, обеспечива-
ющая направление плазменного потока под
углом 45 к горизонту.

Практика эксплуатации лабораторной
экспериментальной плазменной установки
при нанесении покрытий показала, что при
реализации распыления вниз из-за свойства
теплоты распространяться вверх плазменная
головка и коммуникации нагреваются более
интенсивно, приводя к снижению эффектив-
ности охлаждения и сокращению длитель-
ности непрерывной работы до наступления
отказа из-за прогорания стенки анода. Оп-
ределили время непрерывной работы для
рассмотренных вариантов направления рас-
пыления до наступления отказа. При направ-
лении плазменного потока вверх лаборатор-
ная установка может функционировать не
более 30 мин, а при направлении вниз — не
более 10 мин. Ограничение во времени не-
прерывного функционирования лаборатор-
ной установки связано с ее конструктивны-
ми особенностями (например, потому что под-
водящие коммуникации расположены в не-
посредственной близости к плазменной го-
ловке и находятся сверху). Сопутствующее
нагревание воды в подводящих трубках си-
стемы водного охлаждения снижает эффек-
тивность теплосъема.

Выводы. 1. Практическая значимость
проведенного исследования состоит в разра-
ботке рекомендаций для процессов производ-
ства порошка и нанесения покрытий при
совершенствовании технологического обору-
дования, в том числе на стадии проектиро-
вания. Предлагается для прогнозирования
результатов использовать описанный расчет.

2. Для процесса производства порошка
рекомендуется применять вариант конфигу-
рации установки с распылением, направлен-
ным вверх, поскольку у данного варианта
самая длинная область плазменного потока
с высокой температурой по сравнению с ос-
тальными направлениями распыления. Бла-
годаря форме плазменного потока частицы
порошка дольше находятся в зоне высокой
температуры, что позитивно сказывается на
процессе сфероидизации. При совершенство-
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вании конструкции камеры приема порош-
ка следует учесть естественную сепарацию
и предусмотреть узел, позволяющий сорти-
ровать получаемый порошок. Направленный
вверх плазменный поток обеспечивает дос-
тижение более равномерного распределения
нагревания поверхности камеры приема по-
рошка, позволяя предотвратить нежелатель-
ный перегрев и прогорание стенок камеры в
случае неэффективного охлаждения, увели-
чивая длительность непрерывного функци-
онирования.

3. При нанесении покрытий с реализаци-
ей направления распыления вверх предот-
вращается нежелательный перегрев плазмот-
рона, отсутствует воздействие температуры на
коммуникации, подводимые к плазменной
головке, что позволяет предотвратить отказ
оборудования.

4. Полученные данные можно использо-
вать для определения оптимального положе-
ния подложки, на которую наносится покры-
тие (учесть параметры распределения тем-
пературы в потоке, определить рациональное
положение подложки относительно плазмот-
рона, ее прогрев). Представленные результа-
ты согласуются с описанными в литературе.
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Сплавы на основе титана обладают уни-
кальным сочетанием химических, физичес-
ких, механических и технологических харак-
теристик, что обусловливает их широкое при-
менение в ядерной энергетике, авиации, ра-
кетостроении, космической технике, судостро-
ении, машиностроении, черной и цветной ме-
таллургии, целлюлозно-бумажной, пищевой и
химической промышленности, медицине, при-
боростроении, электронике [1, 2]. Однако ак-
тивное использование титановых сплавов во
многих случаях сдерживается свойственной
им недостаточной износостойкостью, поэто-
му изделия из них необходимо подвергать

поверхностному модифицированию [1—6].
По данным ряда работ повышение износо-
стойкости достигается в результате азотиро-
вания [1, 7], цементации [4, 6], борирования
[5, 8]. Наиболее целесообразным и перспек-
тивным видом инженерии поверхности в
данном контексте большинство исследовате-
лей считают химико-термическую, в частно-
сти электролитно-плазменную обработку [5,
8, 9]. В нашей работе изучена возможность
повышения твердости и износостойкости ти-
тановой поверхности анодной электролитно-
плазменной цементацией в электролите, со-
держащем хлорид аммония и глицерин.

Материалы и методика эксперимента.
Цилиндрические образцы из технически чис-
того титана ВТ1-0 диаметром 11 и высотой 15
мм шлифовали наждачной бумагой до шеро-
ховатости поверхности Ra  1,000,10 мкм и
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Рассмотрена возможность использования технологии анодной электролитно-плазменной це-
ментации в нетоксичном электролите для повышения микротвердости и износостойкости техни-
чески чистого титана. Исследованы морфоструктура и шероховатость поверхности материала после
насыщения, изучено распределение микротвердости в поверхностном слое и трибологическое по-
ведение модифицированной поверхности. Испытания на износостойкость проводились в услови-
ях сухого трения с использованием инструментальной легированной закаленной стали в каче-
стве контртела. Установлено, что электролитно-плазменная цементация в водном электролите,
содержащем хлорид аммония и глицерин, в 3,5 раза повышает поверхностную твердость, до 900
HV0,01, за счет образования диффузионного слоя. На трибологическое поведение влияют высоко-
температурное окисление поверхности, приводящее к образованию наружного оксидного слоя,
формирование модифицированного слоя и поверхностный рельеф титана. Коэффициент трения
после обработки увеличивается в 1,2 раза, а массовый износ снижается в 3,4 раза по сравнению
с необработанной поверхностью деталей из титана.

Ключевые слова: инженерия поверхности; электролитно-плазменная цементация; техни-
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очищали ацетоном в ультразвуковой ванне.
Анодную электролитно-плазменную цемен-
тацию (АЭПЦ) проводили в водном раство-
ре электролита, содержащем хлорид аммо-
ния (10—15 мас.%) и глицерин (10 мас.%),
при температурах 800—900 C с использова-
нием цилиндрического электролизера при
обеспечении продольного обтекания образца
электролитом. Образцы подключались к по-
ложительному выводу источника питания.
В верхней части камеры-катода электролит
переливался через край в поддон и далее про-
качивался через теплообменник со скорос-
тью потока 2,5 л/мин. Температура элек-
тролита, охлаждаемого водопроводной водой,
поддерживалась равной 252 C на входе в
электролизер. После подачи напряжения 220
В от источника постоянного тока образцы по-
гружались в электролит с последующей кор-
рекцией напряжения до 150—190 В, обеспе-
чивающих достижение указанных темпера-
тур цементации при силе тока 71 А.

Температуру образцов измеряли с точно-
стью до 2% хромель-алюмелевой термопарой
М89-К1, подключенной к мультиметру МС-
8221. Термопара устанавливалась в отверстие
на оси внутри образца на расстоянии 2 мм
от нагреваемой поверхности. Диффузионное
насыщение проводили в течение 5 мин (по
три образца на каждую точку), после чего
образцы охлаждали в электролите (закалка
от температуры насыщения при отключении
напряжения). Затем образцы промывали
водой и сушили.

Фазовый состав поверхностных слоев ис-
следовали на дифрактометре с CoK-излуче-
нием и сканированием в режиме /2 с ша-
гом 0,026 град. и скоростью 4,5 град/мин.

Структуру поверхностного слоя образцов
после цементации и травления в водном ра-
створе плавиковой и азотной кислот в тече-
ние 30—60 с изучали с использованием оп-
тического металлографического микроскопа
Micromed MET с цифровой визуализацией
изображений. Элементный микроанализ
диффузионных слоев проводился методом
энергодисперсионной рентгеновской спектро-
скопии (EDX-анализ) с использованием ра-
стрового электронного микроскопа Phenom
ProX с системой Phenom ProSuit.

Микротвердость поперечных сечений об-
работанных образцов измеряли на микро-
твердомере Falcon 503 по Виккерсу при на-
грузке 0,1 Н. На каждом образце выполня-

ли семь отпечатков, величину твердости
HV0,01 определяли как среднее значение по
пяти пунктам, за исключением максималь-
ного и минимального значений.

Морфологический анализ поверхности
проводился с использованием также растро-
вого электронного микроскопа Phenom ProX.
Шероховатость поверхности измеряли про-
филометром TR-200. Изменение массы об-
разцов определяли на электронных анали-
тических весах CitizonCY224C с точностью
0,0001 г после промывки образцов дистил-
лированной водой (для удаления следов со-
лей) и последующей сушки.

В испытаниях на трение использовалась
схема трения вал—втулка (фиг. 1). Контр-
тело изготавливалось из инструментальной
легированной стали (содержание элементов,
мас.%: Cr 0,9—1,2; W 1,2—1,6; Mn 0,8—
1,1; C 0,9—1,05) в виде пластины с полукруг-
лой выемкой диаметром 11 мм, охватываю-
щей поверхность образца. Образец крепил-
ся на валу, приводимом в движение элект-
родвигателем. Тензодатчик, измеряющий
прижимающее усилие, устанавливался на
платформе, скользящей по цилиндрическим
направляющим. Перемещение платформы и
нагружение пары трения обеспечивалось с
помощью пневматического цилиндра. Ци-
линдр, направляющие и платформа закреп-
лены на кривошипе, ось вращения которого
совпадала с осью вращения образца. Враще-

Фиг. 1. Схема трения вал—втулка: 1 —
образец; 2 — контртело; 3 — маятник; 4 —
тензодатчик; M — момент силы трения; N —
сила, действующая на контртело и маятник со
стороны образца, F — сила, действующая на
маятник со стороны тензодатчика, L – рассто-
яние от оси вращения до оси симметрии (дат-
чик деформации)
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ние кривошипа ограничивалось его соедине-
нием со вторым тензодатчиком, предназна-
ченным для измерения момента М силы
трения. Такая схема позволяет сохранить
общую ось вращения образца и контртела по
мере их изнашивания. Испытания на тре-
ние проводились в режиме сухого трения при
нагрузке 10 Н. Скорость скольжения образ-
ца по контртелу составила 1,555 м/с. Путь
трения 1000 м. Для изучения морфострук-
туры поверхности дорожек трения исполь-
зовался многофункциональный растровый
электронный микроскоп Phenom ProX.

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. Необходимое напряжение для нагре-
ва образца до 800—900 C зависит от кон-
центрации хлорида аммония в рабочем ра-
створе. При цементации в растворе электро-
лита с глицерином, в котором содержится
10 мас.% хлорида аммония, устойчивая тем-
пература нагрева детали не превышает
850 C. После повышения концентрации хло-
рида аммония до 15 мас.% возможно прове-
дение цементации при 900 C. В этих усло-
виях плотность тока равна 1,0—1,2 А/см2.

Электролитно-плазменное насыщение в
водном электролите сопровождается высоко-
температурным окислением поверхности
титана. Интенсивность окисления имеет пря-
мую зависимость от температуры обработки.
Сформированный на поверхности оксидный
слой, являясь диэлектриком, занижает макси-
мально возможную температуру цементации
до 900 C, так как электролитно-плазменный
нагрев в других по составу электролитах воз-
можен до 950—1000 C [10—12]. Данный факт

указывает на интенсивное окисление повер-
хности технического титана при обработке в
электролите, содержащем глицерин.

Рентгеновский анализ поверхности пос-
ле АЭПЦ в электролите, содержащем 15%
хлорида аммония и 10% глицерина, показал,
что обработка при 800 C приводит к образо-
ванию в поверхностном слое преимуществен-
но TiO2 в виде рутила с тетрагональной кри-
сталлической структурой (фиг. 2). Кроме
того, рентгеноструктурно выявляется фаза
TiO2 с моноклинной сингонией и TiO0,325 с
гексагональной сингонией. С повышением
температуры насыщения до 850—900 C фа-
зовый состав наружного оксидного слоя из-
меняется. После обработки при 850 C пре-
имущественно обнаруживается TiO2 в виде
анатаза тетрагональной структуры, а также
Ti3,76O2,69 кубической и Ti3O гексоганальной
сингонии. Процесс АЭПЦ при 900 C обеспе-
чивает формирование на поверхности оксид-
ного слоя смешанного состава, представлен-
ного в виде TiO2 и Ti3O. При этом кристал-
лическая структура оксидов соответствует
описанным ранее, полученным при других
температурах насыщения. Методом EDX-
анализа в поперечном сечении образца пос-
ле цементации при 850 C показано, что в
оксидном слое содержится, мас.%: Ti 59,3;
O 37,6; N 2,9; C 0,2.

На фиг. 3 приведена морфоструктура по-
верхности образца технического титана ВТ1-0
после цементации при 800 и 900 C в элект-
ролите, содержащем 15 мас.% хлорида ам-
мония и 5 мас.% аммиака. Наиболее разви-
тый поверхностный рельеф характерен для

алумроФ
К яаксечиллатсир

аруткуртс
яаньларениМ

амроф

OiT 2 яаньланогартеТ литуР

OiT 2 » затанА

OiT 2 яаннилконоМ

OiT 2 яаньланогартеТ

iT 67,3 O 96,2 К яаксечибу

iT 3O яаньланогаскеГ

OiT 523,0 »

5000

4000

3000

2000

1000

0

I, имп/с

20 40 60 80 100 120 2, град

800 С

900 С

850 С

Фиг. 2. Рентгенограммы поверхности образца титана ВТ1-0 после АЭПЦ при температурах 800—900 C
в течение 5 мин в электролите, содержащем 15 мас.% хлорида аммония и 10 мас.% глицерина

.
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поверхности после цементации при 800 C
(фиг. 3, а, б). С повышением температуры
насыщения до 900 C интенсифицируется
высокотемпературное окисление, изменяется
фазовый состав наружного слоя, неровности
и трещины заполняются оксидами и рель-
еф выравнивается.

В результате высокотемпературного окис-
ления поверхности и конкурирующего с ним
анодного растворения шероховатость Ra и Rz
поверхности титана закономерно уменьша-
ется (таблица). Максимальное снижение
средней шероховатости Ra от исходного зна-
чения 1,0 до 0,6 мкм наблюдается после об-
работки титана в электролите, содержащем
15 мас.% хлорида аммония, при температу-
ре 900 C, что коррелирует с результатами
морфологического анализа поверхности це-
ментированных образцов.

Изучение распределения микротвердости
в поверхностном слое титана показало, что
самые высокие ее значения наблюдаются в
приповерхностном слое на глубине не более

Фиг. 3. Морфоструктура поверхности образца технического титана ВТ1-0 после цементации при 800
(а, б) и 900 C (в, г) в электролите, содержащем 15 мас.% хлорида аммония и 5 мас.% аммиака

5—6 мкм (фиг. 4). В этом случае после це-
ментации при 850—900 C в электролите, со-
держащем 15 мас.% хлорида аммония и 10
мас.% глицерина, значения микротвердости
достигают 90050 HV0,01, что в 3,5 раза выше,
чем у необработанного материала. В сред-
нем на глубине 10 мкм микротвердость слоя
600100 HV0,01 достигается после цемента-
ции во всех исследуемых режимах обработ-
ки, однако толщина упрочненного слоя зна-
чительно выше у образцов, которые обраба-
тывались в электролите, содержащем 15
мас.% хлорида аммония.

На фиг. 5 показано поперечное сечение
образца из технического титана ВТ1-0 после
АЭПЦ при температурах 800 и 900 C в те-
чение 5 мин в электролите, содержащем
15 мас.% хлорида аммония и 10 мас.% гли-
церина. Изменения в структуре титана и
формирование модифицированного слоя ука-
зывают на диффузию углерода, что объясня-
ет увеличение микротвердости в слое. Диф-
фузия углерода подтверждается данными
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Фиг. 4. Распределение микротвердости в
поверхностном слое толщиной h технического
титана ВТ1-0 после АЭПЦ при разных услови-
ях процесса

Шероховатость Ra и Rz поверхности,
коэффициент трения  и убыль массы m
образцов технического титана при трении в
различных условиях до и после цементации

атилорткелэватсоС
арутарепмети
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автсйовсиикитсиреткараХ
итсонхревоп

C3H8O3 HN 4 lC
t, C

Ra Rz
 m,

гм%.сам мкм

01 01 008 66,0  30,0 27,4  73,0 935,0 4,1

01 01 058 77,0  30,0 91,5  83,0 465,0 1,1

01 51 008 36,0  70,0 67,3  72,0 465,0 2,1

01 51 058 96,0  30,0 91,4  32,0 856,0 0,2

01 51 009 06,0  70,0 78,3  93,0 856,0 2,2

йыннатобарбоеН
0-1ТВнатит

00,1  01,0 89,6  45,0 564,0 7,3

Фиг. 5. Поперечное сечение образца технического титана ВТ1-0 после АЭПЦ при температуре 800 C
(а, б) и 900 С (в, г) в течение 5 мин в электролите, содержащем 15 мас.% хлорида аммония и 10 мас.%
глицерина: 1 — оксидный слой; 2 — диффузионный слой; 3 — исходная структура
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EDX-анализа. После цементации титана при
800 C максимальное содержание углерода
(0,43 мас.%) выявлено на расстоянии око-
ло 80 мкм от края поверхности. На рас-
стоянии до 5 мкм отмечается содержание
3,4 мас.% азота и 8 мас.% кислорода, с уве-
личением расстояния содержание кислоро-
да уменьшается, а азот не обнаруживается.
С повышением температуры цементации со-
держание кислорода в модифицированном
слое увеличивается, а углерода уменьшается,
что можно объяснить интенсификацией вы-
сокотемпературного окисления, которое тор-
мозит диффузию углерода и способствует
диффузии кислорода в глубину образца.

Трибологические испытания образцов
титана до и после цементации в разных ус-
ловиях показали, что коэффициент трения 
поверхности после обработки всегда возрас-
тает (см. таблицу). Минимальное значение
коэффициента трения отмечено у образца

после обработки при 800 C в электролите,
содержащем 10 мас.% хлорида аммония, а
максимальное — после обработки при 900 C
в электролите, содержащем 15 мас.% хло-
рида аммония. При температуре насыщения
800 C оксидный слой достаточно прочно свя-
зан с нижележащим слоем (подложкой).
Повышение температуры цементации приво-
дит к ослаблению связи оксидного слоя с
подложкой из-за влияния сжимающих на-
пряжений. В результате наружный слой лег-
ко отслаивается и трение идет по нижеле-
жащему подслою, характеризующемуся бо-
лее высоким коэффициентом трения. Ми-
нимальная интенсивность изнашивания на-
блюдается после цементации титана при
850 C в электролите, содержащем 10 мас.%
хлорида аммония, а также при 800 C в элек-
тролите, содержащем 15 мас.% хлорида ам-
мония. В этих условиях износостойкость по-
верхности модифицированного образца тита-

Фиг. 6. Морфоструктура поверхности дорожек трения на образце технического титана ВТ1-0 до (а) и
после (б—г) цементации при разных температурах и варьировании концентрации хлорида аммония в
электролите с глицерином (б — 850 C, 10 мас.% хлорида аммония; в — 800 C, 15 мас.% хлорида аммо-
ния; г — 850 C, 15 мас.% хлорида аммония
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на в 3,4 раза выше, чем у необработанного
образца. Незначительное повышение убыли
массы при трении образцов после цемента-
ции при 850—900 C в электролите, содер-
жащем 15 мас.% хлорида аммония, связано
с ослаблением связи оксидов с основным
металлом, рыхлостью наружного оксидного
слоя, который легко отслаивается от поверх-
ности при трении. Результаты морфологичес-
кого анализа поверхности дорожек трения
до и после цементации в разных условиях
(фиг. 6, а—г) коррелируют с испытаниями
на износостойкость (см. таблицу). На фото-
графиях дорожек трения видны следы пла-
стического деформирования, разрывы и от-
слаивания оксидного слоя (фиг. 6, б—г).

Выводы. 1. Анодная электролитно-плаз-
менная цементация (АЭПЦ) позволяет сфор-
мировать диффузионный слой в структуре
титана толщиной более 100 мкм, микротвер-
дость которого более чем в 3,5 раза превы-
шает микротвердость необработанного мате-
риала.

2. Показано, что в результате АЭПЦ об-
разцов титана ВТ1-0 их трибологическое по-
ведение существенно изменяется. Износо-
стойкость деталей после модифицирования
поверхности повышается в 3,4 раза. Обра-
ботка также позволяет снизить среднюю
шероховатость поверхности и контролируе-
мо изменять антифрикционные характерис-
тики.
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Модифицирование металлических повер-
хностей — одно из приоритетных направле-
ний в машиностроении и металловедении,
предназначенное для повышения эксплуата-
ционных свойств деталей машин, узлов и аг-
регатов при использовании распространен-
ных и недорогих сплавов. В ряду техноло-
гий поверхностной обработки одну из перс-
пективных групп составляют методы элект-
ролитно-плазменного модифицирования ме-
таллов и сплавов, к числу которых относят-
ся плазменно-электролитическое (микроду-
говое) оксидирование [1—4], электролитно-
плазменное полирование [5—8] и электро-
литно-плазменное диффузионное насыщение
[9, 10]. Данные технологии относятся к ско-
ростным методам поверхностной обработки
и в ряде случаев отличаются недорогими обо-
рудованием и расходными материалами.
Кроме того, электролитно-плазменное диффу-
зионное насыщение позволяет проводить

локальную обработку и совмещать насыще-
ние с закалкой, что определяет преимущество
данного метода перед альтернативными при
получении качественного результата, в част-
ности для увеличения сопротивления изна-
шиванию и коррозии.

Как показано в работе [11], при катодном
азотировании литой стали S0050A или чу-
гуна G3500 в растворе карбамида за 8 мин
обработки образуется нитридная зона толщи-
ной 45 мкм и диффузионный подслой 100
мкм, что позволяет, несмотря на повышение
шероховатости поверхности, снизить интен-
сивность ее изнашивания в 3 раза при су-
хом трении с контртелом из карбида воль-
фрама. В работе [12] показана возможность
повышения микротвердости поверхностного
слоя до 1040 HV и снижения плотности тока
коррозии в 1,5—2,4 раза при катодном азо-
тировании стали 45 в электролите на основе
хлорида аммония и аммиака. При этом вы-
явлено конкурирующее влияние эрозии по-
верхности действиями разрядов и высокотем-
пературного окисления на морфоструктуру
и шероховатость поверхности.
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Применение технологии электролитно-
плазменного диффузионного насыщения для
титановых сплавов показало, что с помощью
катодного электролитно-плазменного насы-
щения азотом и углеродом можно увели-
чить твердость технического титана до 800
HV при использовании водного раствора
карбамида и карбоната натрия [13] или до
1500 HV в растворе карбамида, триэтанол-
амина и формамида [14]. Твердость сплава
Ti6Al4V (ВТ6) достигает 2000 HV после нит-
роцементации в растворе нитрата аммония,
этанола и глицерина [15] и 2369 HV — в
растворе триэтаноламина и формамида [16].
Такая обработка позволяет снизить массо-
вый износ технического титана в 17 раз [13],
а сплава Ti6Al4V в 3248 раза [16]. В работе
[17] определено комплексное влияние ше-
роховатости поверхности и твердости повер-
хностного слоя на износостойкость титано-
вого сплава Ti6Al4V после катодного азо-
тирования в электролите на основе хлори-
да аммония и аммиака. Установлено, что
наибольшее снижение массового износа в
2,7 раза наблюдается у образцов с макси-
мальной микротвердостью поверхностного
слоя 820 HV и наименьшей шероховатостью
поверхности. Также показано, что импульс-
ное насыщение титана азотом и углеродом
приводит к образованию нанокристалличес-
ких карбонитридов [18] и повышению кор-
розионной стойкости технического титана
после нитроцементации в триэтаноламине
[19] или в смеси карбамида, триэтанолами-
на и формамида [14].

Отмеченным недостатком катодного ва-
рианта электролитно-плазменного диффузи-
онного насыщения является эрозия поверх-
ности под действием электрических разря-
дов, приводящая к образованию кратеров и
неровностей на поверхности и увеличению
шероховатости последней [20]. Одно из ре-
шений данной проблемы — применение пос-
ле диффузионного насыщения анодного элек-
тролитно-плазменного полирования, которое
позволяет удалить часть поверхностного ок-
сидного слоя с образовавшимися дефектами
и снизить шероховатость поверхности. Дан-
ная работа проведена с целью изучения воз-
можности повышения износостойкости
стальной и титановой поверхностей комби-
нированной электролитно-плазменной обра-
боткой, сочетающей катодное азотирование
и анодное полирование.

Материалы и методика эксперимента.
Катодному электролитно-плазменному азоти-
рованию (КЭПА) и последующему анодному
электролитно-плазменному полированию
(АЭПП) подвергали цилиндрические образ-
цы из стали 45 и титанового сплава ВТ6 ди-
аметром 10 и длиной 15 мм после их зачис-
тки наждачной бумагой до шероховатости
поверхности Ra  1,00,1 мкм и промыва-
ния ацетоном в ультразвуковой ванне. Об-
работка осуществлялась последовательно:
сначала проводилось КЭПА, а затем эти же
образцы подвергались АЭПП. Оба процесса
реализованы в одном и том же электроли-
зере [21] при разных условиях обработки и
в разных электролитах. При КЭПА образец
подключали к отрицательному полюсу источ-
ника постоянного тока, а рабочая камера—
к положительному, при АЭПП — наоборот.
В электролизере электролит циклично пода-
вался снизу через патрубок и продольно об-
текал образец, после чего переливался в под-
дон, из которого подавался насосом в тепло-
обменник со скоростью 2,5 л/мин при КЭПА
и 1,0 л/мин при АЭПП (контроль выполнял-
ся ротаметром РМФ-0.16 ЖУЗ с точностью
2,5%). Температуру электролита измеряли
термопарой, помещенной на дне электроли-
зера: при КЭПА она поддерживалась равной
302 C, а при АЭПП варьировалась от 70 до
90 C.

Для КЭПА использовали электролит на
основе водного раствора аммиака (5%) и хло-
рида аммония (5%), а для АЭПП — на осно-
ве водного раствора хлорида аммония или
сульфата аммония разной концентрации.
Исходя из опыта полирования стальной по-
верхности, в том числе предварительно под-
вергнутой химико-термической обработке
[22—28], авторы использовали следующие
концентрации этих электролитов: 3%-ный
раствор хлорида аммония и 5%-ный раствор
сульфата аммония. Для обработки титаново-
го сплава концентрации этих компонентов
варьировали.

Обработку КЭПА проводили в течение 10
мин при температуре 750 C, что соответство-
вало напряжению 100 В в случае стали и
107 В для титанового сплава. После КЭПА
образцы закаливали в электролите (отклю-
чали напряжение). Полирование стальных
образцов проводили при варьировании на-
пряжения от 275 до 325 В и длительности
от 1 до 5 мин. При полировании титановых
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образцов напряжение составляло 300 В, тем-
пература электролита 80 C, длительность про-
цесса 3 мин. Температура образца в услови-
ях АЭПП соответствовала температуре ки-
пения электролита. Напряжение измерялось
и контролировалось вольтметром DP6-DV.
Температуру образцов измеряли термопарой
MY-K2 с мультиметром APPA109N (точность
3% в интервале температур 400—1000 C).
Термопару помещали в отверстие образца на
расстоянии 2 мм от торца.

Морфоструктуру поверхности и структу-
ру модифицированного поверхностного слоя
исследовали с помощью оптического метал-
лографического микроскопа Микромед МЕТ.
Микротвердость образцов измеряли на мик-
ротвердомере Falcon 503 при нагрузке 0,5Н
(50 гс). Шероховатость поверхности исследо-
вали на приборе TR200. Изменение массы
образцов определялось на электронных ана-
литических весах CitizonCY224C с точностью
0,0001 г после промывания образцов дис-
тиллированной водой для удаления следов
солей.

Трибологические испытания проводили
при сухом трении по схеме вал—колодка.
Цилиндрический образец устанавливался на
вал, приводимый во вращение электродвига-
телем. К боковой поверхности образца при-
жималось контртело, представляющее собой
пластину толщиной 2 мм с полукруглой вы-
емкой с одного из краев. Выемка, имеющая
радиус 5 мм, плотно охватывает боковую по-
верхность образца. Таким образом, в процес-
се изнашивания пары трения площадь кон-
такта пары трения практически не изменя-
ется. Контртело, закрепленное на подвижном
столике, прижималось к образцу под действи-
ем штока поршня пневматического цилин-
дра с силой 10 Н. Линейная скорость сколь-
жения образца 1,555 м/с, путь трения 1 км.
Коэффициент трения определяли для после-
дних 100 м. Параметры микротопологии по-
верхности, в том числе для расчета объем-
ного износа, измеряли с помощью прибора
TR200. Температуру фрикционного контак-
та фиксировали на дорожке трения непос-
редственно на выходе из зоны контакта с
помощью цифрового инфракрасного термо-
метра MLX90614.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Комбинированная электролитно-
плазменная обработка стали 45. В резуль-
тате КЭПА образцов стали 45 шероховатость

их поверхности увеличилась практически в
2 раза, что вызвано действием электричес-
ких разрядов и неравномерным образовани-
ем оксидного слоя, состоящего из FeO, Fe2O3
и Fe3O4, при высокотемпературном окисле-
нии в парах водного электролита [12]. Пос-
ледующее АЭПП азотированных стальных
образцов в 3%-ном растворе хлорида аммо-
ния в течение 2 мин приводит к снижению
шероховатости, а при дальнейшем увеличе-
нии длительности АЭПП она повышается, что,
вероятно, связано с неравномерным вытрав-
ливанием поверхности, сформированной при
КЭПА (табл. 1). Средняя скорость убыли мас-
сы образцов при этом составила 30 мг/мин.
В свою очередь, полирование азотированной
стали в 5%-ном растворе сульфата аммония
снижает шероховатость поверхности пропор-
ционально длительность процесса, несмотря
на меньшую среднюю скорость убыли мас-
сы образцов (15 мг/мин), что свидетельству-
ет о преимущественном растворении рель-
ефных участков (кратеров и изломов), обра-
зовавшихся под действием электрических
разрядов при катодном процессе (фиг. 1).

Измерение микротвердости поверхностно-
го слоя азотированных образцов, представлен-
ного нитридами FeN, Fe3N и Fe4N, мартенси-
том и остаточным аустенитом [12], показа-

Таблица 1

Убыль массы m образцов* стали 45 при
полировании и шероховатость их поверхности Ra
в ходе АЭПП в водных растворах 3%-ного хлорида

аммония и 5%-ного сульфата аммония
при температуре 80 C и напряжении 300 В

 ППЭА ,
ним

ППЭАялдтилорткелЭ

яиноммадиролх
)%3(

яиномматафьлус
)%5(

m гм, aR мкм, m гм, aR мкм,

1 0,12 98,1  11,0 5,7 84,1  90,0

2 5,87 27,1  91,0 9,22 83,1  11,0

4 9,001 24,2  36,0 7,34 58,0  80,0

6 1,551 10,4  69,1 3,49 56,0  50,0

8 4,572 79,8  82,1 8,161 97,0  60,0

01 3,343 82,01  36,1 0,412 03,0  30,0

*Шероховатость этих образцов до (числитель) и
после (знаменатель) КЭПА составила, мкм: в 3%-ном
растворе хлорида аммония 1,000,10/1,950,14; в 5%-
ном растворе сульфата аммония 1,000,10/1,880,19;
АЭПП — длительность процесса полирования.
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ло, что после АЭПП с использованием хло-
ридного электролита уже после 2 мин поли-
рования микротвердость значительно снижа-
ется, что связано с растворением упрочнен-
ного азотированного слоя (фиг. 2, а) и даль-
нейшее использование хлоридного электро-
лита для полирования поверхности стали
после КЭПН не целесообразно. При исполь-

зовании сульфатного электролита упрочнен-
ный слой сохраняется до 4 мин полирования
ввиду меньшего растворения (фиг. 2, б), но
длительное АЭПП приводит к растворению
упрочненного диффузионного слоя (фиг. 3).

При варьировании напряжения и темпе-
ратуры электролита наибольшее снижение
шероховатости выявлено после АЭПП при

Фиг. 1. Морфоструктура поверхности азотированных образцов стали 45 до (а) и после (б) АЭПП в
5%-ном растворе сульфата аммония при температуре 80 C и напряжении 300 В в течение 1 мин

Фиг. 3. Микроструктура поверхностного слоя на образце стали 45 после КЭПА и последующего АЭПП
в 5%-ном растворе сульфата аммония с температурой 80 C при напряжении 300 В в течение 1 (а) и 10 мин (б):
1 — наружный упрочненный диффузионный азотированный слой; 2 — плотная часть диффузионного слоя

Фиг. 2. Распределение микротвердости в поверхностном слое h образца азотированной стали 45 после
АЭПП в 3%-ном растворе хлорида аммония (а) и в 5%-ном растворе сульфата аммония (б) при темпера-
туре электролита 80 C, напряжении 300 В и разной длительности АЭПП
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напряжении 275 и 325 В и температуре элек-
тролита 70 C (табл. 2). В этих условиях ше-
роховатость снизилась примерно в 2 раза
после 2 мин полирования и достигла исход-
ного значения до КЭПА. Измерение микро-
твердости показало, что изменение темпе-
ратуры электролита при полировании азо-
тированных образцов в растворе сульфата
аммония не влияет на ее распределение

(фиг. 4, а). В случае варьирования напряже-
ния наблюдали снижение максимального
значения микротвердости у края поверхно-
сти при АЭПП при 275 В (фиг. 4, б). Вероят-
но, материал подложки растворяется более
интенсивно, чем оксидный слой.

Трибологические испытания показали
снижение коэффициента трения в 1,5 раза
и массового износа в 4,7 раза образцов из

Таблица 2

Убыль массы m при полировании, шероховатость поверхности Ra,
средний коэффициент трения  на последних 100 м пути и убыль массы при трении

mfr образцов
* стали 45 в ходе АЭПП в 5%-ном растворе сульфата аммония

при варьировании напряжения U, температуры электролита tэл
и длительности полирования АЭПП

U В, t лэ , C I А,  ППЭА ним, m гм, aR мкм,  m rf гм,

003 09 3,1 1 4,41 07,1  42,0 974,0  700,0 4,1  2,0

09 3,1 2 4,21 22,1  41,0 944,0  110,0 8,5  3,0

08 6,1 1 5,7 84,1  90,0 274,0  210,0 6,2  1,0

08 6,1 2 9,22 83,1  11,0 856,0  710,0 7,7  3,0

08 6,1 4 7,34 58,0  80,0 286,0  810,0 5,9  5,0

07 9,1 1 7,61 55,1  02,0 205,0  800,0 0,1  1,0

07 9,1 2 5,72 42,1  01,0 435,0  310,0 1,5  3,0

523 07 1,2 1 7,6 94,1  01,0 634,0  700,0 8,0  1,0

07 1,2 2 3,02 80,1  11,0 984,0  210,0 7,1  1,0

572 07 5,2 1 8,42 33,1  41,0 175,0  900,0 9,0  1,0

07 5,2 2 6,92 78,0  70,0 256,0  610,0 4,8  4,0

*Данные для этих образцов до (числитель) и после (знаменатель)
КЭПА: Ra, мкм  1,000,10/2,000,20;

  0,6150,006/0,4120,010;
mfr  15,90,6/3,40,2.

Фиг. 4. Распределение микротвердости в поверхностном слое h образца азотированной стали 45 после АЭПП
в 5%-ном растворе сульфата аммония в течение 2 мин при постоянном напряжении 300 В и разной темпе-
ратуре электролита (а), а также при постоянной температуре электролита 80 C и разном напряжении (б)
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стали 45 после КЭПА (см. табл. 2). Последу-
ющее АЭПП в сульфатном электролите при
варьировании напряжения, длительности
полирования и температуры электролита
приводит к повышению коэффициента тре-
ния, несмотря на снижение шероховатости.
Коэффициент трения повышается с увеличе-
нием длительности обработки и уменьшени-
ем напряжения, что коррелирует с ростом
убыли массы образцов при АЭПП. В данном
случае удаление неровностей на поверхнос-
ти не способствует снижению коэффициен-
та трения. Можно полагать, что в случае ка-
тодной обработки высокая рельефность по-
верхности сокращает контурную площадь
контакта материала с контртелом и снижа-
ет коэффициент трения. Это можно объяс-
нить тем, что рельефность поверхности при
катодной обработке создается эрозией повер-
хности, включая сам сплав, а не только ок-
сидный слой. Соответственно снижение ше-
роховатости увеличивает контурную пло-
щадь контакта, способствуя повышению ко-
эффициента трения. Снижение массового
износа наблюдается после полирования в
течение 1 мин для всех режимов АЭПП. Уве-
личение длительности обработки ухудшает
данный показатель. Это может быть связа-
но с тем, что при полировании >1 мин после
удаления рыхлой внешней части оксидного
слоя начинает удаляться плотная его часть,
которая выполняет функцию смазки при
фрикционном контакте. Наилучшие резуль-
таты для повышения износостойкости азо-
тированных образцов получены после АЭПП
в течение 1 мин в 5%-ном водном растворе
сульфата аммония при температуре 70 C и
напряжении 325 В. В этом случает массо-
вый износ уменьшается в 19,9 раза по срав-
нению с необработанной сталью 45 и в 4,2

раза по сравнению с данной сталью после
азотирования.

Комбинированная электролитно-плаз-
менная обработка титанового сплава ВТ6.
В результате КЭПА поверхности титанового
сплава формируется упрочненный диффузи-
онный слой (твердый раствор азота в исход-
ной структуре) с микротвердостью до 820 HV,
а также оксидный слой состава TiO2 [17],
который, как и при катодной обработке ста-
ли, неравномерно распределяется по поверх-
ности, имеющей кратеры и изломы под дей-
ствием разрядов (фиг. 5, а).

Последующее АЭПП в растворе хлорида
аммония приводит к неравномерному удале-
нию наружного оксидного слоя с поверхнос-
ти азотированного сплава, способствуя разви-
тию рельефа (фиг. 5. б) и росту шероховатос-
ти поверхности (табл. 3). При обработке в
растворах, содержащих более 2% хлорида
аммония, режим АЭПП изменяется на режим
анодного электролитно-плазменного диффузи-
онного насыщения и образец нагревается до
500—600 C. Таким образом, применение хло-
рида аммония для АЭПП титанового сплава
ВТ6 после КЭПА не целесообразно.

При использовании 4- и 5%-ного раство-
ра сульфата аммония шероховатость поверх-
ности уменьшается преимущественно из-за
удаления ее неровностей, а также в резуль-
тате дополнительной пассивации участков
впадин (фиг. 5, в). Пассивация поверхности
характерна для анодного полирования в
электролитах с кислородсодержащими ани-
онами [24]. При большей концентрации суль-
фата аммония режим АЭПП переходит в
режим анодного электролитно-плазменного
диффузионного насыщения.

Трибологические испытания показали
положительное влияние КЭПА на снижение

Фиг. 5. Морфоструктура поверхности азотированных образцов титанового сплава ВТ6 до (а) и после (б,
в) АЭПП при напряжении 300 В, температуре электролита 80 C в течение 3 мин (б — 2%-ный раствор
хлорида аммония; в — 4%-ный раствор сульфата аммония)
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массового и объемного износов поверхности
титанового сплава ВТ6 в 2,7 и 2,6 раза со-
ответственно (см. табл. 3), что связано с фор-
мированием твердого поверхностного слоя.

Для изучения механизма изнашивания
выполнены профилометрические расчеты
глубины абсолютного (h) и относительного
(h/r) внедрения неровностей поверхностей,
комплексного критерия Крагельского—Ком-
балова (), а также измерения температуры
в зоне фрикционного контакта, для чего
КЭПА титановых образцов проводили в те-
чение 5, 10, 20 и 30 мин при постоянной тем-
пературе 750 C.

На фиг. 6 видно влияние температуры
фрикционного контакта на коэффициент тре-
ния и величину абсолютного внедрения не-
ровностей поверхностей. Температура в зоне
трения определяет основные параметры ад-
сорбционных и диффузионных процессов, а
также изменения структуры и свойств по-
верхностных слоев трущихся элементов. При
повышении температуры поверхностей тре-
ния возрастают интенсивности диффузион-
ных процессов и химической активности
трущихся слоев металла, в результате чего
увеличивается скорость окислительных про-
цессов. Изменение рабочей температуры узла

трения влияет на деформационную состав-
ляющую коэффициента трения, так как из-
меняется твердость материала. При умень-
шении твердости в зоне трения в результате
повышения температуры возрастает величи-
на внедрения неровностей, что приводит к
росту деформационной составляющей коэф-
фициента трения.

Таблица 3

Убыль массы m образцов титанового сплава ВТ6 при полировании, шероховатость поверхности Ra,
средний коэффициент трения  на последних 100 м пути, средняя температур tfr в зоне

фрикционного контакта на последних 100 м пути, убыль массы образцов при трении mfr,
убыль объема материала при трений Vfr, абсолютное h и относительное h/r внедрения

неровностей поверхностей и критерий  Крагельского—Комбалова до и после КЭПА, а также
последующего АЭПП в течение 3 мин при напряжении 300 В, температуре электролита

80 C в растворах хлорида (NH4Cl) и сульфата ((NH4)2SO4) аммония разной концентрации C

С m гм, aR мкм,  t rf , C m rf гм, V rf мм, 3
h h/r


мкм

Код(— )АПЭ 00,1  01,0 958,0 82,95 88,2 96,3 652,0 790,0 21,1

Келсоп(— )АПЭ 29,1  80,0 858,0 18,08 80,1 14,1 712,0 180,0 47,0

HN%1 4 lC 2,81 76,2  71,0 814,0 32,06 21,1 67,1 531,0 360,0 45,0

HN%2 4 lC 7,22 54,4  93,0 634,0 68,06 06,1 08,1 241,0 660,0 95,0

HN(%1 4)2 OS 4 6,2 08,1  50,0 893,0 26,95 28,0 22,1 721,0 750,0 15,0

HN(%2 4)2 OS 4 3,3 98,1  30,0 504,0 24,06 08,0 30,1 241,0 060,0 15,0

HN(%3 4)2 OS 4 4,3 29,1  30,0 654,0 08,16 92,1 56,1 841,0 460,0 55,0

HN(%4 4)2 OS 4 3,3 16,1  50,0 834,0 50,85 05,1 30,2 041,0 950,0 75,0

HN(%5 4)2 OS 4 6,2 46,1  90,0 664,0 78,06 93,1 28,1 451,0 860,0 16,0

Фиг. 6. Зависимость коэффициента трения
 и абсолютного внедрения h от температуры в
зоне фрикционного контакта при испытании
образцов титанового сплава ВТ6 после КЭПА



25„Металлы“. № 3. 2023 г.

Расчет относительного внедрения при
трении (h/r, где r — средний радиус единич-
ной микронеровности; h — глубина ее вне-
дрения в поверхность контртела) [29] пока-
зывает, что фрикционные связи обработан-
ных образцов нарушаются вследствие плас-
тического оттеснения материала при плас-
тическом обтекании (h/r < 0,1) деформиру-
ющего выступа (см. табл. 3). Поверхности
трения характеризуются остаточной дефор-
мацией после прохода микровыступа. В по-
верхностном слое образца при данном виде
напряженного состояния возникает малоцик-
ловая фрикционная усталость. Характер вза-
имодействия поверхностей трибологическо-
го контакта при возникших значениях от-
носительного внедрения механический, а не
молекулярный. Как следствие, адгезионный
(без переноса материала) и когезионный (с
переносом материала) виды разрушения
фрикционных связей не реализуются. В слу-
чае необработанного образца величина h/r
имеет граничное значение (h/r  0,1), что
позволяет говорить о присутствии разруше-
ния поверхностей трения микрорезанием
(h/r > 0,1) [29].

Значительное влияние на процессы тре-
ния и изнашивания оказывают свойства
фрикционного контакта. Для определения
напряженно-деформированного состояния на
контакте, а также механизма изнашивания
находили относительное сближение трущих-
ся поверхностей на основе анализа профи-
лограмм дорожек трения. Для оценки ка-
чества модифицированного поверхностного
слоя рассчитывали комплексный параметр
Крагельского—Комбалова :

  Rmax/rb1/v, (1)

где Rmax — максимальная высота неровнос-
тей; r — радиус микронеровности, определя-
емый моделированием выступов телами дво-
якой кривизны:

r  9R2
aS

2
m/128(5,5Ra – Rp)

3;

Ra — среднее арифметическое отклонение
профиля; Rp — высота сглаживания или рас-
стояние от линии выступов до средней ли-
нии в пределах базовой длины; v, b — посто-
янные, определяемые экспериментально по
результатам измерений профилограмм ше-
роховатого тела [30]:

v  2lm(Rp/Ra) – 1;

b  lm(Rmax/Rp)
v;

lm — относительная опорная длина профи-
ля на уровне средней линии.

Комплексный параметр (1) позволяет дать
наиболее полную оценку шероховатости,
включающую не только геометрические, но
и статистические характеристики распреде-
ления выступов по высоте, а также средний
радиус закругления микровыступов. Величи-
на комплексного параметра  определяет не-
сущую способность профиля шероховатости:
чем меньше значение , тем выше несущая
способность шероховатости. Шероховатость
на дорожках трения, оцениваемая комплек-
сным критерием Крагельского—Комбалова,
у азотированных образцов с пластическими
деформациями в трибоконтакте ниже в 1,5
раз, чем у необработанных, разрушение по-
верхности трения которых характеризуется
микрорезанием (см. табл. 3).

Таким образом, в результате трибологи-
ческих испытаний образцов из титанового
сплава ВТ6 после КЭПА механизм изнаши-
вания определен как усталостный при плас-
тическом контакте и граничном трении.

Последующее АЭПП азотированных об-
разцов показало увеличение массового и
объемного износов после полирования в суль-
фатных электролитах при их концентрации
>2% и во всех хлоридных растворах при
снижении коэффициента трения примерно в
2 раза, температуры в зоне фрикционного
контакта и показателей микротопологии (см.
табл. 3). Уменьшение массового и объемно-
го износов наблюдается только после АЭПП
в 1—2%-ном растворе сульфата аммония, что
позволяет использовать растворы (NH4)2SO4
данной концентрации для повышения изно-
состойкости изделий из титанового сплава
ВТ6. Механизм изнашивания сохраняется
как усталостный при пластическом контак-
те и граничном трении (h/r < 0,1).

Выводы. 1. Показаны принципиальные
возможности удаления части наружного ок-
сидного слоя с образующимися кратерами и
изломами под действием электрических раз-
рядов при катодной обработке и снижения
шероховатости поверхности при реализации
анодного электролитно-плазменного полиро-
вания.
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2. Выявлено положительное влияние сни-
жения шероховатости поверхности и удале-
ния внешней части оксидного слоя с помо-
щью анодного электролитно-плазменного
полирования в электролитах на основе суль-
фата аммония и повышения твердости по-
верхностного слоя в результате катодного
азотирования на износостойкость стали 45
и титанового сплава ВТ6. Использование
хлоридных электролитов не приводит к же-
лаемому эффекту из-за неравномерного выт-
равливания азотированной поверхности.

3. Наилучшие результаты по повышению
износостойкости стальных образцов получе-
ны после катодного азотирования в водном
растворе хлорида аммония (5%) и аммиака
(5%) в течение 10 мин при температуре
750 C и последующего анодного полирова-
ния в течение 1 мин в водном растворе суль-
фата аммония (5%) при температуре 70 C,
напряжении 325 В. В этом случает массо-
вый износ уменьшается в 19,9 раза по срав-
нению с необработанной сталью 45, а поли-
рование азотированных образцов приводит
к снижению массового износа в 4,2 раза по
сравнению с азотированной сталью.

4. Электролитно-плазменное полирование
поверхности азотированного титанового спла-
ва рекомендуется проводить в течение 3 мин
при напряжении 300 В и температуре 80 C
в 2%-ном водном растворе сульфата аммо-
ния, что позволяет снизить массовый и
объемный износы в 3,6 раза и коэффициент
трения в 2 раза по сравнению с необработан-
ной титановой поверхностью.

5. На примере азотированной титановой
поверхности механизм изнашивания опре-
делен как усталостный при пластическом
контакте и граничном трении.

СПИСОК ЛИТЕРАТУРЫ

1. Yerokhin, A.L. Plasma electrolysis for surface
engineering / A.L. Yerokhin, X. Nie, A. Leyland, A.
Matthews, J. Dowey // Surf. Coat. Technol. 1999.
V.122. P.73—93.

2. Aliofkhazraei, M. Review of plasma electrolytic
oxidation of titanium substrates: Mechanism,
properties, applications and limitations / M.
Aliofkhazraei, D.D. Macdonald, E. Matykina, E.V.
Parfenov, V.S. Egorkin, J.A. Curran, S.C. Troughton,
S.L. Sinebryukhov, S.V. Gnedenkov, T. Lampke, F.
Simchen, H.F. Nabavi // Appl. Surf. Sci. Advances.
2021. V.5. Art.100121.

3. Jin, S. Advances in micro-arc oxidation coatings on
Mg-Li alloys / S. Jin, X. Ma, R. Wu, G. Wang, J. Zhang,
B. Krit, S. Betsofen, B. Liu // Appl. Surf. Sci.
Advances. 2021. V.8. Art.100219.

4. Bogdashkina, N.L. Influence of nickel sulfate additives
to electrolytes subjected to microarc oxidation on the
structure, composition, and properties of coatings
formed on titanium / N.L. Bogdashkina, M.V.
Gerasimov, R.K. Zalavutdinov, I. Kasatkina, B. Krit,
V.B. Lyudin, I.L. Fedichkin, A. Shcherbakov, A.
Apelfeld // Surf. Eng. Appl. Electrochemistry. 2018.
V.54. P.331—337.

5. Belkin, P.N. Mechanism and technological opportunity
of plasma electrolytic polishing of metals and alloys
surfaces / P.N. Belkin, S.A. Kusmanov, E.V. Parfenov
// Appl. Surf. Sci. Advances. 2020. V.1. Art.100016.

6. Parfenov, E.V. Electric field effect on surface layer
removal during electrolytic plasma polishing / E.V.
Parfenov, R.G. Farrakhov, V.R. Mukaev, A.V. Gusarov,
R.R. Nevyantseva, A.L. Yerokhin // Surf. Coat.
Technol. 2016. V.307. P.1329—1340.

7. Danilov, I. Process understanding of plasma
electrolytic polishing  through multiphysics
simulation and inline metrology / I. Danilov, M.
Hackert-Oschtzchen, M. Zinecker, G. Meichsner, J.
Edelmann, A. Schubert // Micromachines. 2019. V.10.
№3. P.214.

8. Duradji, V.N. Aluminum treatment in the electrolytic
plasma during the anodic process / V.N. Duradji, D.E.
Kaputkin, A.Y. Duradji // J. Eng. Sci. Technol. Rev.
2017. V.10. №3. P.81—84.

9. Belkin, P.N. Plasma electrolytic saturation of steels
with nitrogen and carbon / P.N. Belkin, A. Yerokhin,
S.A. Kusmanov // Surf. Coat. Technol. 2016. V.307.
P.1194—1218.

10. Kusmanov, S.A. Possibilities of increasing wear
resistance of steel surface by plasma electrolytic
treatment / S.A. Kusmanov, S.A. Silkin, A.A.
Smirnov, P.N. Belkin // Wear. 2017. V.386, 387.
P.239—246.

11. Nie, X. Sliding wear behaviour of electrolytic plasma
nitrided cast iron and steel / X. Nie, L. Wang, Z.C.
Yao, L. Zhang, F. Cheng // Surf. Coat. Technol. 2005.
V.200. №5, 6. P.1745—1750.

12. Kusmanov, S.A. Increase in hardness and corrosion
resistance of a medium-carbon steel surface using
cathodic plasma electrolytic nitriding / S.A.
Kusmanov, I.V. Tambovskii, S.S. Korableva, S.A. Silkin,
A.A. Smirnov, I.A. Kusmanova, I.S. Gorokhov // Surf.
Eng. Appl. Electrochemistry. 2022. V.58. №4.
P.323—329.

13. Aliofkhazraei, M. Study of nanocrystalline plasma
electrolytic carbonitriding for CP-Ti / M. Aliofkhaz-
raei, P. Taheri, A. Sabour Rouhaghdam, C. Dehghanian
// Mater. Sci. 2007. V.43. №6. P.791—799.

14. Dong, Y.-X. Characterization and blood compatibility
of TiCxN1-x hard coating prepared by plasma
electrolytic carbonitriding / Y.-X. Dong, Y.-S. Chen,
Q. Chen, B. Liu, Z.-X. Song // Surf. Coat. Technol.
2007. V.201. P.8789—8795.

15. Hu, Z. Study of plasma electrolytic nitrocarburizing
on surface of titanium alloy / Z. Hu, F. Xie, Y. Liu,
X. Wu // Mater. Rev. 2008. V.04. http://
en . c nk i . c om . cn /Ar t i c l e _ en /CJFDTOTAL -
CLDB200804037.

16. Li, X.-M. Mechanical properties of Ti(C0,7N0,3) film
produced by plasma electrolytic carbonitriding of
Ti6Al4V alloy / X.-M. Li, Y. Han // Appl. Surf. Sci.
2008. V.254. P.6350—6357.

17. Kusmanov, S.A. Wear resistance increase in Ti6Al4V
titanium alloy using a cathodic plasma electrolytic



27„Металлы“. № 3. 2023 г.

nitriding / S.A. Kusmanov, I.V. Tambovskii, S.S.
Korableva, T.L. Mukhacheva, A.D. D’yakonova, R.V.
Nikiforov, A.R. Naumov // Surf. Eng. Appl.
Electrochemistry. 2022. V.58. №5. P.451—455.

18. Aliofkhazraei, M. Study of bipolar pulsed
nanocrystalline plasma electrolytic carbonitriding on
nanostructure of compound layer for CP-Ti / M.
Aliofkhazraei, A. S. Rouhaghdam, A. Denshmaslak, H.
R. Jafarian, M. Sabouri // J. Coat. Technol. Res.
2008. V.5. №4. P.497—503.

19. Aliev, M.Kh. Corrosion protection study of
nanocrystalline plasma-electrolytic carbonitriding
process for CP-Ti / M.Kh. Aliev, A. Sabour, P. Taheri
// Protection of Metals and Physical Chemistry of
Surfaces. 2008. V.44. №6. P.618—623.

20. Kong, J.H. Surface modification of SCM420 steel by
plasma electrolytic treatment / J.H. Kong, M.
Okumiya, Y. Tsunekavwa, T. Takeda, K.Y. Yun, M.
Yoshida, S.G. Kim // Surf. Coat. Technol. 2013.
V.232. P.275—282.

21. Smirnov, A.A. Effect of electrolyte depletion on the
characteristics of the anodic plasma electrolytic
nitriding of a VT22 titanium alloy / A.A. Smirnov,
S.A. Kusmanov, I.A. Kusmanova, P.N. Belkin // Surf.
Eng. Appl. Electrochemistry. 2017. V.53. №5.
P.413—418.

22. Kusmanov, S. Modification of steel surface by anodic
plasma electrolytic boriding and polishing / S.
Kusmanov, I. Tambovskiy, S. Korableva, S. Silkin, A.
Naumov // Transactions of the Indian Institute of
Metals. 2022. V.75. №12. P.3185—3192.

23. Kusmanov, S.A. Plasma electrolytic polishing of steels
after its cathodic saturation with nitrogen and carbon
in other electrolytes / S.A. Kusmanov, I.V.
Tambovskiy, I.S. Gorokhov, P.N. Belkin // Surf. Eng.
Appl. Electrochemistry. 2021. V.57. №5. P.513—518.

24. Apelfeld, A. Enhancement of medium-carbon steel
corrosion and wear resistance by plasma electrolytic
nitriding and polishing / A. Apelfeld, A. Borisov, I.
Dyakov, S. Grigoriev, B. Krit, S. Kusmanov, S. Silkin,
I. Suminov, I. Tambovskiy // Metals. 2021. V.11.
P.1599.

25. Belkin, P.N. Influence of plasma electrolytic polishing
conditions on surface roughness of steel /
P.N. Belkin, S.A. Silkin, I.G. Dyakov, S.V. Burov,
S.A. Kusmanov // Surf. Eng. Appl.
Electrochemistry. 2020. V.56. №1. P.55—62.

26. Kusmanov, S.A. Enhancement of wear and corrosion
resistance in medium carbon steel by plasma
electrolytic nitriding and polishing / S.A. Kusmanov,
I.V. Tambovskiy, S.S. Korableva, I.G. Dyakov, S.V.
Burov, P.N. Belkin // J. Mater. Eng. Perform. 2019.
V.28. №9. P.5425—5432.

27. Kusmanov, S.A. Effect of plasma-electrolytic
polishing on the corrosion resistance of structural
steels after their anodic saturation with nitrogen,
boron, and carbon / S.A. Kusmanov, S.A. Silkin,
P.N. Belkin // Russ. J. Electrochemistry. 2020.
V.56. №4. P.356—364.

28. Kusmanov, S.A. Steel surface modification by cathodic
carburizing and anodic polishing under conditions
of electrolytic plasma / S.A. Kusmanov, I.V.
Tambovskiy, S.S. Korableva, P.N. Belkin // Surf. Eng.
Appl. Electrochemistry. 2020. V.56. №5. P.553—560.

29. Friction and wear calculation methods by I.V.
Kragelsky, M.N. Dobychin, V.S. Kombalov. — [S.l.] :
Pergamon press, 1982.

30. National standard of the Russian Federation.
Geometrical Product Specifications (GPS). — M. :
Standartinform, 2015. http://docs.cntd.ru/document/
1200116337.



28

с. 28—

М Е Т А Л Л Ы ,  № 3 • 2 0 2 3

Ферросплавы играют незаменимую роль
в современном сталеплавильном производ-
стве, однако их выпуск сопровождается об-
разованием большого количества техноген-
ных отходов: пылей, шламов, шлаков и про-
чих материалов, требующих утилизации. Так,
при производстве ферросилиция суммарное
количество образующихся отходов втрое пре-
вышает количество товарного сплава [1].
Актуальной задачей для отечественных фер-
росплавных заводов остается эффективная
переработка ферросплавных пылей и мелких
фракций в виде отсевов, просыпей, счисток и
пр. Традиционные способы утилизации та-
ких материалов путем окускования и пос-
ледующего переплава или непосредственно-
го применения брикетов в плавке стали от-
личаются довольно низкой эффективностью.
Как показывает практика, при этом значи-
тельная часть материала сгорает или теря-
ется со шлаком [2].

Перспективным способом переработки
пылей и отсевов ферросплавов является оте-
чественный метод самораспространяющего-
ся высокотемпературного синтеза (СВС).
Продукты СВС в отличие от материалов, по-
лучаемых в традиционных печах, имеют уни-
кальную композиционную структуру и от-

личаются чистотой по вредным примесям.
Использование метода СВС для переработки
дисперсных ферросплавов открывает воз-
можности для получения новых композици-
онных легирующих и огнеупорных матери-
алов [3].

Выплавка стали невозможна без исполь-
зования ферросплавов, раскисляющих и ле-
гирующих материалов. Ежегодный выпуск
ферросплавов в России составляет более 1,6
млн. т [4]. Образующиеся при их производ-
стве дисперсные некондиционные ферроспла-
вы в виде циклонных и аспирационных пы-
лей и разных порошкообразных материалов
зачастую не находят потребителей и трудно
поддаются утилизации. В то же время еже-
годный объем образования таких материа-
лов исчисляется десятками тысяч тонн. Так,
при производстве крупнотоннажных ферро-
сплавов на каждую 1 т товарного сплава об-
разуется до 50—80 кг субмикронной аспира-
ционной пыли, известной как продукт улав-
ливания от дробления и фракционирования
(ПУД). Ежегодно на отечественных предпри-
ятиях образуется до 50 тыс. т ПУД разных
ферросплавов, а также до 400 тыс. т других
порошкообразных фракций в виде отсевов,
счисток, просыпей и пр. Утилизируют мел-
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Показана возможность утилизации дисперсных ферросплавов методом самораспространяю-
щегося высокотемпературного синтеза (СВС) на примере синтеза композиционного нитрида фер-
рованадия при переработке отсевов феррованадия марок FeV50 и FeV80. Установлено, что для
получения в продуктах синтеза максимального содержания азота необходимо использовать не-
формованные образцы с пористостью шихты более 50%, а процесс азотирования осуществлять при
давлении реагирующего газа 6—8 МПа.
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кофракционные ферросплавы обычно путем
окомкования и переплава. В то же время
отсевы малотоннажных ферросплавов, в час-
тности феррованадия, зачастую используют
непосредственно для легирования стали в
виде порошковой проволоки.

Также известны технологии утилизации
мелкодисперсных ферросплавов путем их
азотирования вакуумно-термическим спосо-
бом. В СССР вакуумно-термическая техноло-
гия использовалась довольно продолжитель-
ное время для получения азотированных ме-
таллов и ферросплавов: FeCr-N, FeV-N, Mn-N
и др. В частности нитрид феррованадия по-
лучали в вакуумных печах сопротивления
ОКБ-616 путем азотирования порошкообраз-
ных фракций силикотермического феррова-
надия (40—50% V) [5]. Способ позволял по-
лучать за один цикл до 9 т азотированного
продукта с максимальным содержанием азо-
та 11%. При этом содержание азота в од-
ной садке продукта не было однородным и
могло изменяться более чем вдвое по при-
чине температурного градиента в различных
зонах печи. К другим недостаткам указан-
ного способа относятся: большая длитель-
ность процесса (66 ч), довольно высокий
удельный расход электроэнергии (1100—
1200 кВтч/т продукта), невысокая прочность
спеков и, как следствие, значительное коли-
чество мелкой фракции при измельчении,
упаковке и транспортировке. Все это по со-
вокупности затрудняло выплавку азотсодер-
жащих сталей с узкорегламентированным со-
держанием азота и по причине повышенно-
го расхода легирующего материала увеличи-
вало себестоимость выплавляемого металла.

За рубежом печная вакуумно-термичес-
кая технология используется в настоящее
время для получения карбонитрид-ванадие-
вых сплавов, известных по торговой марке
Nitrovan [6]. Технология производства таких
лигатур заключается в углетермическом вос-
становлении оксидов ванадия в вакуумной
печи сопротивления с последующим насы-
щением полупродукта газообразным азотом.
В результате азотирования получают карбо-
нитридный сплав (VCN), который в зависи-
мости от состава исходной шихты и условий
синтеза может содержать от 10 до 19% азо-
та и до 10% углерода (табл. 1). Продукт от-
личается высокой гигроскопичностью, поэто-
му поставляется в герметичных пакетах мас-
сой по 10 кг ванадия. Сложности примене-

ния сплавов Nitrovan на практике также свя-
заны с высокой температурой их плавления
(2400 C) и низкой плотностью брикетов
(2,5—3,0 г/см3). В процессе выплавки стали
это снижает усвоение ванадия и азота и при-
водит к нестабильному их поглощению рас-
плавом от плавки к плавке.

Перспективным способом переработки
мелкофракционных ферросплавов является
метод СВС, который был предложен для по-
лучения тугоплавких неорганических соеди-
нений путем сжигания смеси металлов или
неметаллов в инертной или реагирующей
среде [7]. Процесс СВС — разновидность го-
рения с целью получения не теплоты, выде-
ляемой в ходе синтеза, а конечного продук-
та. К технологически привлекательным сто-
ронам метода СВС относятся скоротечность
процесса и, как следствие, высокая произво-
дительность, отсутствие отходов и затрат
электроэнергии, конструктивная простота
установок СВС в отличие от сложного и энер-
гоемкого печного оборудования.

В зависимости от ведущей реакции син-
теза и агрегатного состояния реагентов вы-
деляют четыре основных класса систем СВС:
фильтрационные, безгазовые, газовыделяю-
щие и металлотермические. Для утилизации
дисперсных некондиционных ферросплавов
перспективным представляется применение
фильтрационной и безгазовой технологий
синтеза. Первая может быть применена для
получения азотсодержащих ферросплавов и
лигатур, востребованных при производстве
сталей, легированных азотом. Безгазовый тип
СВС может использоваться для получения
комплексных лигатур и композиционных
материалов на основе боридов, карбидов и
других тугоплавких соединений для стале-

Таблица 1

Химический состав, %, сплава Nitrovan
(в числителе — спецификация;

в знаменателе — типичный состав)
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плавильного производства и огнеупорной
промышленности.

Прежний опыт использования некоторых
ферросплавов и лигатур в качестве шихто-
вых материалов в фильтрационных и безга-
зовых процессах СВС показывает принципи-
альную возможность их осуществления. В
отличие от реакций прямого синтеза СВС с
участием ферросплавов становится возмож-
ным в результате обменных экзотермичес-
ких реакций [8—10]. Впервые способ полу-
чения азотированных ферросплавов синте-
зом горением был разработан М.Х. Зиатди-
новым с коллегами [11]. По предложенному
способу один или несколько исходных ком-
понентов (сплавов) измельчали в порошок и
помещали в азотсодержащую среду с избы-
точным давлением, затем инициировали го-
рение шихты путем ее локального нагрева
и поддерживали избыточное давление азота
до окончания реакции. В результате реак-
ции азотирования получали такие азотсо-
держащие сплавы, как Nb-Ta-Fe-N, Ti-Co-N,
V-Mo-Fe-N и др., обладающие следующими ха-
рактеристиками: прочность на раздавлива-
ние 50—3000 МПа, плотность 5—8 г/см3, по-
ристость от 1 до 30%, содержание азота 5—
17%. Синтезируемые продукты имели доволь-

но высокую неравномерность содержания азо-
та в объеме каждого спека, которая могла до-
стигать 10%, что усложняло выплавку азот-
содержащих сталей и сплавов с узкими кон-
центрационными пределами по азоту.

Цель настоящей работы — исследование
возможности переработки отсевов феррова-
надия методом СВС и применения синтези-
рованного нитрида феррованадия для вып-
лавки азотсодержащих сталей. В соответ-
ствии с поставленной целью решались сле-
дующие задачи: исследование химического
и фазового составов отсевов феррованадия;
изучение возможности применения метода
СВС для утилизации порошкообразных фрак-
ций феррованадия; экспериментальные ис-
следования в лабораторных СВС-реакторах
закономерностей фильтрационного горения
в азоте отсевов феррованадия; промышлен-
ное опробование применения синтезирован-
ного нитрида феррованадия для микролеги-
рования азотсодержащей рельсовой стали.

Материалы и методика эксперимента. В
настоящей работе продемонстрирована воз-
можность получения композиционного нит-
рида феррованадия при переработке про-
мышленных отсевов феррованадия марок
FeV50 и FeV80. Состав исходных материа-

Таблица 2

Химический, фазовый и гранулометрический составы отсевов феррованадия марок FeV50 и FeV80

ьлетазакоП 05VeF 08VeF

%,ватсосйиксечимиХ ;5,1O;4,0C;5,2iS;5,94V
40,0P;30,0S;3,0aC

;5,1O;61,0C;9,0iS;5,08V
30,0P;210,0S;2,0aC

АФРмыннадопватсосйывозаФ *  eFV- )eF,V(

мм,ватсосйиксечиртемолунарГ 2—0 2—0

*Рентгенофазовый анализ.

б)а)

Фиг. 1. Лабораторные СВС-реакторы: а — объемом 3 дм3 (БПД-3); б — 15 дм3 (БПД-15)
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лов, использованных в экспериментах, пред-
ставлен в табл. 2. Из приведенных данных
следует, что химический состав материалов
полностью соответствует составу стандартно-
го феррованадия по ГОСТ 27130—94. Экс-
перименты проводили в лабораторных СВС-
реакторах БПД («Бомба постоянного давле-
ния») объемом 3 и 15 дм3 (фиг. 1). Для про-
ведения опытов в БПД-3 использовали ци-
линдрические образцы диаметром 30—40
мм и высотой h  60—80 мм, а в БПД-15 —
образцы диаметром 60—80 мм и h  120—
160 мм. Образцы были как формованные, так
и неформованные: в первом случае их по-
лучали прессованием на двухосном прессе,
а во втором — шихтовая смесь засыпалась
в газопроницаемый цилиндрический стакан
из стальной сетки. Пористость П, %, исход-
ных образов вычисляли по относительной
плотности:

П  (1 – н/и)100, (1)

где н, и — соответственно насыпная и ис-
тинная плотность материала, г/см3.

Для измерения скорости горения приме-
нены средства фотовидеосъемки процесса
через штатные окна реакторов. Температу-
ру горения tг измеряли с помощью микро-
термопар ВР-5/ВР-20. Спай термопары по-
мещался в нижний торец образца на глуби-
ну 15—20 мм. В качестве реагирующего газа
использовали газообразный азот чистотой
99,95%.

Отсевы феррованадия использовали в опы-
тах как в исходном состоянии, так и после
доизмельчения и классификации. Помол осу-
ществляли в лабораторной вибромельнице с

твердосплавной гарнитурой «Эталон 0,5  6»,
а порошки требуемой дисперсности выделя-
ли на ситовом виброрассеивателе «Литмаш-
прибор». Гранулометрический состав мате-
риалов контролировали с использованием
анализатора частиц Fritsch Analysette 22, а
для контроля влажности служил анализатор
влажности OHAUS MB-35.

Для инициирования процесса горения
использовали запальную смесь, изготовлен-
ную из порошков титана (ТПП-8) и кремния
(КР0) в массовом соотношении 75:25. Зажи-
гание смеси осуществляли при помощи них-
ромовой спирали. Продукты синтеза анали-
зировали с использованием следующего ана-
литического оборудования: для проведения
химического анализа — ретгенофлуоресцен-
тный анализатор ARL Advant’x, газоанали-
затор LECO TCH 600 и анализатор серы и
углерода LECO CS230; для рентгенофазово-
го анализа синтезированных материалов —
дифрактометр Shimadzu XRD 6000 и микро-
зондовый анализатор Camebax-Microbeam.

Результаты исследования и их обсужде-
ние. При фильтрационном горении сплавов
на их реакционную способность большее вли-
яние оказывает размер частиц. В исходном
состоянии (крупность частиц 0—2 мм) горе-
ние в азоте отсевов FeV осуществить не уда-
лось, в связи с чем провели их доизмельче-
ние и рассев с получением на выходе трех
фракций каждой марки: 0—0,05; 0,05—0,16
и 0,16—0,4 мм. Проведенные эксперименты
показали возможность азотирования в усло-
виях естественной фильтрации порошков
феррованадия крупностью 0—0,05 и 0,05—
0,16 мм (табл. 3). Горение более крупных

Таблица 3

Физико-химические параметры*

азотирования фракционированных порошков
феррованадия марок FeV80 и FeV50 (давление азота 3 МПа)

ьлетазакоП

мм,акшоропяицкарФ

50,0—0 61,0—50,0 4,0—61,0

08VeF 05VeF 08VeF 05VeF 08VeF 05VeF
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vг с/мм,

%,N

-озаьнепетС

%,яинаворит

3102

3,3

6,01
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1251

3,4

2,9

48

1902

9,0

2,31
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8851

4,1
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39

теняинероГ

»»

»»

»»

*tг — температура горения; vг — скорость горения; N — содер-
жание азота; степень азотирования (VVN).
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порошков исходных сплавов (фракция 0,16—
0,4 мм) реализовать не удалось даже при
максимальном давлении реагирующего газа
в реакторе (8 МПа). Как видно из данных
табл. 3, с увеличением размера частиц ско-
рость горения сплавов уменьшается, но при
этом содержание азота в продуктах возрас-
тает. Связано это с тем, что при более низ-
кой скорости горения крупных порошков
увеличивается время пребывания реагирую-
щего компонента в высокотемпературной
зоне горения, что повышает степень насыще-
ния его азотом. Кроме того, более низкая ско-
рость тепловыделения при горении крупно-
го порошка уменьшает оплавление продук-
та. Более низкая степень азотирования вы-
сокопроцентного феррованадия FeV80 в срав-
нении с FeV50 связана с различием их кри-
сталлического строения [12]. В результате
проведенного послойного РФА образцов с
принудительно остановленным фронтом го-
рения (путем резкого сброса давления в ре-
акторе) было обнаружено, что реакции горе-
ния порошка FeV50+N2 предшествует фазо-
вый переход   . Перестройка кристал-
лической решетки интенсифицирует диффу-
зионные процессы, что способствует макси-
мальному поглощению азота реагирующим
сплавом в зоне горения. В процессе азоти-
рования феррованадия FeV80 часть исходно-
го материала «догорает» уже после прохож-
дения волны горения, о чем свидетельству-
ют температурные профили азотирования
материалов (фиг. 2). Из-за интенсивного
плавления и коагуляции частиц исходного
порошка в волне горения часть сплава оста-
ется непрореагировавшей.

В экспериментах установлено, что порош-
ки феррованадия фракции 0—160 мкм азо-
тируются в широком интервале давлений
реагирующего газа (фиг. 3). С увеличением
давления азота в реакторе скорость горения
и содержание азота в продуктах возрастают,
что характерно для фильтрационных процес-
сов СВС [13, 14]. При увеличении давления
азота в реакторе с 0,5 до 8,0 МПа скорость
горения образцов FeV80 и FeV50 увеличива-
ется соответственно с 0,9 до 4,9 и с 0,8 до
6,1 мм/c, а содержание азота достигает соот-
ветственно 12,7 и 10,7%. Эксперименты с
образцами разной пористости показали, что
содержание азота в продуктах горения сни-
жается при уменьшении пористости исход-
ных образцов (фиг. 4). Главным образом это

связано с ухудшением фильтрации реагиру-
ющего газа к фронту горения. По этой при-
чине азотирование высокоплотных образцов
(П<40%) в режиме горения реализовать не
удается. Таким образом, с целью достиже-
ния максимального содержания азота в про-
дукте необходимо использовать неформован-
ные образцы с пористостью исходной ших-

Фиг. 2. Термограммы азотирования порош-
ков FeV80 (1) и FeV50 (2) фракции 0—50 мкм
(реактор БПД-15, pN2

  6 МПа; диаметр образ-
цов d  60 мм)

Фиг. 3. Cодержание азота в нитриде фер-
рованадия FeV80 (1) и FeV50 (2) в зависимости
от давления в реакторе. Фракция исходных
порошков 0—160 мкм

Фиг. 4. Содержания азота в нитриде фер-
рованадия FeV80 (1) и FeV50 (2) в зависимости
от пористости исходных образцов (pN2

  6 МПа;
d  70 мм)
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ты более 50%. Выявленные зависимости (см.
фиг. 3, 4) хорошо согласуются с эксперимен-
тальными данными, полученными в работе
[15] при исследовании закономерностей горе-
ния в азоте порошков модельных и товарных
FeV-сплавов, что, вероятно, связано с близким
химическим составом исходных материалов
одинаковых марок (FeV50 и FeV80).

Нитрид феррованадия, полученный из
FeV50, представляет собой высокоплотный
(  6,4г/см3) практически беспористый сплав
(П  2%) с литой структурой (фиг. 5). Такой
продукт является двухфазным и содержит
мононитрид ванадия (-VN) и альфа-железо
(-Fe). Азотированный сплав, полученный из
феррованадия FeV80, имеет спеченную струк-
туру, основными фазами которой являются
полунитрид и нитрид ванадия и альфа-же-
лезо. Коагуляция частиц исходного FeV80 в
волне горения препятствует полному доазо-
тированию сплава после прохождения фрон-
та, в результате чего степень его азотирова-
ния (~75%) значительно ниже степени азо-
тирования феррованадия FeV50 (>90%).
Плотность нитрида феррованадия FeV80 со-
ставляет ~4,9 г/см3 при пористости ~40%. В
табл. 4 представлен химический состав син-
тезированных сплавов в соответствии с раз-
работанными ТУ 24.10.12-054-21600649—

2021. Синтезированный нитрид феррована-
дия испытывали на предприятии АО «ЕВ-
РАЗ-НТМК» при выплавке рельсовой стали
К76ХФ, используемой для изготовления
рельсов низкотемпературной надежности и
рельсов для скоростного совмещенного и
высокоскоростного пассажирского движения

Азотированный FeV80:
-V2N, -VN, -Fe Сплав типа Nitrovan: VCN

Азотированный FeV50:
-VN, -Fe

Фиг. 5. Макроструктура и фазовый состав СВС-нитрида феррованадия и сплава типа Nitrovan

Таблица 4

Химический состав, %, нитрида феррованадия
FERVANIT® ТУ 24.10.12-054-21600649—2021

акраМ N V
C iS S P lA nM

еелобен

31Н56ВФ 41—11 07—06 57,0 0,5 40,0 50,0 5,1 0,4

9Н54ВФ 11—8 05—04 57,0 0,6 40,0 50,0 5,1 5,4

Природнолегированный ванадиевый чугун

Деванадация в конвертере

Десульфурация углеродистого
полупродукта

Товарный шлак,
V2O5~25%

Выплавка стального полупродукта в конвертере

Микролегирование нитридом феррованадия FERVANIT
марки ФВ45Н9 (при сливе плавки в ковш)

Ковшовая доводка металла, усреднительные продувки
азотом через пористые пробки. Вакуумирование.

Корректировка содержания азота и ванадия порошко-
вой проволокой с ФВ45Н9 (при необходимости)

Непрерывная разливка на МНЛЗ №1—3

V~0,5%

V < 0,03%

V < 0,03%

V < 0,03%; N 0,003—0,005%

V 0,03—0,06%; N 0,010—0,015%

V~0,05%; N~0,011%

Фиг. 6. Технологическая схема выплавки
рельсовой стали К76ХФ дуплекс-процессом в
конвертерном цехе АО «ЕВРАЗ-НТМК»
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[16]. Для микролегирования металла азотом
и ванадием использовался легирующий ма-
териал марки ФВ45Н9 (43—44% V и 9—
9,5% N), изготовленный в промышленных
СВС-реакторах объемом 0,15 м3. Выплавка
металла осуществлялась в конвертерах ем-
костью 160 т дуплекс-процессом (фиг. 6).
Содержание азота в металлическом полупро-
дукте на выпуске из конвертера в большин-
стве случаев составляло 0,003—0,004%. До-
вольно низкий предел содержания азота
объясняется отсутствием «передувов» метал-
ла и ведением плавки исключительно на
углеродистом полупродукте. Присадка кус-
кового нитрида феррованадия осуществля-
лась во время выпуска плавки в ковш при
расходе лигатуры на плавку 120—130 кг. В
процессе ковшовой доводки металла усред-
нительные продувки расплава через донные
пробки сталеразливочного ковша осуществ-
ляли азотом вместо аргона. По окончании
ковшовой обработки металла (перед вакуу-
мированием) общее содержание азота в ме-
талле составляло 0,0160,0035 % (фиг. 7).
После вакуумной обработки металла в тече-
ние не менее 20 мин при остаточном давле-
нии в вакуум-камере не более 1,33 кПа (10
мм рт. ст.) степень деазотации металла со-
ставляла 25—38%, что обеспечивало содер-
жание азота в стальном продукте на уровне
0,0120,002%. Во время разливки увеличе-
ния содержания азота в металле не наблю-
далось, во всех опытных плавках было обес-
печено марочное содержание азота и вана-
дия (0,010—0,014% N, 0,04—0,05% V).

Выводы. 1. Определено, что для получе-
ния композиционного нитрида феррованадия

возможно использование отсевов стандартно-
го феррованадия марок FeV50 и FeV80 при
условии домола порошков из исходного со-
стояния до фракции 0—0,16 мм.

2. Синтезированный нитрид феррована-
дия FERVANIT имеет высокие плотность
(4,9—6,5 г/см3) и прочность (100 МПа), низ-
кую пористость (~2% у плавленого сплава
ФВ45Н9) и значительно превосходит по тех-
ническим характеристикам известные зару-
бежные сплавы типа Nitrovan. В результате
проведенных промышленных испытаний
композиционного нитрида феррованадия
марки ФВ45Н9 при проведении 158 плавок
рельсовой стали К76ХФ в конвертерном
цехе АО «ЕВРАЗ-НТМК» достигнуто высо-
кое усвоение ванадия и азота (не менее 91 и
84% соответственно) при введении на выпус-
ке плавки кусковой лигатуры в ковш со сред-
ним удельным расходом ~0,85 кг/т.

3. По результатам испытаний легирую-
щий материал FERVANIT одобрен для серий-
ного использования при выплавке рельсовой
стали, а также других азотсодержащих ста-
лей транспортного и конструкционного на-
значения.
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Декарбонизация становится общемиро-
вым трендом развития энергетики. При
этом использование водорода в качестве
энергоносителя позволяет решить важные
задачи на пути достижения углеродной ней-
тральности. Развитые экономики мира запус-
кают процесс создания комплекса водород-
ной энергетики, включающего производство,
транспортировку и средства хранения водо-
рода. Для этого требуются существенные
объемы специальных трубопроводов и бал-
лонов с высокими эксплуатационными ха-
рактеристиками, необходимыми для взаимо-
действия с водородом или водородсодержа-
щей средой в широком диапазоне темпера-
тур и давлений.

Как топливо, отличающееся высокой тем-
пературой горения и удельной теплотой сго-
рания, водород известен достаточно давно,
однако применялся весьма ограниченно вви-
ду ряда особенностей, включая легкое вос-
пламенение, быстрое распространение пламе-
ни и склонность к утечкам. Несмотря на то,
что водород значительно превосходит тради-
ционные жидкие и газообразные виды топ-
лива по удельной теплоте сгорания в расче-
те на единицу массы (121 МДж/кг), его энер-
гетическая «плотность» на единицу объема,

напротив, крайне мала. Если у метана она
составляет 8,8 МДж/л при давлении 25 МПа,
то у водорода близкие значения (8,5 МДж/л)
достигаются только в сжиженном состоянии.
В таком виде использование водорода как
топлива наиболее удобно, однако температу-
ра его конденсации очень низкая (–253 C),
а сохранение в жидком состоянии сопряже-
но с большими затратами. Необходимость
концентрировать энергию в объеме путем
сжатия или сжижения для достижения эко-
номической целесообразности использования
водорода в качестве топлива обусловливает
жесткие требования к прочностным харак-
теристикам и специальным свойствам ис-
пользуемых при этом материалов.

Присутствие водорода в большинстве кон-
струкционных сталей сопряжено с явлени-
ем водородного охрупчивания (ВО), что было
предметом изучения нескольких поколений
ученых. Малый размер атома водорода при-
водит к его активной сорбции металличес-
кими материалами в результате взаимодей-
ствия с газообразным, жидким водородом
или водородом, выделившимся в ходе кор-
розионных процессов. Коэффициент диффу-
зии водорода в феррите -Fe при комнатной
температуре (~10–5 см2/с) на порядок превос-
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ходит коэффициент диффузии таких элемен-
тов внедрения, как углерод или азот, даже
при температуре 900 C (~10–6 см2/с) [1]. Вы-
сокая подвижность обеспечивает его быстрое
распространение по всей толщине рабочего
сечения изделия (трубы или баллона). Хотя
растворимость водорода в феррите и аусте-
ните невелика, его присутствие оказывает
сильное влияние на свойства и сопротивле-
ние разрушению. Первыми публикациями по
данному вопросу стали работы В. Джонсона
в 1875 г. [2], в которых описано резкое сни-
жение пластичности стали после кратковре-
менного погружения в соляную или разбав-
ленную серную кислоту (кислоты использо-
вались для травления проката). Снижение
пластичности имело временный характер и
постепенно исчезало после нагрева или вы-
леживания в обычных условиях. Более по-
здние исследования показали, что и при вы-
держке на воздухе после воздействия газо-
образного водорода механические свойства
постепенно восстанавливаются [3—5]. При
этом кривая упрочнения в истинных коор-
динатах до наводороживания и после него в
первом приближении может рассматривать-
ся единой.

С воздействием водорода на металлы свя-
зывают такие явления, как образование фло-
кенов и флокеноподобных дефектов в изде-
лиях крупного сечения, а также образование
трещин в сварных швах, задержанное раз-
рушение изделий из высокопрочных сталей
и сплавов, водородное растрескивание и бли-
стеринги при эксплуатации в ряде коррози-
онных сред. Допустимым содержанием во-
дорода в жидкой стали обычно считается
2 ppm, однако образование флокенов совре-
менные исследователи отмечают и при су-
щественно меньших содержаниях. В резуль-
тате наводороживания в процессе эксплуа-
тации в газовой среде и электролитах содер-
жание растворенного водорода может возра-
стать до десятков миллионных долей (ppm).
Его повышенное содержание приводит к ВО,
механизмы и интенсивность действия кото-
рого зависят от химического состава и струк-
турно-фазового состояния стали. Водородное
охрупчивание может вызывать снижение
пластичности, статической и циклической
прочности, а также трещиностойкости.

Цель данной работы — оценка степени
влияния водорода на комплекс механичес-
ких свойств основных групп сталей, приме-

няемых для изготовления труб и баллонов,
для определения пределов их использования
и формирования технических требований,
необходимых для стандартизации труб и бал-
лонов, предназначенных для транспорта и
хранения газообразного водорода.

Основные процессы повреждения метал-
лов водородом. Влияние водорода на свой-
ства материалов проявляется, как правило,
при совокупном его воздействии с приложен-
ными или остаточными напряжениями, про-
являющемся в виде растрескивания, образо-
вания гидридов (в материалах, склонных к
их образованию, — Mg, Ta, Nb, V, U, Tr, Zr, Ti и
их сплавы), блистерингов, потери пластично-
сти, ВО. В литературе можно найти множе-
ство описаний основных явлений, которые
наблюдаются при различных условиях (тем-
пература, давление, уровни напряжений, ско-
рости деформации и пр.) в материалах раз-
ных классов [3—6]. В частности ВО заклю-
чается в снижении как пластичности, так и
уровня прочности с хрупким разрушением
высокопрочных материалов при напряжени-
ях ниже предела текучести.

Водородной атаке подвержены углероди-
стые и низколегированные стали при высо-
ких температурах и давлениях, в связи с чем
явление обычно называют High Temperature
Hydrogen Attack (HTHA). Водород, проника-
ющий в сталь, взаимодействует с углеродом
твердого раствора или карбидами, образуя
метан и вызывая появление и развитие тре-
щин, разрывов или снижение прочности
вследствие обезуглероживания. Это явление
стало предметом интереса исследователей
после ряда катастроф в случаях примене-
ния водорода высокого давления на хими-
ческих производствах в начале XX в. [7].
Вскоре были разработаны составы специаль-
ных сталей для работы в таких условиях,
легированных хромом, вольфрамом и молиб-
деном, получившие патентную защиту. Со-
отношение содержаний основных элементов
определяет интервал рабочих давлений во-
дорода и температур, в которых сталь может
быть применена.

Обобщенные данные о границах безопас-
ного использования сталей разных типов
впервые опубликованы Дж. Нельсоном в
1959 [8], а затем в 1967 г. права на соответ-
ствующую диаграмму были переданы авто-
ром Американскому нефтяному институту
(API), который неоднократно проводил ее
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уточнение. Текущая версия диаграммы при-
ведена в рекомендованной практике «Стали
для эксплуатации с водородом при высоких
температурах и давлениях на нефтеперера-
батывающих и нефтехимических заводах»
[9]. Ее общий вид представлен на фиг. 1.
Обезуглероживание поверхности имеет мес-
то обычно при высокой температуре и отно-
сительно невысоком давлении водорода.
Внутреннее обезуглероживание, разрывы и
разрушение из-за распространения трещин
происходит при температурах выше 400 F
(204 C) и давлении выше 15,2 МПа. При
высоких давлении и температуре обычно
протекают оба процесса. При превышении
критических значений этих параметров пос-
ле инкубационного периода в стали начина-
ет образовываться не способный диффунди-
ровать метан, собирающийся на границах
зерен, что приводит к разрушению и суще-
ственным потерям прочности металла.

В зависимости от давления и температу-
ры внутреннее обезуглероживание развива-
ется в несколько стадий. На протяжении
инкубационного периода изменения не об-
наруживаются металлографически или с ис-
пользованием методов неразрушающего кон-
троля. Последующие изменения можно оп-
ределить металлографически либо способа-
ми неразрушающего контроля, отмечается
некоторое снижение механических свойств.
Далее изменения механических свойств ста-
новятся быстрыми с увеличением числа раз-
рывов. На завершающей стадии внутренне-
го обезуглероживания уменьшенное содержа-
ние углерода приводит к такому снижению
механических свойств, при котором металл
не способен противостоять развитию трещин.

Водород может приводить к локальным
разрушениям в объеме металла и при ком-
натной температуре. Блистеринг (blistering),
или вздутие поверхности, характерен для
сталей и сплавов с относительно невысоким
уровнем прочности, в которых водород диф-
фундирует к таким внутренним дефектам,
как расслоения, цепочки неметаллических
включений, а также одиночные неметалли-
ческие включения, особенно с острыми гра-
нями. На данных включениях атомарный
водород рекомбинирует в молекулярный, со-
здающий высокое парциальное давление, до-
статочное для пластической деформации,
вздутия поверхности и даже ее разрывов.
Наиболее часто блистеринги наблюдаются в
сталях низкой прочности, подвергнутых воз-
действию сероводородной среды или травле-
нию кислотами.

Изменение свойств сталей при комнатной
и отрицательных температурах, связанное с
воздействием водорода, в значительной сте-
пени ассоциируют с ВО, которое является
динамическим процессом. Даже при низком
содержании водорода в среднем в объеме
материала макро- и микронеоднородность
поля упругих напряжений вызывает движу-
щую силу диффузии, направленную в зоны,
где преобладают растягивающие напряже-
ния, образуя области повышенной концент-
рации водорода. При этом при условно ма-
лых концентрациях водорода движение дис-
локаций облегчается, что приводит к локаль-
ной деформации и вязкому разрушению по
механизму HELP (hydrogen enhanced local
plasticity, предложен С. Бишемом в 1972 г.
[10]), а при условно высоких концентрациях
происходит декогезия атомов в кристалли-

Фиг. 1. Предельные условия стойкости сталей в среде сжатого водорода по Дж. Нельсону
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ческой решетке материала по механизму
HEDE (hydrogen enhanced decohesion, предло-
жен Л. Пфейлом в 1926 г. [11]), что приво-
дит к хрупкому и квазихрупкому разруше-
нию. Эти механизмы могут действовать со-
вместно: доминирование механизма HEDE
над HELP реализуется при достижении кри-
тической концентрации водорода [12], вели-
чина которой зависит от химического и струк-
турно-фазового состава стали, а также от уров-
ня прочности. Кроме того, интенсивность ВО
связана со скоростью деформации и темпе-
ратурой (впервые показано Б. Гравилем в
1967 г. [13]), так как ограничена скоростью
диффузионных процессов подобно динамичес-
кому деформационному старению [14]. Уве-
личение скорости деформации приводит к
снижению влияния водорода на механизмы
разрушения материала, в связи с чем наибо-
лее часто испытания на растяжение в среде
водорода или после наводороживания прово-
дят при скорости порядка 10–5 с–1.

В зависимости от уровня прочности и
концентрации растворенного водорода раз-
вивается то или иное явление с соответству-
ющим специфическим доминирующим ме-
ханизмом разрушения [12]. При малых кон-
центрациях и низком уровне прочности до-
минирование механизма HELP приводит к
облегчению развития вязкого ямочного из-
лома. При увеличении значений любого из
указанных параметров в изломе могут по-
являться участки внутризеренного хрупко-
го разрушения сколом. Затем при дальней-
шем увеличении концентраций или напря-
жений доля участков хрупких разрушений
возрастает при сокращении доли вязких уча-
стков и, начиная с определенного уровня, по-
являются элементы межзеренных разруше-
ний, которые становятся доминирующими в
высокопрочных состояниях и при значитель-
ном насыщении водородом.

Склонность к ВО сильно зависит от водо-
родной проницаемости материала. Уже в
работах 70—80-х годов прошлого века пока-
зано, что аустенитные хром-никелевые ста-
ли отличаются высокой энергией активации
диффузии водорода (0,52—0,57 эВ) по срав-
нению с -Fe (~0,04 эВ), что обеспечивает их
высокую стойкость в среде водорода. Тем не
менее при высоких содержаниях водорода и
аустенитные стали могут быть подвержены
хрупкому разрушению. Наибольшая чув-
ствительность к ВО распространенных марок

нержавеющих сталей аустенитного класса
наблюдается при температуре –70 C, а пос-
ле обработки, провоцирующей межкристал-
литную коррозию (МКК), склонность к ВО
заметно повышается [15]. Роль характерис-
тик микроструктуры в определении чувстви-
тельности нержавеющих сталей аустенитного
класса к ВО оказывается во многом подоб-
ной в отношении стойкости к общей корро-
зии и к коррозионному растрескиванию под
напряжением.

Чувствительность сталей аустенитного
класса к ВО в значительной степени зави-
сит от стабильности аустенита против обра-
зования мартенсита деформации, которую в
работе [16] предложено характеризовать ве-
личиной эквивалентного содержания нике-
ля. Образование -мартенсита деформации
интенсифицируется при снижении темпера-
туры и значения никелевого эквивалента:

Nieq  Ni + 0,65Cr + 0,98Mo +

+ 1,05Mn + 0,35Si + 12,6(C+N). (1)

Химическим элементам в уравнении (1)
соответствуют их содержания в стали.

Водородное охурпчивание составов с эк-
вивалентным содержанием никеля ниже
26—28% увеличивается при снижении тем-
пературы, достигая максимума при 200 K, а
затем начинает уменьшаться [17]. Увеличе-
ние стойкости нержавеющих сталей к ВО
при повышении уровня Nieq сохраняется
вплоть до Nieq  50%. При дальнейшем уве-
личении Nieq (фиг. 2) чувствительность ста-
лей к растрескиванию заметно возрастает.

Фиг. 2. Изменение поперечного сужения
сталей разного класса при испытаниях в водо-
роде под давлением 90 МПа в зависимости от
уровня эквивалентного содержания никеля [17]
(расчет по формуле Nieq  Ni + 0,65Cr + 0,98Mo +
+ 1,05Mn + 0,35Si + 12,6C)
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Важно отметить, что водород в твердом ра-
створе в значительной степени повышает
стабильность аустенита против превращения
в мартенсит.

Известно, что максимальной из нержавею-
щих сталей чувствительностью к ВО облада-
ют материалы мартенситного класса [18], осо-
бенно в высокопрочном состоянии. При рас-
тяжении со скоростью 10–5 с–1 в водороде под
давлением 5—10 МПа (50—100 атм) степень
удлинения образцов стали X4CrNiMo16.5.1 с
пределом текучести около 900 МПа умень-
шается практически вдвое. Стали класса су-
пердуплекс и дуплекс чувствительны в за-
метно меньшей степени, чем мартенситные,
снижение их пластичности становится замет-
ным при электролитическом насыщении [19,
20]. Исследованиями методами дифракции
нейтронов, фрактографии и микроскопии
показано, что основной вклад в потерю пла-
стичности вносит ферритная составляющая
структуры.

Низколегированные и микролегирован-
ные стали массового сегмента, применяемые
для изготовления труб разного назначения,
проявляют чувствительность к ВО при на-
водороживании из сред, содержащих газооб-
разный водород, а также из электролитов как
при искусственной поляризации, так и при
коррозионных процессах. Степень охрупчи-
вания, в том числе потеря пластичности, в
значительной степени зависит от содержа-
ния растворенного водорода и уровня проч-
ностных характеристик, что известно из дан-
ных большого числа работ в этой области.
Анализ кривых растяжения трубопроводных
сталей в общем случае показывает незначи-
мое изменение прочностных характеристик,
используемых при проектировании и расче-
тах на прочность. Переход к действительно
хрупким разрушениям отмечается при уров-
не прочностных характеристик не менее
800—950 МПа. В то же время для сталей
даже с относительно невысокой прочностью,
например для материала трубопроводов, даже
при давлениях водорода в 5—10 МПа пока-
затели пластичности (относительные удли-
нение и сужение) снижаются при медленном
растяжении. Основные изменения соответ-
ствуют главным образом стадии сосредото-
ченной деформации [21—29]. Следует отме-
тить, что среди значимых отличий механи-
ческих характеристик выделяют снижение
вязкости разрушения при испытаниях в сре-

де водорода под давлением и повышение в
30—40 раз скорости роста усталостных тре-
щин. Вместе с тем влияние типа микро-
структуры, количества, природы и морфост-
руктуры неметаллических включений при
разных уровнях прочностных характеристик
сталей при их наводороживании в процессе
эксплуатации на комплекс рабочих свойств
изучено пока недостаточно подробно.

Экспериментальная оценка влияния
наводороживания на механические свой-
ства сталей массового назначения. При
проведении собственных исследований ана-
лизировали изменение механических свойств
сталей характерных марок, используемых
для производства труб разного назначения.
Наводороживание проводили при комнатной
температуре разными способами: воздействи-
ем газообразного водорода высокого давле-
ния на образец; электролитическим насы-
щением в 5%-ном растворе серной кисло-
ты с добавлением 3 г/л тиомочевины при
плотности тока 100 мА/см2 в течение 24 ч;
выдержкой в стандартном водном растворе
5% NaCl и 0,5%CH3COOH с непрерывной
продувкой сероводородом в течение 96 ч.

Склонность к охрупчиванию образцов ста-
ли 32ХГА оценивали после их электролити-
ческого насыщения. Определяли индекс ох-
рупчивания IВО, %, который представляет
собой относительную потерю той или иной
характеристики А материала при испытании
в среде водорода:

IВО  100(Авозд – АН)/Авозд. (2)

В уравнении (2) Авозд — значение харак-
теристики материала при испытании без во-
дорода; АН — значение той же характерис-
тики при испытании под воздействием во-
дорода. Значения IВО относительного удли-
нения в зависимости от значений временно-
го сопротивления, варьируемого за счет ре-
жима отпуска закаленных на преимуще-
ственно мартенсит образцов при разных тем-
пературах от 300 до 700 C, обобщены и при-
ведены на фиг. 3.

С увеличением прочности (при снижении
температуры отпуска) степень охрупчивания,
определенная при испытании гладких образ-
цов на растяжение со скоростью 8,310–5 с–1,
закономерно растет. Анализ результатов ис-
пытаний демонстрирует выраженную зави-
симость временного сопротивления наводо-
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Фиг. 3. Влияние прочности образцов стали 32ХГА на интенсивность ВО

роженных образцов от уровня прочности с
«переломом» при достижении критического
значения, составляющего около 1250 МПа,
после которого ресурс пластичности исчер-
пывается полностью и разрушение по хруп-
кому механизму происходит еще непосред-
ственно в упругой области. Важно отметить,
что при прочности ниже критической насы-
щение водородом не влияет на временное со-
противление, которое до наводороживания и
после него практически равны, но снижает
пластичность тем в большей степени, чем
прочнее сталь.

Поверхности разрушения ненаводорожен-
ных образцов, отпущенных на разные уров-
ни прочности, имели вязкий ямочный мик-
рорельеф. Характер разрушения принципи-
ально меняется после насыщения водородом.
В наиболее прочных образцах ярко выраже-
но межзеренное хрупкое разрушение (фиг.
4, а), по мере снижения уровня прочности
более выраженными становятся внутризерен-
ный скол и квазискол (фиг. 4, б, в), начина-
ют формироваться участки ямок. Очевидна
определяющая роль неметаллических вклю-
чений как концентраторов напряжений в
инициации трещин. После разупрочнения до
в  700 МПа и далее излом становится пол-
ностью ямочным.

Исследования влияния водорода высоко-
го давления на свойства основного металла
сварных труб (0,11%С-1,46%Mn-0,49%Si)
класса прочности Х52 (предел текучести не
менее 360 МПа) с характерной феррито-пер-
литной микроструктурой проведены совмес-
тно со специалистами СПбПУ им. Петра Ве-

Фиг. 4. Поверхности разрушения наводо-
роженных образцов стали 32ХГА. Временное
сопротивление в исходном состоянии, МПа:
а — 1365; б — 1129; в — 880



42 „Металлы“. № 3 2023 г.

ликого1. Показано, что при испытаниях на
растяжение с обычной скоростью для метал-
ла данного относительно невысокого уровня
прочности выдержка образцов в среде водо-
рода высокого давления оказывает слабое
влияние на прочностные и пластические ха-
рактеристики. На диаграмме напряжение
—деформация  (фиг. 5) видно, что увели-
чение выдержки с 72 до 144 ч приводит к
некоторому снижению пластичности, но даль-
нейшее увеличение длительности нахожде-
ния образцов в водороде высокого давления
не приводит к заметным изменениям плас-
тических характеристик. Больший эффект
наблюдается при растяжении непосредствен-
но в камере высокого давления с малой ско-
ростью, однако относительное снижение пла-
стичности не превышает 15%, что позволяет
относить такие материалы к стойким.

Наводороживание металла в результате
коррозии в сероводородсодержащей среде
сопровождают специфические процессы кор-
розионного растрескивания, приводящие к
заметной деградации ряда свойств. Посколь-
ку стойкость к коррозионному растрескива-
нию — структурно-чувствительное свойство
[30], была поставлена задача оценки влия-
ния характеристик микроструктуры на сте-
пень ВО. Известно, что сложно обеспечить
стойкость против ВО в высокопрочных со-
стояниях, достигаемых после закалки и от-
пуска, поэтому исследовали влияние типа
микроструктуры, формируемой после разной

термической обработки. Исследования про-
водили на хром-молибденовой стали
26ХМФА с ограниченной прокаливаемостью,
обеспечивающей преимущественно мартен-
ситную структуру после закалки в воду и
значительное количество бейнита при охлаж-
дении в масле. Предел текучести варьиро-
вали изменением температуры отпуска. Сте-
пень охрупчивания оценивали по изменению
поперечного сужения при растяжении образ-
цов со скоростью порядка 10–3 с–1 после вы-
держки 96 ч в насыщенной сероводородом
среде A по NACE TM 0177-96. Результаты,
полученные совместно с И.Н. Веселовым и
М.А. Рыжковым [31, 32], показывают зави-
симость величины эффекта не только от
уровня прочности, но и от типа микрострук-
туры (фиг. 6).

1Санкт-Петербургский политехнический универси-
тет им. Петра Великого.

Фиг. 5. Диаграммы растяжения образцов, наводороженных при давлении pH2
  10 МПа со скоростью

10–2 с–1 (а) и 10–6 с–1 (б): 1 — контрольные испытания; 2, 3 — испытания после предварительной выдержки
в водороде в течение 72 и 144 ч; 4 — SSRT испытание в среде азота; 5 — то же, в среде газообразного водорода

Фиг. 6. Влияние уровня прочности и типа
микроструктуры в закаленном состоянии перед
отпуском стали 26ХМФА на относительное
снижение пластичности по изменению попереч-
ного сужения [31]
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Аналогичная работа, проведенная на об-
разцах ряда сталей распространенных труб-
ных марок, продемонстрировала преимуще-
ства хром-молибденовых композиций в со-
стоянии после закалки на мартенсит и от-
пуска на заданный уровень прочности, тра-
диционно применяемых для сероводородсо-
держащих сред [33]. Видно, что формирова-
ние в марганцовистой стали 32Г2А с мини-
мальной устойчивостью переохлажденного
аустенита при закалке в масло микрострук-
туры смешанного типа с минимальным со-
держанием мартенсита не позволяет достичь
после отпуска высокой прочности, а также
приводит к максимально интенсивной дег-
радации пластичности. Закалка с более вы-
сокой скоростью в воду приводит к большей
доле мартенситных продуктов в микрострук-
туре, что обеспечивает повышение прочност-
ных характеристик и снижение чувствитель-
ности к воздействию водорода (фиг. 7).

Применение хром-молибденовой компози-
ции в стали 30ХМА (0,15—0,25% Мо) по-
зволяет повысить прокаливаемость и, соот-
ветственно, достичь более высоких прочнос-
тных характеристик, снизив чувствитель-
ность к наводороживанию. Сталь 40ХМФА
с более высоким содержанием углерода и
0,12% V после закалки и отпуска имеет вы-
сокие прочностные характеристики, однако
при этом резко возрастает деградация плас-
тичности. Следует отметить, что дополнитель-
ную потерю пластичности в данном случае
не следует связывать с понижением интен-
сивности закалочного охлаждения в масле,
поскольку сталь данной марки обладает дос-
таточной прокаливаемостью, а закалка в воду
для нее не применима из-за высокой склон-
ности к образованию закалочных трещин.

Важно отметить, что лучшие свойства пос-
ле воздействия сероводорода демонстрируют
специальные стали с высоким содержанием
молибдена (фиг. 7)2. Хром-марганец-молиб-
деновая сталь 32ХГМА (~0,45% Мо) обла-
дает хорошей прокаливаемостью, высокими
прочностью и стойкостью к воздействию се-
роводорода. Еще более высокую прочность
можно получить при комплексном легиро-
вании молибденом и ванадием в сталях
типа 26ХМФА-2 (~0,55% Мо) и 26ХМФА-3
(~0,65% Мо).

По данным фрактографических исследо-
ваний насыщение стали водородом приво-
дит к существенному изменению вида очага
разрушения. В сталях всех марок характер
разрушения становится выраженно ямочным,
однако образование ямок происходит при
меньших, чем до наводороживания, степенях
деформации, наиболее крупные ямки обра-

2По совместным данным с результатами И.В. Ко-
стицыной.

Фиг. 7. Влияние марки стали и термичес-
кой обработки на относительное снижение пла-
стичности по изменению поперечного сужения
образцов после выдержки в сероводородсодер-
жащей среде

Фиг. 8. Микрорельеф ( а — 200; б — 800)
поверхности разрушения образца хром-молиб-
деновой стали, подвергнутого растяжению пос-
ле насыщения сероводородом в среде А по NACE
TM 0177-96
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зуются на отдельных включениях (фиг. 8).
Ямки, образующиеся в металлической мат-
рице, как правило, мелкие, неглубокие. В от-
ношении образования ямок можно принять,
что на частицах вторых фаз, границах зерен
и вблизи ловушек водород существенно об-
легчает зарождение и рост микропоры, при-
водя к соответствующему изменению вида
поверхности разрушения. Вокруг крупных
включений могут образовываться области
скола, называемые «рыбий глаз».

При изучении влияния наводороживания
в среде сероводорода на ударную вязкость
исследовали образцы сталей 32Г2А и
26ХМФА после закалки с 900 C и отпуска
при 675 C в течение 1,5 ч. Отмечено неко-
торое снижение работы разрушения в диа-
пазоне температур от –40 до 20 C для обеих
сталей (фиг. 9)2.

Выводы. 1. В свете изложенного для раз-
вития комплекса водородной энергетики тре-
буется создание новых видов трубной про-
дукции со специальными эксплуатационны-
ми свойствами. В специализированных цен-
трах трубной металлургической компании
ТМК (АО «РусНИТИ», ООО «ТМК НТЦ») ве-
дутся работы по исследованию поведения
материалов при их взаимодействии с водо-
родсодержащей средой, направленные на раз-
витие продукции для водородной энергети-

ки. Показана высокая стойкость к ВО основ-
ного металла труб большого диаметра клас-
са прочности Х52 с феррито-перлитной
структурой при давлении водорода 10 МПа.
Исследовано влияния наводороживания при
сероводородной коррозии на механические
свойства среднеуглеродистых трубных ста-
лей разного химического состава после раз-
ных режимов термической обработки. Уста-
новлена зависимость степени деградации
механических свойств стали 32ХГА от уров-
ня прочности при интенсивном электроли-
тическом наводороживании.

2. Полученные результаты и результаты
анализа современных представлений об осо-
бенностях водородного охрупчивания приме-
нительно к трубным сталям по совокупнос-
ти будут использованы при разработке стан-
дартов, начатой в техническом комитете по
стандартизации ТК357 «Стальные и чугун-
ные трубы и баллоны». Разработка ведется
с учетом общих требований, изложенных в
стандартах на трубопроводы ASME 31.12
«Hydrogen piping  and pipelines», IGC DOC
121/14 «Hydrogen pipeline systems» и ряде
других. На первом этапе работа по созда-
нию стандартов, не имеющих прямых ана-
логов в мире, охватывает стальные бесшов-
ные и стальные сварные трубы, а также
стальные баллоны для транспортировки и

Фиг. 9. Влияние наводороживания в сероводородсодержащей среде на ударную вязкость после закал-
ки с 900 C и отпуска в течение 1,5 ч образцов сталей 32Г2А (а) и 26ХМФА-3 (б)
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хранения водорода. К основным требовани-
ям можно отнести повышенную чистоту ме-
талла по примесям и неметаллическим
включениям, ограничения по максимальным
значениям прочностных характеристик, ог-
раничению максимальной твердости основ-
ного металла и сварных швов.

Авторы выражают искреннюю благодар-
ность всем коллегам, принимавшим участие
в постановке отдельных экспериментов и
обсуждениях результатов.
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Несмотря на накопленный многолетний
опыт металлургов и модернизированное тех-
нологическое оборудование, современные спо-
собы производства не обеспечивают получе-
ние стали, не содержащей неметаллических
включений (НВ). В любой стали присутствует
некоторое количество НВ, определяемое ее
составом и условиями производства [1—4].
Понятие «чистая сталь» по оксидным вклю-
чениям сформировано еще в 2001 г. в Бель-
гии в Технологическом комитете («TechCo»),
основанном Международным институтом
стали и чугуна (IISI) [5]. Общий принцип
этого понятия сводится к контролю техно-
логического процесса и непрерывному мони-
торингу ключевых технологических парамет-
ров в цехе. Для реализации такого контро-
ля необходимо применение автоматических
средств мониторинга технологии и статисти-
ческих средств обработки информации.

Кислород — основная составляющая НВ
в готовой металлопродукции, источниками
его поступления являются шихтовые мате-
риалы, окружающая среда, атмосфера пла-
вильного агрегата, используемый для плав-

ки газообразный кислород, ферросплавы,
шлакообразующая смесь и др. Основные
пути решения проблемы получения стали, не
содержащей НВ, заключаются в оптимизации
химического состава стали и технологичес-
ких режимов ее получения, оценке влияния
структурных и металлургических факторов,
а также влияния степени чистоты по НВ [6].
В материалах TechCo» сформулировано, что
оксидными НВ может управлять человек, т.е.
низкое содержание в стали оксидов — это
успех в технологии производства стали и
подтверждение высокой культуры производ-
ства [5]. Для обеспечения необходимого уров-
ня свойств одним из условий является сни-
жение содержания общего кислорода (и про-
чих примесей) в стали. Конечное содержа-
ние общего кислорода может зависеть как
от способа выплавки, внепечной обработки и
разливки, так и от технологических особен-
ностей данных процессов.

Известно, что содержание общего кисло-
рода Ообщ складывается из содержаний кис-
лорода, растворенного в металле, и кислоро-
да, связанного в оксидных НВ [7]:
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Ообщ  Oр + O НВ.
В ряде научно-исследовательских работ

выявлена зависимость между содержанием
общего кислорода в металле и уровнем заг-
рязненности металла оксидными НВ. Напри-
мер, в работах [8—10] показана зависимость
между плотностью оксидных включений в
пробах и общим содержанием кислорода на
этапе обработки металла в агрегате ковш—
печь. Даже без учета продукции низкого
качества степень чистоты стальной продук-
ции значительно варьируется. Так, содержа-
ние общего кислорода в низкоуглеродистой
стали, раскисленной алюминием, около 40
ppm, тогда как для подшипниковых сталей
содержание общего кислорода около 5 ppm
в настоящее время является обычным уров-
нем [11].

При проведении статистического анали-
за производственных данных литейно-про-
катного комплекса (ЛПК) АО «ВМЗ» для
более 400 плавок за период январь—май
2022 г. получено, что в 20% случаев содер-
жание общего кислорода на участке маши-
ны непрерывной разливки стали (МНРС) со-
ставляло >30 ppm (фиг. 1) [12, 13]. Окислен-
ность металла в конце внепечной обработки
в среднем 1—2 ppm. Следовательно, наибо-
лее вероятно, что >28 ppm кислорода содер-
жалось в НВ. Это негативный фактор, при-
водящий к неблагоприятным последствиям.

В данной части исследовательской рабо-
ты ставилась задача выявления причин по-
вышенного содержания общего кислорода с
оценкой влияния данного фактора на загряз-
ненность по НВ металлопроката ЛПК АО
«ВМЗ» на примере выбранной серии плавок
стали 09Г2С с возможностью формирования
предпосылок для последующей корректиров-
ки технологической схемы производства.

Для достижения поставленной цели на
данном этапе работы было необходимо ре-
шить ряд задач, в числе которых:

— проведение статистического анализа
производственных данных плавок ЛПК по
содержанию общего кислорода в жидком
металле;

— отбор проб серии плавок стали 09Г2С
на следующих этапах: обработка металла в
агрегате ковш—печь; разливка на МНРС; а
также отбор проб горячекатаного проката
ЛПК;

— оценка уровня загрязненности НВ и
изучение микроструктуры образцов горяче-
катаного проката стали, изготовленных из
непрерывнолитого сляба толщиной 105 мм;

— проведение рентгеноспектрального
микроанализа (РСМА) образцов стали с вне-
печной обработки и металлопроката;

— проведение анализа общего кислорода
в рассматриваемых пробах на специализи-
рованном оборудовании;

Фиг. 1. Частотное распределение массива плавок в зависимости от содержания общего кислорода в
стали (МНРС, январь—май 2022 г.): 1 — массив плавок стали низкоуглеродистого сортамента; 2 — то же,
среднеуглеродистого сортамента

Таблица 1

Химический состав стали 09Г2С, мас.% (остальное — Fe)

C iS nM P S rC iN uC lA bN N bP nS bS nZ

60,0 25,0 23,1 010,0 500,0 51,0 03,0 03,0 520,0 110,0 110,0 200,0 020,0 500,0 020,0
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— построение графических зависимостей
между содержанием общего кислорода и
средним баллом НВ в листовом металлопро-
кате.

Для решения поставленных задач иссле-
довали выбранную серию из 11 плавок ста-
ли 09Г2С. Химический состав стали 09Г2С
по ГОСТ 19281—2014 приведен в табл. 1.

Пробы отбирали по следующей схеме: до
введения силикокальциевой проволоки СК40—
после введения силикокальциевой проволоки
СК40—промежуточный ковш МНРС—горяче-
катаный прокат1. Толщина проката состав-
ляла 5,8—9,6 мм. Из проб изготовлены об-
разцы для анализа содержания общего кис-
лорода Ообщ, оценки загрязненности проб про-
ката на металлографическом микроскопе и
проведения РСМА в условиях АО «ВМЗ».

Микроструктуру анализировали на метал-
лографических шлифах металлопроката дан-
ной серии, изготовленных на полуавтомати-
ческом пробоподготовительном оборудова-
нии. Контрольная плоскость шлифов подго-
товлена в продольном направлении относи-
тельно направления прокатки. Исследование
выполнялось на металлографическом мик-
роскопе Axio Observer.D1m, оснащенном
моторизованным предметным столом и ав-
томатическим анализатором изображения
Thixomet Pro. Включения оценивались по
наиболее загрязненному месту шлифа (мак-
симальный балл) на нетравленой полирован-
ной поверхности c использованием автома-
тизированной методики ГОСТ 1778—70. Об-
щая площадь шлифов для каждой плавки
согласно требованиям ГОСТ 1778—70 состав-
ляла не менее 160 мм2.

Микроструктуру выявляли травлением
шлифов в 4%-ном спиртовом растворе азот-

ной кислоты. Изучение микроструктуры и
измерение размеров зерен феррита также
выполняли с использованием оптического
микроскопа Zeiss Axio Observer.D1m и ав-
томатического анализатора изображения
Thixomet Pro.

Проведенное металлографическое иссле-
дование проб проката показало, что в метал-
ле встречаются преимущественно строчечные
включения, оцениваемые по ГОСТ 1778 как
силикаты хрупкие, а также включения гло-
булярной формы, оцениваемые по ГОСТ 1778
как силикаты недеформирующиеся и окси-
ды точечные (фиг. 2).

Из графиков видно, что почти в каждой
плавке встречаются довольно крупные стро-
чечные включения (балл 2 и выше). Глобу-
лярные включения выявлены преимуще-
ственно до балла 1, включения балла 2 на-
блюдаются только в первых двух плавках
серии, единичное включение балла 3 выяв-
лено в плавке №6 (серия 6).

Химический состав НВ в пробах метал-
лопроката определяли методом РСМА на
сканирующем электронном микроскопе
Ultra-55, оснащенном спектрометром энер-
гетической дисперсии INCA Energy 450X–
xМАХ. Проанализировано три-четыре образ-
ца от каждой пробы металлопроката ЛПК
(табл. 2).

В большинстве случаев в пробах МНРС
выявлены силикаты, что может быть связа-
но с использованием шлакообразующей сме-
си, в составе которой ~45% SiO2.

К наиболее распространенным типам НВ,
обнаруженным в листовом прокате при про-
ведении РСМА, можно отнести сульфиды и
алюминаты кальция, алюмомагниевую шпи-
нель. На фиг. 3 представлены примеры та-
ких НВ.

Известно, что основным источником маг-
ния в составе НВ являются огнеупорные
материалы сталеразливочного ковша. Ре-

Фиг. 2. Баллы НВ: а — строчечные НВ (шесть шлифов); б — глобулярные НВ (шесть шлифов)

1Далее при обработке данных используется следу-
ющая сокращенная форма описания этапа отбора про-
бы: до СК10; после СК40; МНРС; прокат.
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зультатом взаимодействия алюминия и маг-
ния является алюмомагниевая шпинель
MgAl2O4 [12].

В табл. 3 представлены данные по сред-
нему содержанию магния в НВ в отобран-
ных пробах (MgН

ср
В
ед, %), а также по суммар-

ной длительности нахождения металла в ста-
леразливочном ковше (к, мин) в рассматри-
ваемой серии плавок. По этим данным по-
строен график взаимной зависимости этих
параметров (фиг. 4).

Согласно полученным результатам дли-
тельность процесса внепечной обработки и
суммарное время нахождения металла в ста-
леразливочном ковше влияют на содержа-
ние магния в НВ. Авторы работы [14, 15]
подтверждают этот вывод, приводя сведения
о преимущественном влиянии длительнос-
ти контакта металла с футеровкой, а также
о практической независимости состава вклю-
чений от содержания оксида магния (MgO)
в шлаковой фазе. В работе [16] отмечено вли-
яние длительности кампании сталеразливоч-
ного ковша на загрязненность металла НВ.

Определение содержания кислорода в
пробах металла проводилось методом восста-

новительного плавления в потоке инертного
газа по ГОСТ 17745—90 «Стали и сплавы» с
использованием оборудования LECO в ЦЗЛ
ЛПК.

Результаты, представленные на фиг. 5,
показывают, что практически во всех случа-

Таблица 2
Обозначение образцов для проведения РСМА

аквалП анолурремоН еборпвыцзарбО борполсиЧ азиланаялдыцзарбО

1№ 1 6,5,4,3,2,1 2 5,3,1

2№ 1 6,5,4,3,2,1 2 5,3,1

3№ 1 6,5,4,3,2,1 2 5,3,1

4№ 6,4 )6нолур(6,5,4,)4нолур(3,2,1 2 6,4,3,1

5№ 1 6,5,4,3,2,1 2 5,3,1

6№ 1 6,5,4,3,2,1 2 5,3,1

7№ 6,1 )6нолур(6,5,4,)1нолур(3,2,1 2 6,4,3,1

8№ 6,5 )6нолур(6,5,4,)5нолур(3,2,1 2 6,4,3,1

Фиг. 3. Примеры выявленных крупных НВ (>30 мкм) в листовом прокате: а — CaS, MgO; б — CaS,
х(CaO)y(Al2O3); в — х(CaO)y(Al2O3), Na, K; 1—4 — точки анализа

Таблица 3

Среднее содержание магния в НВ и суммарная
длительность нахождения металла в
сталеразливочном ковше по плавкам

аквалП

%,яингамеинажредоС
к,
нимод

КС 04
елсоп

КС 04
СРНМ такорп

1№ 01 83,01 96,2 1,6 881

2№ 63,4 82,1 48,1 8,7 7,791

3№ 12,51 85,12 94,3 1,3 7,402

4№ 67,11 21,01 52,3 5 6,902

5№ 8,6 74,6 69,3 6 6,512

6№ 52,01 62,01 72,1 56,5 032

7№ 84,9 78,11 1,7 5,01 2,942

8№ 23,41 9,43 48,6 3,01 7,352
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ях, за исключением плавки №5, в период
разливки содержание кислорода в металле
возрастает по сравнению с данными для вне-
печной обработки. Это может свидетельство-
вать о взаимодействии металла с атмосфер-
ным воздухом в ходе выпуска из сталераз-
ливочного ковша в промежуточный ковш.

Согласно результатам, представленным на
фиг. 5, среднее содержание Ообщ в пробах жид-
кого металла на участке МНРС составило
33 ppm, в прокате — 16 ppm. Разница в 17
ppm может быть обусловлена относительно
низкой растворимостью кислорода в твердом
металле, а также частичным всплытием НВ.

При сопоставлении данных со значения-
ми содержания общего кислорода в исследу-
емых пробах (см. фиг. 5) и средним баллом
строчечных НВ (табл. 4) в прокате рассчитан
коэффициент парной корреляций, который
составил 0,427 при коэффициенте достовер-
ности аппроксимации, равном 0,182. Ограни-
ченный объем данных (всего восемь плавок)
и обнаруженные внутренние дефекты образ-
цов проб для анализа оказали влияние на
рассчитанные величины статистической об-
работки. Результаты отображены на фиг. 6.

Таким образом, современная металлургия
располагает инструментами и методиками
для комплексного изучения мест и причин
образования НВ. Данные о содержании об-
щего кислорода в жидкой стали могут слу-
жить критерием оценки чистоты трубной
стали по НВ.

Выводы. 1. При проведении статистичес-
кой обработки данных выявлено, что в жид-
ком металле в период разливки около 20%
плавок содержание общего кислорода состав-
ляло >30 ppm.

Фиг. 4. Зависимость содержания магния в НВ
от длительности нахождения металла в сталераз-
ливочном ковше (к): а — сталеразливочной ковш
(после введения силикокальциевой проволоки
СК40). Коэффициент R2  0,3046, коэффициент
парной корреляции 0,552; б — промежуточный
ковш МНРС. Коэффициент R2  0,5442, коэффи-
циент парной корреляции 0,738; в — металло-
прокат. Коэффициент R2  0,4703, коэффициент
парной корреляции 0,686

Фиг. 5. Результаты анализа проб жидкой стали (УКП и МНРС) и горячекатаного проката стали 09Г2С
на содержание общего кислорода: 1, 2 — пробы соответственно до и после введения проволоки СК40; 3 —
проба из промежуточного ковша МНРС; 4 — проба проката
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Таблица 4

Среднее значение балла строчечных НВ
и содержание общего кислорода в пробах на этапе МНРС

ртемараП
ковалпаллатематакорпаборП

1№ 2№ 3№ 4№ 5№ 6№ 7№ 8№

ВНллаБ 3 5,1 5,3 5 3 2 3 2

5,2 1 1 5,3 2 1 2 1

2 1 5,0 1 1 1 1 5,0

1 5,0 5,0 1 1 5,0 5,0 5,0

5,0 5,0 5,0 5,0 5,0 5,0 5,0 5,0

5,0 5,0 5,0 5,0 5,0 5,0 5,0 5,0

ВНллабйиндерС 85,1 38,0 80,1 29,1 33,1 29,0 52,1 38,0

О щбо %, 1600,0 2300,0 8200,0 2300,0 3200,0 7300,0 1300,0 8200,0

Фиг. 6. Зависимость между содержанием общего кислорода в пробах из промежуточного ковша МНРС
и средним баллом строчечных НВ (а). На б — коэффициенты парной корреляции Rxy и аппроксимации R2

зависимости на а

б)

2. Проведен анализ содержания общего
кислорода в жидкой стали и горячекатаном
прокате литейно-прокатного комплекса АО
«Выксунский металлургический завод».
Среднее содержание общего кислорода в про-
межуточном ковше МНРС по результатам
исследований проб составило 33 ppm, в про-
кате — 16 ppm.

3. Выполнена оценка загрязненности
включениями горячекатаного проката стали
09Г2С серии плавок №1—№8. Выявлены
включения преимущественно строчечной и
глобулярной морфологии. Уровень загряз-
ненности в плавках: 0,5—5 баллов (плавка
№4) — варьирование строчечных включе-
ний; недеформирующиеся включения — до

2,5

2,0

1,5

1,0

0,5

0

С
р
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и
й
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л
 H

B

70

60
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40
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0

Oобщ  , ppm

61

32

28

32

23 37
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1,58 0,83 1,08 1,92 1,33 0,92 1,25 0,83

№1 №2 №3 №4 №5 №6 №7 №8

Плавка

Средний балл НВ
Линейная (средний балл НВ)
Ообщ в пробах МНРС, ppm
Линейная (Ообщ в пробах МНРС, ppm)

а)

средн
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3 баллов. Характер микроструктуры иссле-
дуемых образцов идентичный: смесь ферри-
та, перлита и бейнита. Размер зерна ферри-
та в серии плавок различается незначитель-
но.

4. К наиболее распространенным типам
неметаллических включений, выявленным в
листовом прокате, можно отнести сульфиды
и алюминаты кальция, алюмомагниевую
шпинель.

5. Длительность процесса внепечной об-
работки и длительность нахождения метал-
ла в сталеразливочном ковше оказывают
влияние на состав неметаллических вклю-
чений, в частности, возможны повышенная
эрозия футеровки и увеличение содержания
магния в неметаллических включениях.

6. Построенные графики зависимостей и
результаты анализа научной литературы сиг-
нализируют о возможном существовании
корреляции между содержанием общего
кислорода в жидкой стали в промежуточном
ковше МНРС и загрязненностью металлопро-
ката неметаллическими включениями. По-
лученные первичные результаты выявили
необходимость проведения дальнейшего бо-
лее детального изучения вопросов, связанных
с данными параметрами.
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В процессе пластической деформации
металлических материалов происходит по-
степенное накопление дефектов кристалли-
ческой решетки (вакансии, межузельные ато-
мы, дислокации и дисклинации, двойники,
границы блоков и зерен и др.), а также их
взаимодействие. Вследствие этого на опре-
деленной стадии деформации в материале за-
рождаются и растут микротрещины. Достиг-
нув критического размера, они приводят к
необратимой повреждаемости материала и в
конечном итоге вызывают его катастрофи-
ческое разрушение.

Выявление степени критической повреж-
даемости в ответственных металлических
конструкциях — одно из важнейших направ-
лений в настоящее время в науке о прочно-
сти материалов. Особенно это важно для ме-
таллических конструкционных материалов,
работающих в условиях циклических нагру-
зок, поскольку критический размер дефекта
в этом случае чрезвычайно мал, а высокая
частота нагружения может привести к быс-
трому его развитию и катастрофическому
разрушению конструкции. В условиях цик-
лического деформирования микротрещины
чаще всего зарождаются при напряжениях
ниже статического предела текучести за счет
интенсивных процессов микропластической
деформации на протяжении многих циклов

нагружения в отдельных соответствующим
образом ориентированных зернах поликри-
сталлических материалов [1].

В настоящее время оперативный конт-
роль деградации структуры и возникновения
микро- и макротрещин критического разме-
ра в условиях статического и циклического
деформирования возможен благодаря совре-
менным методам неразрушающего контро-
ля. Примером является метод акустической
эмиссии (АЭ) [2—6], который позволяет по-
лучать в реальном времени количественные
характеристики изменения структурного со-
стояния и остаточного ресурса работоспособ-
ности металла. В настоящей работе метод АЭ
использован для изучения процессов плас-
тической деформации, деградации структу-
ры и разрушения конструкционной стали
09Г2С в условиях ее статического растяже-
ния и циклического нагружения.

Материал и методика эксперимента.
Исследовали конструкционную сталь 09Г2С
(по ГОСТ 19281—89 состав мас.%: C <0,12;
Si 0,17—0,37; Mn 1,4—1,8; Cr <0,30; Ni <0,30;
Cu <0,30) в состоянии поставки. Экспери-
ментальное исследование механизмов раз-
рушения с применением метода АЭ прове-
дено на плоских образцах без концентрато-
ра напряжений (фиг. 1, а) и образцах с кон-
центратором напряжений в виде трещины
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(фиг. 1, б). Концентратор напряжения в виде
усталостной трещины создавали первичным
электроэрозионным надрезом с последую-
щим циклическим нагружением на 10-т
гидравлической машине Instron 8801 c час-
тотой 30 Гц. Статические испытания на рас-
тяжение проводили на 10-т механической
машине Instron 3382, обладающей низким
уровнем механических шумов, при скорос-
ти растяжения   1,610–4 с–1. Скорость тра-
версы испытательной машины составляла
5 мм/мин для образцов без дефектов и
0,5 мм/мин для образцов с концентратором
напряжения в виде усталостной трещины.
Измерение акустико-эмиссионных парамет-
ров в процессе статического растяжения об-
разцов осуществлялось посредством диагно-
стической системы СДС1008 [2], обеспечива-
ющей широкополосную регистрацию, обра-
ботку и анализ амплитудных, энергетических
и спектральных характеристик сигналов АЭ
в реальном времени.

Результаты исследования и их анализ.
Исходная микроструктура стали 09Г2С
(фиг. 2) состояла преимущественно из зерен
феррита со средним размером зерна ~30 мкм
и перлитных колоний значительно меньше-
го размера.

Полученные при статическом растяже-
нии механические свойства образцов без кон-
центратора напряжений составляли: в  476
МПа, т  281 МПа,   29%.

На фиг. 3 представлены диаграммы из-
менения активности АЭ и суммарного чис-
ла сигналов АЭ образцов стали 09Г2С в про-
цессе статического растяжения. Изменение
параметров АЭ в процессе деформации об-
разцов коррелирует с основными стадиями
на диаграмме растяжения. В работе [1] пред-
ложено процесс пластической деформации до
момента образования шейки в поликристал-
лических металлических металлах при ста-
тическом растяжении рассматривать как
последовательность следующих стадий: мик-
ротекучести (макроупругая область), текуче-
сти (деформация Людерса—Чернова) и де-
формационного упрочнения.

Первый максимум N
.
 активности АЭ об-

разца без концентратора напряжения (фиг.
3, а) регистрируется в области микротекуче-
сти (ниже предела текучести), а второй име-
ет наивысший пик интенсивности в районе
предела текучести, при этом амплитудный
спектр импульсов АЭ характеризуется пре-
имущественно низкоамплитудными (<40 дБ,
фиг. 4, а) высокочастотными сигналами (фиг.
5, а). В целом в частотном спектре сигна-
лов АЭ на стадии микротекучести (в облас-
ти макроупругой деформации) и на площад-
ке текучести преобладают частотные компо-
ненты выше 400 кГц. По данным [7, 8] в же-

Фиг. 1. Форма образцов для испытания на
статическое растяжение: а — образец без кон-
центратора напряжений; б — образец с заранее
выращенной трещиной; в — образец в захватах
испытательной машины с установленными пре-
образователями АЭ

в)

Фиг. 2. Микроструктура стали 09Г2С
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лезе, углеродистых и низколегированных ста-
лях АЭ резко возрастает при напряжении
меньше предела текучести (примерно при
0,7т). Отмечается, что в макроупругой об-
ласти у этих материалов наблюдается пре-
имущественное пластическое течение повер-
хностных слоев металла с прохождением

фронтов полос Людерса—Чернова в поверх-
ностных зернах поликристалла [1, 8].

Таким образом, с учетом отмеченных
факторов, первый пик АЭ на стадии микро-
текучести можно связать с коллективным
движением и размножением дислокаций в
области границ зерен преимущественно по-

Фиг. 3. Диаграммы изменения активности АЭ: N
.
 — число событий в секунду; N — суммарное число

событий АЭ при растяжении образцов стали 09Г2С без концентратора напряжения (а) и с усталостной
трещиной (б);  — степень деформации;  — время

Фиг. 4. Гистограммы амплитудных спектров сигналов АЭ при статическом растяжении образца стали
09Г2С без искусственного дефекта на стадии: а — микротекучести (в области макроупругой деформации)
и на площадке текучести; б — деформационного упрочнения и пластического течения материала; в —
локализации деформации (образование «шейки») и разрушения образца; иАЭ — амплитуда сигнала
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верхностного слоя, а также выходом их на
поверхность. Отмечается, что подвижные
дислокации зарождаются в основном на гра-
ницах зерен, а микроконцентраторы напря-
жений — непосредственно на поверхности
металла. Импульсы АЭ высокой амплитуды
(40—50 дБ, фиг. 4, а) на площадке текучести
связаны с процессами прорыва дислокаци-
онных лавин во всем объеме металла и про-
хождением деформации Людерса—Чернова
на линии фронта текучести. При этом пре-
обладающими факторами являются процес-
сы выхода дислокаций на поверхность и пре-
имущественного увеличения плотности под-
вижных дислокаций у границ зерен. Стадия
деформационного упрочнения является наи-
более важной для процессов, приводящих к
изменению структуры металла. На этой ста-
дии отмечается значительное увеличение
плотности дислокаций с выходом дислока-
ционных скоплений на границы зерен и ко-
герентные границы фазовых включений, фор-
мированием дислокационной ячеистой
структуры с критической плотностью дисло-
каций и образованием субмикротрещин.
Стадия деформационного упрочнения и пла-
стического течения образца стали 09Г2С без

дефекта охватывает временной интервал 25—
180 с. На этой стадии снижается и актив-
ность, и средняя амплитуда АЭ сигналов. В
спектре преобладают импульсы АЭ ампли-
тудой 30—35 дБ (фиг. 4, б), при этом по мере
увеличения степени деформации прослежи-
вается рост максимальной амплитуды оди-
ночных АЭ сигналов, что связано с началом
процесса зарождения и развития микротре-
щин. Как показано ранее [9], на стадии де-
формационного упрочнения существует кри-
тическое напряжение, при котором на повер-
хности металлов зарождаются субмикротре-
щины длиной порядка 1—5 мкм. Для желе-
за это критическое напряжение при комнат-
ной температуре соответствует пластической
деформации 7—9%, и в этот момент (пример-
но 65—68 с) в данном эксперименте (см. фиг.
3, а) наблюдается заметный рост активности
АЭ. Указанные процессы сопровождаются
АЭ, характеризуемой значительными ампли-
тудой и энергией. В распределении спект-
ральной плотности импульсов АЭ на стадии
деформационного упрочнения (фиг. 5, б) мож-
но выделить два максимума: первый в диа-
пазоне 100—400 кГц, а второй в диапазоне
400—800 кГц. При этом в спектре присут-

Фиг. 5. Распределение спектральной плотности S сигналов АЭ при статическом растяжении образца
стали 09Г2С, не имеющего искусственного дефекта, на стадии: а — микротекучести (в области макроупру-
гой деформации) и на площадке текучести; б — локализации деформации (образование «шейки»); в —
при разрушении образца
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ствуют и высокочастотные компоненты ма-
лой интенсивности с частотой 800—1200 кГц.
Среднечастотная область спектра сигналов
АЭ (400—800 кГц) может быть связана с ре-
лаксацией упругой энергии посредством уве-
личения плотности скоплений подвижных
дислокаций, а низкочастотная (100—400 кГц)
— с релаксацией упругой энергии при вы-
ходе дислокационных скоплений на межзе-
ренные или межфазные границы и в момент
образования микротрещин. По мере роста
степени деформации происходит увеличение
плотности дислокаций, что приводит к умень-
шению длины свободного пробега подвиж-
ных дислокаций и соответственно снижению
амплитуды, энергии и числа регистрируемых
сигналов АЭ, а сокращение активно дефор-
мируемого объема обусловливает постепен-
ное снижение активности АЭ, которая дос-
тигает своего минимума в момент локализа-
ции деформации и образования шейки.

Для третьей стадии деформирования —
стадия локализации деформации (образова-
ние «шейки») и разрушения образца (вре-
менной интервал 180—220 с) характерно не-
большое число сигналов АЭ, но с предельно
высокой амплитудой и энергией (фиг. 4, в).
Локализация деформации (образование
«шейки») приводит к резкому увеличению
скорости пластического течения в зоне ло-
кализации, что сопровождается мощными
высокочастотными сигналами АЭ, вызванны-
ми аннигиляцией больших скоплений дис-

локаций. В зоне локализации деформации
ускоряются процессы образования и разви-
тия микротрещин, которые сопровождаются
преимущественно сигналами АЭ с преобла-
данием в спектре среднечастотных компо-
нент (400—800 кГц) (фиг. 5, б). Разрушение
образца сопровождается одиночными мощны-
ми сигналами АЭ в низкочастотном диапа-
зоне 100—400 кГц (фиг. 5, в) с максимальной
амплитудой, достигающей 86 дБ (фиг. 4, в).

Процесс статического деформирования
образца стали 09Г2С с надрезом и усталост-
ной трещиной можно представить протека-
ющим в три стадии [10] (фиг. 3, б): 1-я ста-
дия — участок роста усталостной трещины
(в эксперименте временной интервал   0—
180 с), который завершается остановкой рос-
та трещины; 2-я стадия — это период дефор-
мационного упрочнения и пластического те-
чения материала в зоне надреза образца пос-
ле остановки роста усталостной трещины
(временной интервал   180—280 с); 3-я ста-
дия — это время формирования магистраль-
ной трещины и разрушения образца (  280—
400 с). На 1-й стадии АЭ обусловлена пер-
вичным продвижением трещины, сформиро-
ванной в процессе циклического нагружения,
и характеризуется низкой интенсивностью
сигналов (регистрируются редко следующие
одиночные импульсы АЭ), а кривая накоп-
ления N сигналов АЭ на этом участке имеет
практически постоянный наклон, что отра-
жает равномерное продвижение трещины.

Фиг. 6. Гистограммы амплитудных спектров сигналов АЭ при статическом растяжении образца стали
09Г2С с искусственным дефектом на участке роста усталостной трещины (а), на стадии деформационного
упрочнения и пластического течения материала в зоне надреза образца (б), а также на стадии формирова-
ния магистральной трещины и разрушения образца (в)
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Максимальная амплитуда АЭ импульсов, со-
ответствующих скачкам трещины, достига-
ет 72 дБ (фиг. 6, а). Для 2-й стадии дефор-
мирования образца с надрезом и усталост-
ной трещиной характерны резкое увеличе-
ние активности АЭ и последующее после про-
хождения пика ее снижение. Эта стадия де-
формирования сопровождается акустической
эмиссией, во многом аналогичной АЭ на 2-й
стадии деформирования образца без концен-
тратора напряжения. Число сигналов на этой
стадии значительно больше, чем на 1-й ста-
дии, однако их амплитуда не превышает 68
дБ (фиг. 6, б). При этом средняя амплитуда
сигналов постепенно по мере увеличения сте-
пени деформации снижается. Наконец, 3-я
стадия деформирования образца с усталост-
ной трещиной (разрушение) подобна стадии
разрушения образца без искусственного де-
фекта, имеет все признаки вязкого разруше-
ния и сопровождается аналогичной по зна-
чению параметров АЭ с максимальной амп-
литудой сигналов до 73 дБ в момент разру-
шения (фиг. 6, в).

На фиг. 7 приведено распределение спек-
тральной плотности мощности сигналов АЭ
при статическом растяжении образца стали

09Г2С с искусственным дефектом на участ-
ке роста усталостной трещины (а), на стадии
формирования магистральной трещины (б)
и в момент разрушения образца (в).

На фиг. 8 представлены результаты фрак-
тографического анализа поверхности разру-
шения образцов исследованной стали 09Г2С.
При статическом разрушении образца без
искусственного дефекта у исследованной ста-
ли наблюдается вязкое ямочное разрушение
(фиг. 8, а) с неметаллическими включения-
ми на дне отдельных ямок.

Фиг. 7. Распределение спектральной плотности мощности сигналов АЭ при статическом растяжении
образца стали 09Г2С с искусственным дефектом на участке роста усталостной трещины (а), на стадии фор-
мирования магистральной трещины (б) и в момент разрушения образца (в)

Фиг. 8. Фрактографии поверхности разру-
шения при статическом растяжении образцов
стали 09Г2С без искусственного поверхностно-
го дефекта (а) и с предварительно выращенной
усталостной трещиной (б)
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В образцах стали 09Г2С с концентрато-
ром напряжения в зоне усталостного распро-
странения трещины рельеф поверхности
разрушения относительно плоский с призна-
ками расслоения вдоль направления распро-
странения усталостной трещины (фиг. 8, б).
Вдоль полосчатых образований отмечается
растрескивание, при этом распространение
усталостной трещины происходит по бороз-
дчатому рельефу. Расслоение поверхности
разрушения, по-видимому, обусловлено тек-
стурой прокатки. Статический долом харак-
теризуется, как и в случае образцов без кон-
центратора напряжений, типичным ямоч-
ным разрушением.

Выводы. 1. Получены амплитудные и
энергетические характеристики акустичес-
кой эмиссии (АЭ) на отдельных стадиях ста-
тического растяжения и при разрушении
образцов стали 09Г2С без концентратора и с
концентратором напряжения в виде устало-
стной трещины. Отмечено, что метод АЭ по-
зволяет контролировать кинетику процессов
пластической деформации, деформационного
упрочнения, зарождения и развития магист-
ральной трещины.

2. Показано, что амплитудные и энерге-
тические спектры и другие параметры АЭ
позволяют выявлять трещины, зародившие-
ся в результате воздействия многократных
циклических нагрузок, уровень которых зна-
чительно ниже предела прочности, и конт-
ролировать их развитие.

3. Зарегистрированы спектральные ха-
рактеристики АЭ сигналов в процессе ста-
тического растяжения на стадиях текучес-
ти, деформационного упрочнения, пластичес-
кого течения и разрушения образцов стали
09Г2С. Полученные спектральные характе-
ристики АЭ образцов стали 09Г2С позволя-
ют оптимизировать требования, предъявляе-
мые к системам АЭ неразрушающего конт-

роля, при проведении технического освиде-
тельствования промышленных объектов ме-
тодом АЭ.

4. Проведен фрактографический анализ
поверхности разрушения образцов без дефек-
тов и с усталостной трещиной стали 09Г2С,
установлена корреляция характера разруше-
ния материала с параметрами АЭ.
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В настоящее время наиболее распростра-
ненным способом выплавки низкоуглероди-
стой нержавеющей стали является метод
аргонокислородного рафинирования (АКР-
процесс). Метод позволяет в два этапа (окис-
лительный и восстановительный) снизить
содержание углерода с минимальными поте-
рями хрома и восстановить хром из шлака
в металл с десульфурацией нержавеющей
стали [1]. Однако эффективность развития
процессов восстановления хрома и глубокой
десульфурации металла определяется не
только химической активностью компонен-
тов оксидной системы, но и возможностью
обеспечения благоприятных кинетических
условий протекающих процессов [1]. Для
снижения вязкости шлаков восстановитель-
ного периода с высоким содержанием окси-
да хрома в качестве флюса-разжижителя
обычно используют плавиковый шпат (CaF2)
[1—4], несмотря на множество сопутствую-
щих негативных явлений, таких как его аг-
рессивное воздействие на футеровку, непос-
тоянство воздействия на свойства шлака

вследствие образования экологически вред-
ных летучих фторидов, что со временем из-
меняет состав шлаков и их физико-химичес-
кие свойства [5—7]. Одно из решений дан-
ной проблемы — замена плавикового шпата
оксидом бора (B2O3) [8—10], поэтому иссле-
дования его влияния на физические свойства
шлаков весьма актуальны. В данной работе
рассматривалось влияние оксида бора в хром-
содержащих шлаках на вязкость шлаков вос-
становительного периода АКР-процесса.

Материалы и методика эксперимента.
Изучение зависимости вязкости шлаков от
их химического состава и температуры про-
водили с использованием метода симплекс-
ных решеток. Данный метод планирования
эксперимента позволяет построить матема-
тическую модель в виде полинома третьей
степени [11], описывающую зависимость вяз-
кости от состава и температуры. При пост-
роении матрицы эксперимента для системы
СаО-SiO2-Cr2O3-Al2O3-MgO-В2О3 на перемен-
ные составляющие были наложены следую-
щие ограничения: основность шлака Bшл 
 CaO/SiO2  1,0—2,5; содержание2 Cr2O3
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0—18%; Al2O3 3%; МgO 8%; B2O3 6%. Со-
гласно проведенным ранее исследованиям
[12] оксид бора благотворно влияет на жид-
коподвижность металлургических шлаков
основностью 2,0—5,0 без оксида хрома. На-
пример, при 1500 C в шлаках основностью
2,0—3,0, содержащих 4—8% B2O3, вязкость
не превышает 0,2 Пас. Поэтому с целью со-
кратить расход борсодержащего флюса и
избежать снижения содержания остальных
компонентов шлака принято решение оце-
нить влияние пониженного до 6% содержа-
ния оксида бора на вязкость шлаков изуча-

емой оксидной системы. Область варьирова-
ния составом шлака представлена двумя тре-
угольниками с вершинами Y1-Y2-Y3 и Y1-Y4-Y3,
(фиг. 1).

Синтетические шлаки, соответствующие
по составу базовым точкам Y1—Y4 изучае-
мого симплекса, выплавляли в молибденовых
тиглях из оксидов квалификации ч.д.а., ко-
торые предварительно прокаливали в тече-
ние 2—3 ч при температуре 800 C (В2О3 при
температуре 105 C) и перемешивали. Пос-
ле расплавления шлак с целью гомогениза-
ции расплава выдерживали в течение 30 мин.
Промежуточные шлаки, соответствующие
другим точкам на плане локального симп-
лекса (см. фиг. 1), получали встречной ших-
товкой указанных компонентов шлака.

Вязкость  шлаков измеряли в молиб-
деновых тиглях электровибрационным вис-
козиметром в токе аргона при непрерыв-
ном охлаждении расплава. Температура t
шлака фиксировалась с помощью термопа-
ры ВР5/20. Результаты эксперимента при-
ведены в таблице.

Химический состав и вязкость  опытных образцов шлака
изучаемого симплекса при содержании 8% MgO, 3% Al2O3, 6% В2О3

цезарбО
скеднИ
акалш

%,екалшвеинажредоС  аП, � ерутарепметирп,с t, C

OaC OiS 2 rC 2O3 0061 0561 0071

1 Y1 5,14 5,14 0 70,0 60,0 50,0

2 Y2 92,95 17,32 0 7 7,0 80,0

3 Y3 34,64 75,81 81 31 5,4 31,0

4 Y4 5,23 5,23 81 11,0 90,0 570,0

5 Y 31 33,55 76,72 0 2,0 31,0 70,0

6 Y 231 33,74 76,32 21 63,0 91,0 80,0

7 Y 22 17,05 92,02 21 9 9,1 1,0

8 Y 21 8,94 2,33 0 11,0 80,0 60,0

9 Y 121 2,64 8,03 6 41,0 1,0 560,0

01 Y 12 55 22 6 8 1,1 90,0

11 Y 131 33,15 76,52 6 32,0 51,0 570,0

21 Y 14 5,53 5,53 21 1,0 80,0 560,0

31 Y 13 33,34 76,12 81 59,0 53,0 90,0

41 Y 24 5,83 5,83 6 90,0 70,0 60,0

51 Y 23 93 62 81 22,0 41,0 80,0

61 Y 221 6,24 4,82 21 2,0 31,0 70,0

Фиг. 1. План локального симплекса
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Фиг. 2. Диаграмма состав шлака—вязкость при постоянной температуре: а —1600 C; б — 1650 C;
в — 1700 C; сплошные линии — вязкость, Пас; штриховые линии — основность
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Для каждого значения вязкости построе-
ны математические модели в виде приведен-
ного полинома третьей степени. Коэффици-
енты полиномов рассчитывали по формулам
из работы [13]. Адекватность моделей прове-
рена по t-критерию Стьюдента по трем конт-
рольным точкам Y, Y и Y, не входящим в
план локального симплекса (см. фиг. 1).

Графическое изображение результатов
математического моделирования получали в
два этапа. На первом для каждого значения
вязкости строили диаграммы состав—темпе-
ратура при заданной вязкости. Затем путем
совмещения соответствующих изотерм, сни-
маемых со всех диаграмм постоянной вяз-
кости, получали диаграммы состав—вязкость
при заданной температуре (фиг. 2, а—в).

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Анализ построенных диаграмм со-
став–свойство (фиг. 2, а—в) позволяет коли-
чественно оценить влияние температуры и
химического состава исследуемых шлаков на
их вязкость.

При 1700 C (фиг. 2, в) вся исследуемая
область находится в зоне низких вязкостей.
С понижением температуры постепенно по-
являются линии достаточно вязких шлаков
(>0,5 Пас): см. диаграммы на фиг. 2, а, б
при температурах 1600 и 1650 С и основно-
сти >2,0. При этом отрицательное влияние
оксида хрома на вязкость особенно заметно
при значительном его содержании (>15%).
Однако даже при 1600 C и содержании ок-
сида хрома <12% на диаграмме на фиг. 2, а
видна большая область низкой вязкости 0,3
Пас при повышенной основности 1,0—2,0.

В начале восстановительного периода
АКР-процесса в шлаках отмечается высокое
содержание оксида хрома и главная цель
сводится к его восстановлению. Также изве-
стно, что высокая основность положительно
сказывается на восстановлении хрома в ме-
талл, поэтому необходимо выбрать область
химического состава шлаков, характеризую-
щуюся по возможности максимально высо-
кой основностью при сохранении низкой
вязкости.

При 1700 C шлаки в области основности
1,0—2,0, содержащие 18% Cr2O3, отличают-
ся высокой жидкоподвижностью 0,075—0,09
Пас (см. фиг. 2, в). Постепенно, по мере вос-
становления оксида хрома, температура сни-
жается, поэтому следует рассматривать так-
же диаграмму для 1650 C (см. фиг. 2, б). При

содержании 15% Cr2O3 возможно сохранить
высокую жидкоподвижность шлака <0,3 Пас
при основности не выше 2,0.

В конце периода, когда в шлаке остается
не более 2% Cr2O3, а температура снижается
до 1600 C (см. фиг. 2, а), проводится десуль-
фурация шлака. В этом случае также необ-
ходимо поддерживать основность формиру-
емых шлаков на уровне 1,5—2,0, что обеспе-
чивает вязкость шлаков не более 0,3 Пас.

Выводы. 1. Экспериментальные исследова-
ния в совокупности с математическим методом
симплексных решеток планирования позволи-
ли с минимальными затратами (16 опытов) по-
лучить данные о вязкости шлаков системы
СаО-SiO2-Cr2O3-3%Al2O3-8%MgO-6%В2О3 в
широком диапазоне химического состава (со-
ставы в мас.%) и температур.

2. Оценка построенных диаграмм со-
став—вязкость позволила рекомендовать
формирование шлаков востановительного
периода АКР-процесса в области основности
1,5—2,0. Вязкость в таком случае не пре-
высит 0,3 Пас в диапазоне температур 1600—
1700 C.
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Тугоплавкие материалы на основе нитри-
дов переходных металлов с высокой жаро-
прочностью, твердостью, износостойкостью,
устойчивые в агрессивных условиях, нашли
широкое применение в микроэлектронике,
медицине, при изготовлении обрабатывающе-
го инструмента, в аэрокосмической индуст-
рии [1—5]. Создание новых видов топлива и
материалов на основе мононитрида урана и
плутония с добавками минорных актиноидов
(U,Pu,A)N, где актиноид A — Np, Am, Cm, и
твердых растворов (Pu,A)N в инертных мат-
рицах на основе ZrC, TiC, ZrN и TiN затрудне-
но в связи со сложностью консолидации по-
рошков нитридов, в том числе содержащих
дополнительные компоненты, в высокоплот-
ные материалы [6, 7]. Возросший интерес к

нитридному ядерному топливу [8—10] зас-
тавляет исследователей совершенствовать
уже известные технологии и искать прин-
ципиально новые подходы для получения
керамических изделий сложных форм, кото-
рые затруднительно получать традиционны-
ми методами [11, 12]. Предложенный авто-
рами работы подход, позволяющий синтези-
ровать керамику заданной формы в процес-
се полной нитридизации металлических за-
готовок [13], объединяет технологию керами-
ческих материалов с процессами, протекаю-
щими при высокотемпературной нитридиза-
ции металлов и сплавов. Кинетика и зако-
номерности формирования субструктуры
компактных нитридов, образующихся при
высокотемпературной нитридизации твер-
дых растворов урана в цирконии, мало пред-
ставлены в доступной литературе и их ис-
следование представляет значительный на-
учный интерес.
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Установлены кинетические закономерности образования нитридов и представлена последо-
вательность структурных превращений, характеризующих высокотемпературную (при 1900 C)
нитридизацию сплавов Zr-U, содержащих 2 и 5 мас.% U, в интервале от 3,5 до 60 мин. В ходе
высокотемпературного насыщения азотом для каждого состава происходит распад твердого ра-
створа (Zr,U) с образованием композитных структур ZrN-(ZrN1-n/UхЭу/U)-ZrN (где Э — О, N; n, x,
y — стехиометрические коэффициенты). При распаде твердого раствора образуется нитрид цир-
кония и выделяется фаза металлического урана, аккумулирующего в центральной части образца
содержащиеся в исходном твердом растворе примеси. Кинетические кривые для температуры
1900 C аппроксимируются экспоненциальным законом и соответствуют нитридизации цирко-
ния. Скорость нитридизации твердого раствора (Zr,U) возрастает с увеличением содержания урана.
Для завершения процесса образования компактного нитрида твердого раствора (Zr,U)N стехио-
метрического состава необходимо повышать температуру и увеличивать длительность реакции.

Ключевые слова: нитрид циркония; керамика; твердый раствор (Zr,U); нитридизация; ки-
нетика насыщения; окислительное конструирование.

1Исследование выполнено при финансовой под-
держке гранта РНФ (проект № 20-13-00392).
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Цель работы — исследование кинетики
и установление структурных превращений в
процессе формирования компактных нитри-
дов на основе твердых растворов (Zr,U)N.

Материалы и методика эксперимента.
Исследование процесса нитридизации прово-
дили на образцах в виде лент длиной 60 мм,
сечением 3,0  0,3 мм, изготовленных из
проката сплава на основе твердого раствора
урана в цирконии (2 и 5% U)2. Шихту, со-
стоящую из смеси урана-238 и иодидного
циркония (ТУ 95.46-97) в заданных соотно-
шениях, переплавляли в дуговой печи
МИФИ 9.3 (Россия, НИЯУ «МИФИ») в сли-
ток с равномерным составом. Для удаления
оксидной пленки слиток травили в смеси
(объемное отношение 1:1) азотной и плави-
ковой кислот и отжигали в вакуумной печи
сопротивления при температуре 1000 C в
течение 1 ч, после чего запечатывали в мед-
ную тонкостенную трубу для предотвраще-
ния окисления, нагревали в индукторе до
температуры 800—900 C и проковывали в
пластину толщины ~3 мм. После ковки об-
разец прокатывали в несколько этапов до
толщины 0,3 мм. После каждого этапа про-
катываемый материал нагревали в вакуум-
ной печи сопротивления до температуры
900 C (выше температуры фазового перехо-
да циркония).

Элементный состав исходных сплавов
определяли и контролировали на рентгено-
флуоресцентном волнодисперсионном спек-
трометре последовательного типа Bruker S8
Tiger (серия 2) в вакууме по бесстандартной
методике с применением ПО QUANT-
EXPRESSTM.

Нитридизацию проводили резистивным
нагревом в среде азота особой чистоты мар-
ки 6,0 (ГОСТ 10157—79) при температуре
1900 C. Для синтеза выбрана температура,
близкая температуре перитектической реак-
ции [14], что наиболее интересно для рассмот-
рения кинетических реакций при изучении
процесса получения керамического материа-
ла из сплава на основе твердого раствора ура-
на в цирконии при содержании 2 и 5% U.

Изотермичность процесса контролировали
пирометром LumaSense IMPAC ISR 50-LO
(Германия) (погрешность 0,1%). Для глубо-
кого понимания процессов, протекающих при

азотировании двойной системы, проведена
нитридизация проката иодидного циркония.

Кинетику насыщения циркония азотом
экспериментально определяли по приросту
массы образца в течение 60 мин. Погреш-
ность измерения массы составляла
0,0001 г. В процессе нагрева оценивали
изменение электросопротивления образца.

Фазовый состав приповерхностного слоя
(глубиной ~7 мкм) и порошковых проб об-
разцов определяли на дифрактометрах: вер-
тикальном рентгеновском XRD–6000 (—2)
фирмы Shimadzu и ARL X‘TRA (—) в гео-
метрии Брэгга—Брентанно. В качестве ис-
точника использовали рентгеновскую труб-
ку с медным анодом (CuK). Приборы были
откалиброваны по стандартному образцу
NIST SRM-1976a, средняя погрешность поло-
жения рефлексов на оси 2 относительно эта-
лона не превышала 0,005. Кристаллические
фазы идентифицировали по Банку данных
[15]. Параметр кристаллической решетки
определяли методом экстраполяции к оси
  90 функцией Нельсона—Райли с аппрок-
симацией прямой по методу наименьших
квадратов; относительная погрешность в оп-
ределении межплоскостных расстояний со-
ставляла 510–5 нм.

Морфоструктуру поверхности попереч-
ных сколов и шлифов исследовали на опти-
ческом инвертированном микроскопе Axio
Observer 3 (Carl Zeiss) в поляризационном
и дифференциально-интерференционном ре-
льефном контрасте. Для оценки состава фаз
в образцах исследование проведено с помо-
щью электронного микроанализатора Jeol
JXA-iSP100, оснащенного детекторами вто-
ричных (SE) и обратнорассеянных (BED-C)
электронов для наблюдения внешнего вида
образцов, а также энергодисперсионным де-
тектором характеристического рентгеновско-
го излучения, возникающего при взаимодей-
ствии электронного пучка с образцом. Иссле-
дования проводили в режимах «точечный
анализ» и «картирование» (построение кар-
ты распределения концентраций элементов
по поверхности образца).

Результаты исследования и их обсуж-
дение. На фиг. 1, а приведена морфострук-
тура поверхности образца исходного сплава
Zr-U после селективного травления в разбав-
ленном водном растворе HF-NH4HF2, а на
фиг. 1, б — карта распределения урана по
поверхности образца в матрице циркония.

2Здесь и далее в статье содержание компонентов в
мас.%.
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Анализ образцов исходных сплавов под-
тверждает преимущественно равномерное рас-
пределение урана. Морфология поверхности
шлифа на оптическом микроскопе показы-
вает распределение включений параллельны-
ми слоями вдоль плоскости прокатки. В ис-
ходных образцах сплавов, содержащих 2 и 5%
U (фиг. 2, дифрактограммы 1, 2), методом рент-
генофазового анализа не фиксируется нали-
чие отдельной фазы урана. При этом исход-
ный сплав, содержащий 2% U, в основном
однофазный: -твердый раствор (Zr,U) (ГПУ,
пр. гр. №194 — P/63mmc). В сплаве, содер-
жащем 5% U, помимо фазы -твердого ра-
створа (Zr,U) отчетливо определяется пик
при 2  35,6—35,9 в сочетании с некото-
рой неровностью при 51,5, что позволяет
говорить о присутствии некоторого количе-
ства -твердого раствора (Zr,U) (ОЦК, пр. гр.
№229 — Im3–m) (см. фиг. 2, дифракторамма
2). Так как на дифрактограмме 1 едва фик-

сируются следы, предположительно также от-
носящиеся к фазе -твердого раствора, мож-
но предположить, что доля -фазы возраста-
ет с увеличением содержания урана в спла-
ве, что следует из роста относительной ин-
тенсивности соответствующих отражений.
Наблюдаемое на дифрактограммах уширение
рефлексов обеих фаз свидетельствует о мик-
ронапряжениях в исходных сплавах, возник-
ших в результате проката.

На фиг. 3 приведены кинетические за-
висимости доли W поглощенного азота (от-
ношение увеличения массы образца к исход-
ному ее значению) от времени. Ошибка из-
мерений не превышает 5%.

Анализ кривых показал, что кинетика
нитридизации твердых растворов, содержа-
щих 2 и 5% U, аппроксимируется экспонен-
циальной зависимостью:

W  W0[1 – exp(–kT)],

где W0 — предэкспоненциальный множи-
тель; k — константа скорости, мин–1; T — тем-
пература, K.

Фиг. 1. Морфоструктура поверхности и карта распределения урана по поверхности образца исходного
сплава Zr-5%U

Фиг. 2. Рентгеновские дифрактограммы по-
верхности образцов: 1 — исходный сплав Zr-
2%U; 2 — исходный сплав Zr-5%U; 3 — сплав
Zr-2%U после нитридизации при 1900 C в те-
чение 11 мин

Фиг. 3. Кинетика насыщения азотом спла-
вов Zr-U, содержащих 2 и 5% U, и иодидного
циркония при температуре нитридизации
1900 C
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В отличие от двустадийной кинетики нит-
ридизации чистого циркония [16] на кине-
тической кривой для твердого раствора
(Zr,U) (Т  2173 K,  3,5—60 мин) второй
участок не идентифицируется. Поглощение
основного количества азота с образованием
нитрида (Zr,U)N0,8 происходит в течение 30
мин для состава, содержащего 2% U, и 16 мин
для сплава с 5% U. При увеличении содер-
жания урана возрастает константа скорости

Фиг. 4. Влияние содержания урана в спла-
ве на предэкспоненциальный множитель (а) и
константу скорости реакции нитридизации
сплава Zr-U (б)

Фиг. 5. Изменение электрического сопро-
тивления образца от длительности синтеза раз-
ных составов

Фиг. 6. Элементное картирование поверхности шлифа образца сплава Zr-2%U после нитридизации
при 1900 C в течение 6 мин

реакции и, следовательно, предельное значе-
ние прироста W0, одинакового для обоих
сплавов, достигается быстрее.

Предэкспоненциальный множитель и
константа скорости реакции нитридизации
в зависимости от содержания урана в спла-
ве Zr-U представлены на фиг. 4.

Электрическое сопротивление образцов
зависит от длительности синтеза (фиг. 5). В
начале нитридизации сопротивление твер-
дых растворов достигает максимума, далее
наблюдается плавное снижение с увеличени-
ем доли поглощенного азота. Максимальное
увеличение электрического сопротивления
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установлено для образца, содержащего 5% U,
значения сопротивления для образца спла-
ва с 2% U меньше, чем в случае нитридиза-
ции чистого циркония. Форма кривых из-
менения сопротивления для твердых раство-
ров более сложная по сравнению с плавной
зависимостью в случае нитридизации чистого
циркония. Авторы объясняют это началом
распада твердых растворов, сопровождаю-
щимся выделением металлической фазы в
области протекания химической реакции.

Сепарация металлической фазы урана в
области протекания химической реакции
нитридизации подтверждается данными эле-
ментного картирования (фиг. 6) поверхнос-
ти поперечного шлифа образца сплава с 2%
U (1900 C,   6 мин).

На приведенной на фиг. 2 дифрактограм-
ме 3 представлен спектр для приповерхност-
ного слоя образца в результате нитридизации
твердого раствора сплава с 2% U при 1900 С
в течение 11 мин. Видно, что уже в началь-
ной стадии нитридизации на поверхности об-
разуется нитрид циркония исключительно
стехиометричного состава с параметром кри-
сталлической решетки 4,577(3)  очень близ-
ким к параметру решетки нитрида циркония,
полученного из иодидного циркония [17].

На фиг. 7, 8 приведены рентгеновские
дифрактограммы в объеме нитридной кера-
мики и металлокерамики на основе твердо-
го раствора (Zr,U) с 2,0 и 5,0% U, синтези-
рованной в течение 6—40 мин при темпера-
туре 1900 C.

Установлено, что увеличение содержания
урана в исходном сплаве приводит к росту
скорости исчезновения фазы -твердого ра-
створа (Zr,U), что полностью согласуется с
данными кинетических закономерностей
нитридизации этих сплавов.

На фиг. 9 представлено изменение пара-
метра а кристаллической решетки ZrN в за-
висимости от длительности синтеза и соста-
ва сплава.

На начальной стадии формирования нит-
рида циркония уран не участвует в хими-
ческой реакции с азотом. Параметр кристал-
лической решетки образовавшегося ZrN в
объеме образца в момент выхода кинетики
процесса нитридизации на плато (см. фиг. 3)
соответствует параметру решетки нитрида
циркония, синтезированного из иодидного
циркония (а  4,5783 ) [17], и не зависит
от количества урана в исходном сплаве.

Фиг. 7. Рентгеновские дифрактограммы в
объеме сплава на основе твердого раствора
(Zr,U) с 2% U после нитридизации при 1900 С
в течение 6 (1), 11 (2), 21 (3) и 40 мин (4)

Фиг. 8. Рентгеновские дифрактограммы в
объеме сплава на основе твердого раствора
(Zr,U) с 5% U после нитридизации при 1900 C
в течение 6 (1), 11 (2) и 30 мин (3)

Фиг. 9. Изменение параметра а кристалли-
ческой решетки ZrN в нитридах твердого раство-
ра (Zr,U)N в зависимости от содержания урана
после нитридизации при 1900 C
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Из диаграммы состояния Zr-U (фиг. 10)
следует, что в процессе концентрации урана
в центре образца температура плавления
металлического остатка снижается [14], что
приводит к образованию нитрида из жидкой
фазы. Протекание синтеза выше температу-
ры перитектической реакции подтверждает-
ся анализом микроструктуры керамики и
морфоструктурой поверхности поперечных
шлифов (фиг. 11).

Несмотря на то, что уран в отличие от
ниобия [17] на начальной стадии нитриди-
зации не участвует в образовании компакт-
ного нитрида циркония, формирование кера-

мики протекает с более высокой скоростью.
Внедрение в решетку циркония массивных
атомов урана приводит к ее искажениям и
образованию точечных дефектов, ускоряю-
щих диффузию атомов азота. Увеличение
доли урана в твердом растворе соответствен-
но ускоряет процесс нитридизации. Имею-
щий значительно меньшее, чем цирконий,
сродство к азоту, уран выделяется в виде рас-
плава, концентрируется в геометрическом
центре образца и вступает в реакцию с азо-
том на завершающем (более 60 мин) этапе
процесса.

Установлены кинетические закономерно-
сти образования нитридов и представлена
последовательность структурных превраще-
ний, характеризующих высокотемператур-
ную нитридизацию сплавов на основе твер-
дого раствора (Zr,U) с содержанием 2 и 5%
U при температуре 1900 C в интервале дли-
тельности синтеза от 3,5 до 60 мин. Для за-
вершения процесса образования компактно-
го нитрида твердого раствора (Zr,U)N стехи-
ометрического состава необходимо повышать
температуру и увеличивать длительность
реакции.

Выводы. 1. Установлено, что кинетика
нитридизации твердых растворов (Zr,U) при
температуре 1900 C аппроксимируется экс-
поненциальным законом и соответствует
кинетике нитридизации циркония.

2. Обнаружено, что процесс нитридизации
сопровождается распадом твердого раство-
ра (Zr,U) с образованием композитных

Фиг. 11. Морфоструктура поверхности
шлифа нитридной керамики, синтезированной
при температуре 1900 С как пример формиро-
вания нитридной фазы из расплава твердого ра-
створа (Zr,U)

Фиг. 10. Фрагмент диаграммы состояния Zr-U [14]
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структур ZrN-(ZrN1-n/UхЭу/U)-ZrN (где Э —
О, N; n, x, y — стехиометрические коэффици-
енты).

3. Показано, что высокотемпературное
азотирование твердого раствора (Zr,U) про-
текает с образованием нитрида циркония и
сепарацией фазы металлического урана в
центральной части образца.
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Создание технологии надежной и недо-
рогой маркировки металлических объектов
для их идентификации — насущная науч-
ная и инженерная задача, интерес к реше-
нию которой сохраняется у исследователей
многих стран. Разработка такой технологии
маркировки металлических деталей помо-
жет обезопасить многие виды металличес-
ких изделий, особенно выпускаемые массо-
во. Это касается не только маркировки, на-
пример автомобильных и авиационных де-
талей [1, 2], но и защиты от подделки доста-
точно специальных объектов, таких как ме-
таллические денежные знаки [3—5]. Для
последних использование многослойных ме-
таллических структур из особых сплавов
является в настоящее время единственным
массовым способом производства различи-
мых опознавательных знаков [4, 5], так как
существующие современные средства защи-
ты встроены в электромагнитную сигнату-
ру структуры монет [3, 6].

Однако некоторые виды подделки метал-
лических изделий, в частности монет, имеют
настолько схожие с подлинными монетами
магнитные и электрические свойства, что
даже автоматические приборы банков не спо-
собны их идентифицировать [6—8]. Из-за
слишком несовершенных средств защиты
некоторые виды и номиналы монет не были
выпущены промышленностью некоторых
стран [9]. Отчасти поэтому Директива 1210-
2010 ЕС (обязательная для исполнения с
2014 г.), а также указания Европейского цен-
трального банка (ЕСВ Opinion CON/2012/15
от 29.02.2012 г.) обязывают центральные
банки Европейского союза внедрять новые,
более эффективные системы идентификации
фальшивых монет. В соответствии с подоб-
ными рекомендациями выпущена экзотичес-
кая коллекционная монета, в которую с по-
мощью инновационной технологии встроено
пропускающее свет голубое полимерное коль-
цо, отделяющее внешний металлический круг

80 DOI: 10.31857/S0869573323030102, EDN: gvvnqk

УДК 621:622.023

МЕТОД ЛОКАЛЬНОЙ МАРКИРОВКИ
МЕТАЛЛИЧЕСКОЙ ПОВЕРХНОСТИ

С ПОМОЩЬЮ УЛЬТРАДИСПЕРСНЫХ ЧАСТИЦ МИНЕРАЛОВ

©2023 г.     А.В. Сказочкин1*, Г.Г. Бондаренко2*, П.В. Балаш3*

1*ООО «Криокон», Калуга
E-mail: avskaz@rambler.ru

2*Национальный исследовательский университет «Высшая школа экономики», Москва
E-mail: bondarenko_gg@rambler.ru

3*АО «Калужский завод энергетического машиностроения», Калуга
E-mail: info@kzaem.ru

Поступила в редакцию 21 декабря 2022 г.
После доработки 11 января 2023 г. принята к публикации 21 февраля 2023 г.

Предложен метод локальной маркировки металлической поверхности ультрадисперсными
частицами минералов. Методами фотолюминесценции и электромагнитного акустического резо-
нанса исследованы локальные метки, создаваемые минералами и их смесями при помощи техно-
логии минеральных покрытий. Показано, что локальные области образцов из металла, содержа-
щие микрочастицы минералов, создают четкие сигналы в виде пиков излучения люминесценции
и параметров затухания электромагнитного акустического резонанса. Имея набор комбинаций
из разных люминесцентных минералов и их смесей, а также из технологических приемов внедре-
ния минералов и двух измерительных систем, можно построить локальную и достаточно просто
определяемую маркировку с большим набором вариантов.

Ключевые слова: люминофоры; маркировка; частицы минералов; технология минеральных
покрытий; фотолюминесценция; электромагнитный акустический резонанс.



74 „Металлы“. № 3 2023 г.

от внутреннего [9]. Отметим, что подобные
инновационные решения не являются уни-
версальными, их применение проблематич-
но и дорого для масштабирования или мар-
кировки других деталей или объектов. Так-
же необходимо подчеркнуть, что по сравне-
нию с банкнотами металлические монеты
обладают несравнимо большей износостойко-
стью. Например, повреждение верхнего галь-
ванического слоя делает монету ветхой, в то
время как стирание краски на банкноте или
выцветание приводят ее в неплатежеспособ-
ный вид.

Конечно, использование металлических
монет зависит в том числе от ее номинала:
монеты с небольшим номиналом при высо-
кой стоимости их изготовления экономичес-
ки не оправдывают свой функционал. Учи-
тывая, что для современных средств защиты
монет используются медь, никель, цинк и
другие цветные металлы, цены на которые
довольно волатильны, номинал монет оказы-
вается достаточно высоким. Отчасти из-за
роста стоимости металла Центральный Банк
России решил возобновить выпуск десяти-
рублевых купюр [10]. При этом если появит-
ся возможность интегрирования в структу-
ру монеты новых менее дорогих и более бе-
зопасных средств защиты, стоимость изготов-
ления монет с низким номиналом будет по-
нижена при обеспечении средств защиты [3,
5, 9]. Также необходимо учесть, что если в
старые монеты могут быть интегрированы
новые средства защиты, то и монеты, нахо-
дящиеся в обороте, могут быть адаптирова-
ны к новой системе проверки подлинности.
Поэтому, как и ранее, в настоящее время де-
лаются попытки использовать разные спо-
собы изменения свойств поверхности метал-
лических объектов для идентификации.

Цель настоящей работы — исследование
возможности использования технологии ми-
неральных покрытий [11—16] для создания
меток идентификации образцов из металла.
Основной способ создания меток связан с
попыткой внедрения ультрадисперсных ча-
стиц минералов, обладающих люминесцент-
ными свойствами, в металл с использовани-
ем некоторых процедур технологии мине-
ральных покрытий.

Промышленное применение минеральных
материалов природного или искусственного
происхождения в качестве маркировки ме-
таллических деталей основано на их свой-

ствах люминесценции под воздействием об-
лучения видимым светом или светом опре-
деленной длины волны [17]. Анализ литера-
туры показал наличие нескольких десятков
вариантов маркировки металлических объек-
тов люминофорами. Кратко охарактеризуем
наиболее используемые методы маркировки
люминофорами.

 На основе патента РФ 2493192 возмож-
но использование композита неорганических
люминофоров, созданного способом техноло-
гии порошковой металлургии с температу-
рой спекания в среде защитного газа не бо-
лее 900 C [18]. В результате можно обеспе-
чить защиту ценных материальных объек-
тов от подделок и хищений путем ввода
скрытой идентификационной метки. Недо-
статок метода — использование высоких тем-
ператур при создании композита.

 Способ маркировки металлических изде-
лий маркерами по металлу, в составе кото-
рых содержатся люминесцирующие компо-
ненты. Авторы подчеркивают, что данный
способ предполагает нанесение маркировки
только на поверхность изделия, он достаточ-
но трудоемок, так как маркировка каждого
изделия осуществляется вручную [19].

 Способ введения люминофорных частиц
в пленкообразующую полимерную матрицу
с последующим нанесением на металл или
другой материал [20]. Недостатками данно-
го способа являются использование токсич-
ных растворителей и люминофоров одного
цвета.

 Способ создания люминесцирующего ке-
рамического порошкового материала, явля-
ющегося люминофором с зеленым излуче-
нием и представляющего собой смесь порош-
ков: активированный металлами сульфид
цинка, активированный иттербием борат
индия, а также активированный марганцем
виллемит [21]. Недостатки указанного мате-
риала заключаются в сложности его состава,
использовании высоких температур (отжиг
при температуре 1200 C) и пониженной ин-
тенсивности излучения.

Очевидно, что во всех методах маркиров-
ки люминофорами обнаружение скрытого
элемента защиты должно осуществляться
путем облучения изделия или его части лю-
бым излучением в невидимых невооружен-
ным глазом диапазонах спектра и последу-
ющей регистрации излучения люминофора.
Также необходимо отметить, что в настоящее
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время наибольшая часть промышленных
люминофоров представляет собой активиро-
ванные люминофоры, в том числе активиро-
ванные редкоземельными элементами (РЗЭ)
[22]. Комбинация малых размеров кристал-
лических частиц и наличие легирующих при-
месей — люминесцентных центров (ионов
РЗЭ) обеспечивает высокую эффективность и
стабильность люминесценции таких матери-
алов, что способствует расширению потенци-
альных областей их применения [23—25].

Необходимо учитывать, что для широко-
го использования метки необходимо созда-
вать на уже готовых изделиях и, следователь-
но, нельзя использовать высокие температу-
ры как компонент технологии по внедрению
минерала в объем или приповерхностный
слой детали. Этот факт ограничивает возмож-
ности использования известных технических
приемов и элементов технологии (прессова-
ние с последующим спеканием, отжиг и др.).

Также стоит отметить, что общеизвестные
опознавательные средства, такие как цвето-
переменные типографические краски, голо-
граммы, цветопеременные жидкие кристал-
лы, маркеры (отслеживаемые микроскопи-
ческие частицы, встроенные в упаковку), не
могут быть использованы при изготовлении
и/или последующей маркировке, например,
монет. Желательно, чтобы процесс маркиров-
ки был универсальным и адаптирован к ис-
пользуемым в настоящее время сплавам с
разными металлургическими свойствами (в
их числе объекты, изготовленные из железа,
стали, латуни, сплавов с содержанием меди,
никеля и др.).

Известно, что модифицированные ультра-
дисперсными частицами минералов пары
трения из стали [11—13], титана [14], алю-
миния [16] хорошо себя зарекомендовали при
эксплуатации в условиях абразива, при тер-
моциклических нагрузках в широком интер-
вале температур, в морской воде и других
видах агрессивной среды [15]. Рабочие по-
верхности модифицировали в этом случае с
использованием технологии минеральных
покрытий, суть которой заключается в созда-
нии модифицированного поверхностного
слоя толщиной 5—30 мкм в ходе пластичес-
кого деформирования при электроискровом,
ультразвуковом и механическом воздей-
ствии, обеспечивающим активное поступле-
ние ультрадисперсных частиц минералов
в объем металла [11, 15].

Для разрабатываемого метода маркиров-
ки металлических изделий выбрана компо-
зиция на основе неорганических люминофо-
ров, включающая люминофор и связующе-
смазывающее вещество, в качестве которого
использованы производные жирных кислот,
минеральное масло М-8 и порошки синтети-
ческого воска и/или парафина. В качестве
маркировочного компонента в композиции
использованы неорганические люминофоры
— минералы виллемит, гардистонит и оксид
иттрия, легированный европием.

Образцы и методы измерения. Металли-
ческие образцы для создания меток изготов-
лены в виде дисков токарной обработкой
прутков диаметром 30 и толщиной 2 мм из
стали Ст35.

Для фиксации создаваемых на образцах
металла меток использовали методы элект-
ромагнитного акустического резонанса
(ЭМАР) и фотолюминесценции. Метод ЭМАР
давно применяется для контроля напряже-
ний и макродефектов (нарушения сплошно-
сти или однородности (образуются в метал-
ле вследствие несовершенства технологии),
трещины и др.) в металлических деталях,
изделиях, образцах [26]. При реализации
метода ЭМАР внутри образца или на его по-
верхности создается механическая волна и
далее ведется наблюдение за параметрами
затухания волны. Основная часть системы
фиксации, например макродефектов в метал-
лическом образце, — электромагнитно-аку-
стический преобразователь (ЭМАП —
Electromagnetic acoustic transducers (EMATs))
широко используется в области неразруша-
ющего контроля; его преимущество — отсут-
ствие контакта с образцом [27, 28]. Измене-
ния в анизотропных упругих постоянных,
акустической нелинейности и определение
коэффициента затухания волны в твердых
телах позволяют обнаружить их макрострук-
турные различия. Эти параметры определя-
ются с помощью системы измерения ЭMAР
(см. например [26]). Подобные измерения не
разрушают образец и могут быть использо-
ваны (при соответствующей модификации
датчика и установки) для массовой провер-
ки вносимой маркировки. В нашем иссле-
довании использован модернизированный
преобразователь, выпускаемый в базовом ва-
рианте компанией Starmans Electronics [29].

Метод фотолюминесценции также явля-
ется неразрушающим образец способом
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фиксации меток. Именно таким образом
осуществляется, например, проверка подлин-
ности бумажных банкнот. Причем простота
используемого при этом оборудования позво-
ляет любому банку выполнять проверку лег-
ко и быстро. Принципиальная схема уста-
новки для измерения фотолюминесценции,
при помощи которой в исследовании опре-
делялись спектры излучения образцов, пред-
ставляла собой стандартный спектрально-
измерительный комплекс (см., например,
[30]): измерения спектров люминесценции
проводилось на спектрометре HR2000 в диа-
пазоне 500—750 нм, длина волны возбужда-
ющего импульса 250 нм. Все измерения вы-
полнены при комнатной температуре.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Проведенные ранее работы показали,
что ряд параметров модифицированного слоя,
в частности его толщина, коэффициент тре-
ния, твердость слоев зависят как от состава
минеральных смесей, порошков частиц, так
и от режимов введения частиц в металл и
свойств модифицируемой металлической по-
верхности [11—16].

Для создания меток для маркировки ме-
таллических деталей при помощи минера-
лов-люминофоров использовали три вида
материалов:

 порошок минерала виллемита —
Zn2[SiO4] (добывается в свинцово-цинковых
месторождениях, а также в гранитах [31]);

 порошок минерала гардистонита —
Ca2Zn[Si2O7] (добывается в цинко-марганце-
вых месторождениях [32]);

 порошок оксида иттрия, легированный
европием, — (Y,Eu)2О3 (бесцветные кристал-
лы, созданные промышленным способом
[33]).

При выборе минералов-люминофоров
(виллемит и гардистонит) одним из крите-
риев помимо свечения в видимом диапазо-
не света была возможность промышленной
добычи минерального сырья (из отвалов не-
ювелирного качества) и их помола. Разме-
ры частиц порошков после нескольких ви-
дов помола составляли D90  –0,8 мкм (элек-
тронная микроскопия, дисперсионный ана-
лиз). Использованные в экспериментах ми-
нералы являются люминофорами, т.е. обла-
дают способностью преобразовывать погло-
щаемую ими энергию в световое излучение
(люминесцировать) под воздействием свето-
вого или иного вида излучения. Свечение

неорганических люминофоров обусловлено в
большинстве случаев присутствием посто-
ронних катионов, содержащихся в малых
количествах (от 2 до 0,0001%) [17, 22].

Метод формирования поверхностного
слоя, содержащего микроструктурные вклю-
чения минералов-люминофоров, заключался
в процессе нанесения минерального слоя на
поверхность детали с одновременным плас-
тическим деформированием поверхностных
слоев. В результате в поверхностном слое
формировали микроструктурные зоны, содер-
жащие минералы-люминофоры.

Формирование поверхностного слоя, со-
держащего микроструктурные включения
минералов-люминофоров, осуществлялось с
использованием ультразвуковой обработки и
накатки. Влияние ультразвуковой обработ-
ки на материалы происходит по общим за-
кономерностям деформации материала: со-
здается эффект объемного сжатия основно-
го металла и минерала в зоне пластической
деформации, следствием которого является
упрочнение данного объема [11, 12]. Исполь-
зование накаток ограничивается величиной
силы, которую можно приложить от инстру-
мента. В связи с тем, что это усилие в каче-
стве реакции целиком передается на меха-
низмы станка, оно может рассматриваться
как вспомогательный технологический про-
цесс. Силы сцепления материала покрытия
с материалом основы при этом ниже, чем
при ультразвуковой обработке.

Подобный метод формирования покрытия
можно использовать в случаях, когда силы
сцепления покрытия с основой не являются
критичными и когда под действием рабоче-
го давления в паре трения происходит до-
полнительное упрочнение материала покры-
тия. Поэтому более мощным является ульт-
развуковой инструмент.

Материалом вдавливающего индентора
служат твердые сплавы на основе карби-
дов вольфрама или титана. В результате по-
лучается беспорядочное распределение
ямок/углублений, которые заполнялись ком-
позитом из минералов и разного типа свя-
зующе-смазывающих масел [11, 12]. Метал-
лические поверхности образцов были моди-
фицированы субмикронными частицами ми-
нералов: гардистонитом, виллемитом, окси-
дом иттрия и их смесями.

Предварительно готовилась суспензия из
порошка минерала и масла. Масло является
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средой-носителем для частиц, подлежащих
внедрению, обеспечивающей их равномерное
распределение. Обрабатываемый образец на-
крывали маской, инструмент смачивали сус-
пензией. Индентор создает углубления (или
ямки), заполненные частицами смеси. Таким
образом, частицы, например виллемита, ока-
зываются в этих углублениях [12]. В итоге
такой «холодной» обработки создавался тон-
кий слой с включенными в металл минера-
лами, в микроструктуре слоя произвольно рас-
пределены внедренные частицы. Был выбран
диаметр маски 1 мм. Глубина модифициро-
ванного частицами минералов слоя, исходя
из технологических параметров при его со-
здании и результатов ранее проведенных эк-
спериментов, была не более 5 мкм [11]. В про-
цессе исследований изготовлены серии образ-
цов, различающиеся технологическими пара-
метрами, видом минералов и их смесями.

Измерения спектров люминесценции об-
разцов, модифицированных минералами.
Данные исследования образцов проводились
с использованием спектрометра HR2000 при
длине волны возбуждающего импульса 250
нм. На фиг. 1 представлен спектр излуче-
ния серии образцов, модифицированных
(Y,Eu)2О3.

Небольшой сдвиг максимума кривой лю-
минесценции и ее уширение, появляющиеся
в неоптимизированных образцах с понижен-
ной интенсивностью люминесценции, воз-
можно, связаны с генерацией дефектов, созда-

ющих локальные электрические поля и со-
ответствующие сдвиги энергетических уров-
ней, а вместе с ними и частот атомных пере-
ходов (эффект Штарка). Небольшое ушире-
ние кривой люминесценции и понижение ее
интенсивности появлялось при использова-
нии избыточного локального давления при
модификации образцов и поиске оптималь-
ных режимов введения частиц минералов в
объем образца.

Аналогичные измерения выполняли для
каждого образца (пять образцов одной серии
после оптимизации), результаты трех серий
с разными минералами для большей иллюс-
тративности объединяли, что продемонстри-
ровано на фиг. 2.

Объединенный спектр излучения на
фиг. 2 является комбинированным: резуль-
таты всех измерений были отфильтрованы,
выбросы усреднены и вычислено среднее зна-
чение. Наиболее интенсивные пики спект-
ров излучения, которые можно использовать
для регистрации меток, имеют следующие
длины волн: пик 1 — 525 нм, на образцах с
внедренным минералом виллемитом; пик
2 — 610 нм, на образцах, модифицированных
легированным европием оксидом иттрия и
пик 3 — 618 нм, на образцах с гардистони-
том.

Вызывают практический интерес комби-
нации трех минералов и соответствующий
спектр люминесценции, расширяющий вари-
анты идентификации.

Фиг. 1. Спектр люминесценции образцов 1, 2 серии с метками, созданными порошком оксида иттрия,
легированного европием, при разных технологических режимах: 1 —оптимальный режим; 2 — режим из-
быточного давления; I — интенсивность люминесценции;  — длина воны
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Измерения образцов, модифицированных
минералами, методом ЭМАР. Как отмечено
при описании методов фиксации меток, со-
здаваемых технологией минеральных покры-
тий, при использовании метода ЭМАР метки
должны фиксироваться в виде неоднородно-
стей, создаваемых или минералами и их сме-
сями, или металлами, отличными от металла
образца.

Принцип измерения с использованием
системы ЭМАР основан на том, что ультра-
звуковые волны, распространяющиеся в об-
разце, рассеиваются на зернах, границах раз-
дела фаз и других образованиях в металли-
ческих образцах, что приводит к уменьше-
нию амплитуды волны. Точки рассеивания
одновременно являются центрами генерации
дополнительных волн, что также вносит
вклад в процесс затухания волн. Процессы
поглощения и рассеяния волны приводят к
затуханию ультразвуковой волны в метал-
лическом образце. Поглощенная энергия
преобразуется в тепловую и связана с нали-
чием дислокаций и различных термоупру-
гих эффектов. Имеются и другие факторы,
которые можно не учитывать по причине их
незначительности при комнатных темпера-
турах и ввиду использования частот поряд-
ка единиц мегагерц. Использование в экс-
перименте поперечных волн почти исключа-
ет также и термоупругий эффект [26], т.е. в
итоге затухание волны — результат главным
образом рассеивания на зернах, что может

быть использовано для оценки их размера в
объеме образца. Это общий принцип иссле-
дования однородности металлических образ-
цов и один из инструментов при выборе под-
ходящих или не подходящих технологичес-
ких операций для создания меток.

Частоту  и амплитуду A ЭМАР (фиг. 3)
измеряли на обработанном участке образца
и на расположенном рядом на расстоянии
не меньше 10 мм необработанном участке.

Фиг. 2. Объединенные спектры излучения образцов с метками из трех минералов: стрелки указывают
на доминирующие пики для образцов: 1 — с виллемитом; 2 —с оксидом иттрия, легированным европием;
3 — с гардистонитом

Фиг. 3. Частотные спектры ЭМАР на образ-
цах с метками: резонансные пики a—r фикси-
руются как на модифицированных, так и на не-
модифицированных минералами образцах; пос-
ле модификации образцов появляются резонан-
сные пики 1—6 (на них указывают стрелки)
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Амплитуда A и частота  резонансных
пиков a—r (см. фиг. 3) практически одина-
ковы для каждого образца из стали Ст35 и
фиксируются как на необработанных, так и
на обработанных минералами исходных об-
разцах. Поэтому эти данные связаны с та-
кими параметрами исходных образцов, как
их геометрические размеры, внутренняя
структура и др. Небольшие по амплитуде
пики 1—6 отличаются от резонансных пи-
ков a—r исходных образцов и появляются
после внедрения минералов и проведения со-
путствующих технологических операций. Ре-
зультатом внедрения микрочастиц минера-
лов и легированного РЗЭ оксида иттрия яв-
ляются пики 1—6 (в частности пик 1 — гар-
дистонит, пик 2 — смесь (50+50%) гардис-
тонита и виллемита, пики 3 и 4 — образец,
модифицированный виллемитом при разных
технологических операциях, пики 5 и 6 по-
являются на образцах с оксидом иттрия, ле-
гированным диспрозием, и различаются тех-
нологическими операциями).

Также наблюдается зависимость времени
затухания амплитуды сигнала ЭМАР на ре-
зонансных частотах e, h, q (см. фиг. 3) в за-
висимости от вида внедренных минералов и
технологических методов обработки поверх-
ности при модификации. Наиболее длитель-
ное затухание амплитуды у образцов с гар-
дистонитом (на частоте е спад до нуля (уро-
вень шумов) занимает примерно 300 мкс),
среднее по длительности — у образцов с вил-
лемитом (на частоте h — около 150 мкс) и
наиболее быстрый спад амплитуды наблю-
дается у образцов с (Y,Eu)2O3 (на частоте q
— не более 100 мкс).

Дополнительно в тестовом режиме были
проведены исследования по деградации меток
при нагреве в кипящей воде (100 C, 2 ч) и
помещении образца с метками в стиральную
машину (стиральный порошок, нагрев до 80 C,
горячая вода, 1 ч). В обоих случаях измене-
ний результатов измеряемых параметров лю-
минесценции и ЭМАР до нагрева или стирки
и после этих экспериментов не обнаружено.

Выводы. 1. Результаты исследования
спектров фотолюминесценции и электромаг-
нитного акустического резонанса (ЭМАР)
металлических образцов, различающихся по
виду модифицирующих люминесцирующих
минералов, а также по технологическим при-
емам внедрения люминесцирующих мине-
ралов и их смесей, показывают, что исполь-

зованные способы маркировки могут быть
обнаружены, по меньшей мере, двумя вида-
ми измерительных систем. Локальные обла-
сти металлических образцов, содержащие
микрочастицы минералов, создают четкие
сигналы в виде пиков спектров излучения
люминесценции, особенно после фильтрации
шумов. Выявлено, что уровень энергии и ши-
рина пиков зависят как от совокупности тех-
нологических приемов, так и от вида мине-
ральных материалов.

2. Локальные метки в виде неоднородно-
стей, создаваемых при помощи технологии
минеральных покрытий минералами и их
смесями, можно также уверенно фиксировать,
используя систему ЭМАР.

3.Имея набор разных люминесцирующих
минералов и их смесей, а также технологи-
ческих приемов их внедрения и двух изме-
рительных систем, можно обеспечить точную,
достаточно просто определяемую маркиров-
ку с большим набором комбинаций.
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Магний и его сплавы являются перспек-
тивными материалами в качестве основы для
медицинских изделий разного назначения
благодаря их биосовместимости и биодегра-
дируемости [1—3]. В частности, на их осно-
ве могут разрабатываться биодеградируемые
каркасы для остеосинтеза, устройства для
доставки терапевтических агентов, коронар-
ные стенты и др. Однако низкие прочность
и коррозионная стойкость — основные не-

достатки магниевых сплавов медицинского
применения. Повышение коррозионной стой-
кости магниевых сплавов достигается гра-
мотным подбором системы легирования.
Коррозионная стойкость магния возрастает
при легировании, для чего широко исполь-
зуются Al [4], Zn [5], Mn [6], редкоземельные
металлы [7—9] и др. Однако при выборе ле-
гирующих элементов для сплавов медицин-
ского применения следует руководствовать-
ся не только влиянием на коррозионные
свойства, но в первую очередь на биосовмес-
тимость. Фейерабенд и др. показали, что лан-
тан и церий имеют высокий уровень цито-
токсичности по отношению к нормальным
нетрансформируемым клеткам [10]. Также
существуют исследования, показывающие,
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Изучено влияние ротационной ковки (РК) со степенью деформации   1,28 и 2,31 на микро-
структуру, коррозионную стойкость и механические свойства потенциального медицинского сплава
Mg-1,1%Zn-1,7%Dy. Показано, что РК при   1,28 приводит к измельчению зерна исследуемого
сплава практически в 10 раз (с 300—400 до 30—40 мкм). Повышение степени деформации до   2,31
приводит к формированию неоднородной микроструктуры с областями, содержащими зерна как
размером 30—40 мкм, так и 5—10 мкм. Измельчение зерна после РК приводит к повышению
стойкости к электрохимической коррозии (потенциал коррозии увеличивается от –15509 мВ в
закаленном состоянии до –144223 и –145435 мВ после РК соответственно при   1,28 и 2,31),
но не вызывает изменения плотности тока коррозии. При этом скорость деградации сплава рас-
тет с увеличением степени деформации вплоть до 3,461,06 мм/год. Измельчение структуры после
РК при   1,28 приводит к существенному росту прочности исследуемого сплава относительно
закаленного состоянии (предел прочности растет с 7013 до 2737 МПа) при снижении пластич-
ности с 23,15,1 до 14,02,9%. Повышение степени деформации до   2,31 не приводит к росту
прочности сплава (в  2674 МПа), но вызывает увеличение пластичности (  21,11,6%), по-
видимому, в результате текстурных изменений, происходящих в сплаве.

Ключевые слова: биорезорбируемые материалы; магниевые сплавы; микроструктура; кор-
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1Работа выполнена в соответствии с государствен-
ным заданием №075-01176-23-00. Исследования по-
верхности образцов после коррозионных испытаний
проводились на исследовательском оборудовании Цен-
тра коллективного пользования Физического институ-
та им. П.Н. Лебедева РАН.
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что накопление алюминия в организме мо-
жет способствовать развитию деменции и
болезни Альцгеймера [11—14]. В то же вре-
мя цинк, марганец, кальций имеют хорошие
показатели биосовместимости и даже само-
стоятельно применяются как медицинские
материалы. Например, в работе [15] показа-
но, что низколегированные сплавы на осно-
ве цинка имеют биосовместимость, схожую с
уровнем биосовместимости титана, который
является одним из основных материалов для
создания ортопедических имплантатов. Хо-
рошей биосовместимостью, а также остеоин-
дуктивностью обладают марганец [16], каль-
ций [17] и серебро [18]. Также хорошую ци-
тосовместимость in vitro имеет ряд редкозе-
мельных металлов (РЗМ — Dy, Gd, Nd и Y
[10]). Поэтому указанные элементы (Zn, Ca,
Ag, Mn и некоторые РЗМ, такие как Dy, Nd,
Gd и Y) являются наиболее распространен-
ными для легирования медицинских магни-
евых сплавов.

Вторая проблема, которая ограничивает
применение магниевых сплавов медицинско-
го назначения, связана с их низкой прочнос-
тью в недеформированном состоянии. Леги-
рование указанными выше металлами позво-
ляет улучшать механические характеристи-
ки магния благодаря твердорастворному уп-
рочнению и выделению упрочняющих фаз,
однако достигаемого повышения прочности
часто бывает недостаточно для использова-
ния в ортопедии. Поэтому целесообразно ис-
пользовать пластическую деформацию, кото-
рая в результате измельчения зерна приво-
дит к росту статической и циклической проч-
ности магниевых сплавов. Однако при вы-
боре методов и режимов деформации следу-
ет учитывать, что основным эксплуатацион-
ным свойством разрабатываемых сплавов
является коррозионная стойкость, которая не
должна сильно ухудшаться после обработки.
Ранее было показано, что некоторые методы
интенсивной пластической деформации по-
зволяют одновременно повысить прочность
и коррозионную стойкость сплавов на осно-
ве магния за счет формирования однородной
ультрамелкозернистой (УМЗ) структуры с
равномерно распределенными в ней включе-
ниями [19—21]. Также было показано, что в
результате ротационной ковки (РК) прочно-
стные характеристики магниевых сплавов
повышаются без увеличения скорости их
деградации [19, 22, 23]. Кроме того, РК по-

зволяет повысить не только статическую
прочность металлов и сплавов, но и их уста-
лостную прочность, что особенно важно для
ортопедии, так как имплантаты в процессе
эксплуатации подвергаются циклическим
нагрузкам [22, 24, 25]. Настоящая работа
проведена с целью исследования влияния РК
на структуру, механические характеристики
и коррозионную стойкость перспективного
медицинского сплава Mg-1,1%Zn-1,7%Dy.
Диспрозий выбран в качестве легирующего
элемента не только для повышения корро-
зионной стойкости сплава, но и для прида-
ния ему специфических биоактивных
свойств, например противоопухолевой актив-
ности [26]. Данное свойство позволит исполь-
зовать разрабатываемый сплав в качестве
основы при создании погружных импланта-
тов и крепежных элементов для проведения
остеореконструктивных операций у онколо-
гических больных.

Материал и методики исследования. В
данной работе материалом исследования
послужил сплав с номинальным составом2

Mg-1%Zn-1,5%Dy. Сплав выплавляли в печи
сопротивления в тигле из стали Ст3. Для
выплавки сплава использовали магний Мг95
(99,95% Mg), цинк Ц0 (99,975% Zn) и дисп-
розий ДиМ-1 (99,83% Dy). Выплавку спла-
ва проводили под флюсом ВИ-2 (38—46%
MgCl2, 32—40% KCl, 3—5% CaF2, 5—8%
BaCl2, 1,5% MgO, <8% (NaCl + CaCl2)). Да-
лее расплав разливали в кокиль из нержа-
веющей стали диаметром 12 мм. Химичес-
кий состав сплава определяли методом рент-
генофлуоресцентного анализа на рентгено-
флуоресцентном волнодисперсионном спек-
трометре последовательного типа Bruker S8
Tiger (серия 2). Исследования проводились
по стандартной методике в вакууме с исполь-
зованием программного обеспечения
QUANT-EXPRESS. Номинальный и факти-
ческий составы сплава приведены в табл. 1.

Полученные слитки сплава гомогенизи-
ровали при температуре 525 C в течение 8 ч
с последующей закалкой в воду. Деформа-
цию методом РК проводили при температу-
ре 400 C с постепенным уменьшением диа-
метра прутка от 19 до 6 мм. Процесс РК осу-
ществляли на ротационно-ковочной машине

2Здесь и далее по тексту во всех не оговоренных
особо случаях составы сплавов указаны в мас.%.
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РКМ 2129.02. Исследовали сплав после РК
при истинной степени деформации3   1,28
и 2,31. Микроструктуру сплава до и после
РК исследовали на оптическом микроскопе
М-24 фирмы Reichert (Австрия). Исследова-
ние микроструктуры сплава после РК вели
в направлении, параллельном направлению
ковки. Размер структурных элементов опре-
деляли с использованием программного обес-
печения Image Expert Professional 3.

Коррозионную стойкость исследовали
двумя способами: электрохимическим мето-
дом путем построения потенциодинамичес-
ких кривых, а также с помощью испытаний
на потерю массы (иммерсионные исследова-
ния). Испытания проводили в имитирующем
кровь физиологическом растворе, содержа-
щем 0,9% NaCl (pH7). При этом электро-
химические исследования выполнялись при
комнатной температуре, а испытания на по-
терю массы — при температуре 370,3 C.
Для электрохимических исследований ис-
пользовали потенциостат SP-300 (Bio-Logic
SAS), включающий плоскую трехэлектрод-
ную ячейку PAR (рабочий электрод, элект-
род сравнения Ag/AgCl и противоэлектрод
из платиновой сетки). Исследования прово-
дили на образцах с площадью поверхности
от 0,45 до 0,8 см2 в направлении, параллель-
ном направлению РК. Определение потен-
циала разомкнутой цепи (OCP) проводили
в течение 10 мин. Скорость сканирования
при съемке потенциодинамических кривых
составляла 1 мВ/с. При этом нижняя гра-
ница сканирования была определена как
OCP – 150 мВ, а верхняя — как OCP + 1000 мВ.
Для каждого состояния сплава проведено не
менее пяти сканирований.

В испытаниях на потерю массы образцы
(число образцов N  3) в виде пластин разме-

ром 14  4,5  1 мм (длина  ширина  тол-
щина) после предварительного взвешивания
погружали в физиологический раствор (0,9%
NaCl) на 7 сут. Для взвешивания использо-
вали электронные весы Sartorius M2P Micro
Balances Pro 11 (сертифицированы по стан-
дарту ISO 9001). После испытаний образцы
тщательно высушивали и далее исследова-
ли их деградированную поверхность. Иссле-
дование поверхности проводили с использо-
ванием инструментального микроскопа
ММИ-2. Дополнительно изучали состав про-
дуктов деградации с помощью сканирующе-
го электронного микроскопа JSM-7001F
(JEOL, Япония), оборудованного энергодис-
персионным спектрометром. После исследо-
вания деградированной поверхности образ-
цы промывали в смеси, состоящей из Cr2O3,
AgNO3, Ba(NO3)2 и дистиллированной воды,
в течение 1 мин для удаления продуктов дег-
радации. Промытые образцы снова тщатель-
но высушивали на воздухе и взвешивали.
Скорость деградации (DR, мм/год) сплава
рассчитывали по уравнению [27]:

DR  8,76104 m/(A), (1)

где m — потеря массы, г;  — длительность
погружения, ч; A — площадь поверхности
образца, см2;  — плотность сплава, г/см3.

Механические свойства сплава определя-
ли на испытательной машине Instron 3382
при комнатной температуре со скоростью
деформирования 1 мм/мин. Испытания про-
водили на плоских образцах с площадью по-
перечного сечения 2 мм  1 мм и рабочей
длиной 5,75 мм.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. На фиг. 1 представлена микрострук-
тура сплава Mg-1,1%Zn-1,7%Dy в литом и
гомогенизированном состояниях, а также
после РК при   1,28 и 2,31.

В литом состоянии структура сплава со-
стоит из дендритов -Mg размером 50—100
мкм и эвтектической фазы, расположенной
преимущественно по границам дендритов
(фиг. 1, а). По данным работы [28] данная
фаза имеет стехиометрический состав
Mg8ZnDy. Кроме того, согласно диаграмме
состояния Mg-Dy в сплаве может присутство-
вать фаза Mg24Dy5 [29]. В ходе гомогениза-
ции эвтектическая фаза растворяется, фор-
мируется пересыщенный твердый раствор с
размером зерна 300—400 мкм (фиг. 1, б).

3Истинная степень деформации рассчитана по фор-
муле   ln(Fнач/Fкон), где Fнач, Fкон — начальная и ко-
нечная площади поперечного сечения прутка соответ-
ственно.

Химический состав, %, сплава Mg-Zn-Dy
(в числителе — номинальный; в знаменателе —

фактический)

gM nZ yD

авонсО
авонсО

1
31,1  40,0

5,1
47,1  60,0

Таблица 1
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После РК при   1,28 микроструктура спла-
ва измельчается, внутри зерен формируются
двойники деформации (фиг. 1, в). Средний
размер зерна при этом составляет 30—40 мкм,
а ширина двойников 2—5 мкм. Увеличение
степени деформации ведет к дальнейшему
измельчению микроструктуры (фиг. 1, г).
После РК при   2,31 формируется неодно-
родная по размеру микроструктура, в кото-
рой присутствуют как довольно крупные зер-
на (30—40 мкм), так и зоны с мелкими зер-
нами размером 5—10 мкм.

На фиг. 2 и в табл. 2 представлены ре-
зультаты исследования коррозионной стой-
кости сплава до и после РК.

Исследования электрохимической корро-
зии показали, что РК приводит к росту по-
тенциала коррозии сплава (Екор), что свиде-
тельствует о повышении его стойкости к
электрохимической коррозии. Так, в гомоге-
низированном состоянии потенциал корро-
зии сплава составлял –15509 мВ. После РК
при   1,28 наблюдается снижение данного
параметра до –144223 мВ. Дальнейшее уве-

Фиг. 1. Микроструктура сплава Mg-1,1%Zn-1,7%Dy в литом состоянии (а), после гомогенизации (б) и
после РК при   1,28 (в) и   2,31 (г)

Фиг. 2. Вольт-амперограммы (а) в тафелевских координатах для сплава Mg-1,1%Zn-1,7%Dy в разных
состояниях (электрод сравнения — Ag/AgCl) и сравнение результатов потенциодинамических испытаний
(б): Екор — потенциал коррозии сплава; jкор — плотность тока коррозии
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личение степени деформации при РК не ока-
зывает влияния на потенциал коррозии спла-
ва (–145435 мВ). При этом стоит отметить,
что РК не оказывает влияния на плотность
тока коррозии jкор, отвечающую за скорость
электрохимической коррозии. Для сплава в
гомогенизированном состоянии плотность
тока коррозии 55,222,1 мкА/см2, после РК
ее значения существенно не меняются и со-
ставляют 48,720,7 и 52,313,8 мкА/см2 для
  1,28 и 2,31 соответственно.

Исследования стойкости сплава к хими-
ческой коррозии показали несколько иной
результат (см. табл. 2). В отличие от резуль-
татов исследования стойкости к электрохи-
мической коррозии стойкость сплава к хи-
мической коррозии после РК снижается. В
гомогенизированном состоянии скорость дег-
радации DR  1,190,37 мм/год, после РК при
  1,28 скорость деградации повышается до

2,230,41 мм/год. В случае дальнейшего уве-
личения степени деформации до   2,31 от-
мечен рост скорости деградации DR до
3,461,06 мм/год.

Вероятной причиной различия в резуль-
татах электрохимической и химической кор-
розии является длительность испытаний.
Более долгосрочные иммерсионные испыта-
ния привели к сильной локализации корро-
зии, которая выражается в образовании пит-
тинговых ям и дальнейшей ускоренной кор-
розии в этих местах. Схожую ситуацию на-
блюдали Роккала и др., которые показали, что
в сплаве Mg-1%Zn-2%Dy, обработанном тре-
нием с перемешиванием, значения скорости
деградации, измеренной электрохимическим
и химическим методами, могут различаться
на порядок [28].

На фиг. 3 приведены фотографии повер-
хности образцов сплава в разном состоянии

Таблица 2

Коррозионная стойкость* и скорость деградации**

образцов сплава Mg-1,1%Zn-1,7%Dy в разных состояниях

авалпсактобарбО Е рок Вм, j рок мс/Акм, 2 RD дог/мм,

яицазинегомоГ 0551– 9 2,55  1,22 91,1  73,0

ирпКР  82,1 2441–  32 7,84  7,02 32,2  14,0

ирпКР  13,2 4541–  53 3,25  8,31 64,3  60,1

  *Электрод сравнения — Ag/AgCl.
**См. формулу (1).

Фиг. 3. Поверхность образцов сплава до удаления продуктов коррозии после 1, 3 и 7 сут иммерсион-
ного исследования на потерю массы. Стрелки указывают места локализации деградации сплава на образ-
цах до (ИС — исходное состояние) и после РК

1 сут 3 сут 7 сут

ИС

РК,   1,28

РК,   2,31
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после инкубации в растворе с 0,9% NaCl в
течение 1, 3 и 7 сут. Можно заметить, что
уже после 1 сут нахождения в растворе на
поверхности образцов наблюдается локали-
зация процесса коррозии, представленная
питтингом. Стоит отметить, что наиболее
выраженный питтинг наблюдается для образ-
ца сплава после РК при   2,31. Увеличе-
ние длительности инкубации сплава приво-
дит к росту очагов коррозии и их углубле-
нию. После 7 сут инкубации образцов спла-
ва после РК при   1,28 и 2,31 наблюдалась
потеря их целостности.

Исследования поверхности образцов пос-
ле коррозионных испытаний методом ска-
нирующей электронной микроскопии пока-
зали, что все образцы после инкубации в ра-
створе покрыты плотной пленкой продуктов
деградации (фиг. 4). В некоторых местах эта
пленка имеет трещины и сколы. При иссле-
довании состава этой пленки выявлено, что
продуктами коррозии в основном являются
магний и кислород (фиг. 4, г), т.е. пленка
представляет собой главным образом оксид
магния MgO.

Результаты исследования механических
свойств сплава Mg-1,1%Zn-1,7%Dy до и пос-
ле РК представлены в табл. 3 и на фиг. 5.

Фиг. 4. Внешний вид продуктов коррозии на образцах сплава в гомогенизированном состоянии (а) и
после РК при   1,28 (б) и   2,31 (в) после 7 сут инкубации в растворе с 0,9%NaCl

Фиг. 5. Диаграммы растяжения образцов
сплава Mg-1,1%Zn-1,7%Dy в состояниях пос-
ле разных видов обработки. На осях:  — на-
пряжение;  — деформация (относительное уд-
линение)

Таблица 3

Механические характеристики сплава
Mg-1,1%Zn-1,7%Dy в состояниях до и после РК

авалпсактобарбО  2,0 аПМ, в аПМ,  %,

яицазинегомоГ 52 3 07  31 1,32  1,5

ирпКР  82,1 612 4 372 7 0,41  9,2

ирпКР  13,2 912 1 762 4 1,12  6,1
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Измельчение микроструктуры после РК
приводит к существенному упрочнению спла-
ва Mg-1,1%Zn-1,7%Dy. В гомогенизирован-
ном состоянии условный предел текучести
0,2 сплава составляет 253 МПа, предел
прочности в  7013 МПа, а относительное
удлинение   23,15,1%. После РК при
  1,28 отмечается рост 0,2 и в до 2164 и
2737 МПа соответственно. Однако измель-
чение микроструктуры вызывает существен-
ное падение пластичности сплава (до
  14,02,9%). Увеличение степени дефор-
мации до   2,31 не вызывает дальнейшего
роста прочности сплава (0,2  2191 МПа,
в  2674 МПа), однако повышает его плас-
тичность (  21,11,6%). Вероятной причи-
ной такого поведения могут служить изме-
нения, происходящие в текстуре сплава в
процессе РК. Ранее было показано, что фор-
мирование острой наклоненной базисной тек-
стуры, сопровождающееся заметной активи-
зацией призматического скольжения, приво-
дит к росту пластичности сплава Mg-1,0%Zn-
0,3%Ca после равноканального углового
прессования [30]. Схожие результаты при-
ведены в работе [19] для сплава Mg-1,03%Zn-
0,66%Ca после РК. Такие же текстурные из-
менения могут служить причиной снижения
прочностных характеристик магниевых
сплавов, наиболее сильно отражаясь на пре-
деле текучести [31—33].

В табл. 4 представлены данные, получен-
ные в настоящей работе, в сравнении с ре-
зультатами более ранних исследований.
Сравнение показало, что РК — перспектив-
ный способ упрочнения сплавов на основе

магния. Полученные нами результаты в це-
лом сопоставимы с уровнем свойств, достиг-
нутых ранее на схожих сплавах. Так, экст-
рузия сплава Mg-2,5%Zn-0,5%Dy (aт.%) с
более высоким, чем у нас, содержанием цин-
ка и диспрозия привела к росту его прочно-
сти до 338 МПа при схожем уровне плас-
тичности [34]. Ковка с последующим старе-
нием высоколегированного сплава Mg-
10%Gd-2%Y-0,5%Zn-0,3%Zr привела к ро-
сту прочности сплава до 356 МПа, но суще-
ственно снизила его пластичность [35]. Эк-
струзия сплавов системы Mg-Zn-РЗЭ позво-
ляет достичь прочности в районе 300—320
МПа [36—38].

Резюмируя полученные данные, можно
заключить, что РК — многообещающий спо-
соб получения высокопрочного состояния
медицинских магниевых сплавов. В случае
сплава Mg-1,1%Zn-1,7%Dy РК при   1,28
позволяет значительно повысить прочность
без существенной потери стойкости как к
электрохимической, так и к химической кор-
розии. При этом повышение степени дефор-
мации до   2,31, несмотря на отсутствие
влияния на прочность, приводит к росту пла-
стичности сплава, что важно для дальнейшего
использования сплава. Увеличение относи-
тельного удлинения позволит изготовить из
сплава изделия разных конфигураций и на-
значения, требующие запаса прочности и пла-
стичности, например, реберные скобы. Вари-
ативность скорости деградации также позво-
лит расширить направления использования
сплава. Например, высокая скорость дегра-
дации, полученная для сплава Mg-1,1%Zn-

Таблица 4

Механические свойства и скорость деградации сплавов на основе магния в разных состояниях

валпС авалпсактобарбО  2,0 аПМ, в аПМ,  %, RD дог/мм, аклысС

yD%7,1-nZ%1,1-gM яицазинегомоГ 52 3 07  31 1,32  1,5 91,1  73,0 еещукеТ

еинаводелссиирпКР  82,1 612 4 372 7 0,41  9,2 32,2  14,0

ирпКР  13,2 912 1 762 4 1,12  6,1 64,3  60,1 »»

)%.тa(yD%5,0-nZ%5,2-gM яизуртскЭ 003 833 5,91 — ]43[

rZ%3,0-nZ%5,0-Y%2-dG%01-gM К акво 012 803 5,7 — ]53[

К 052+акво  ч01,C 352 653 2,7 — ]53[

aL/eC%5,0-aC%5,0-nZ%7,5-gM яизуртскЭ 2,072  0,6 1,113  0,7 8,41  8,0 32,1 ]63[

rZ%81,0-nZ%1,2-Y%8,2-gM яизуртскЭ 602  5,5 503  6,5 2,81 4 — ]73[

yD%2-nZ%1-gM еотиЛ — — — 14,5 ]82[

PSF * — — — 88,1

)%.та(nZ5,0-yD2-gM яизуртскЭ 782 123 6,11 — ]83[

001+яизуртскЭ C 052 613 31 — ]83[

*FSP — Обработка трением с перемешиванием.
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1,7%Dy после РК при   2,31, позволит ис-
пользовать его для создания устройств, пред-
назначенных для отсроченного внесения те-
рапевтических препаратов [3].

Выводы. 1. Ротационная ковка (РК) при
степени деформации   1,28 приводит к
уменьшению размера зерна в структуре спла-
ва Mg-1,1%Zn- 1,7%Dy от 300—400 до 30—
40 мкм. В результате повышения степени
деформации до   2,31 формируется неодно-
родная по размеру микроструктура, в кото-
рой присутствуют зерна размером как 30—
40 мкм, так и 5—10 мкм.

2. Измельчение микроструктуры после
РК способствует повышению стойкости к
электрохимической коррозии изученного
сплава, что выражается в снижении потен-
циала коррозии. При этом плотность тока
коррозии не зависит от обработки.

3. После РК при   1,28 скорость дегра-
дации сплава возрастает с 1,190,37 до
2,230,41 мм/год. Увеличение степени де-
формации до   2,31 ведет к дальнейшему
росту скорости деградации DR до 3,461,06
мм/год.

4. В результате РК при   1,28 суще-
ственно возрастает прочность сплава (0,2 от
253 до 2164 МПа; в от 7013 до 2737
МПа) при снижении его пластичности (из-
менение  от 23,15,1 до 14,02,9%). При
дальнейшем повышении степени деформа-
ции до   2,31 прочность сплава не возрас-
тает (0,2  2191 МПа, в  2674 МПа), но
его пластичность повышается до значения в
исходном состоянии (  21,11,6%).
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