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Необходимый для успешного развития
промышленности Российской Федерации
рост производства стратегически важных
металлов — рения и вольфрама может быть
реализован за счет вовлечения в переработ-
ку широкого спектра техногенных отходов,
а также созданием технологий, обеспечива-
ющих повышение степени извлечения цен-
ных компонентов, упрощение и минимиза-
цию числа производственных операций при
максимально бережном природоиспользова-
нии [1—4]. В настоящее время наибольшая
степень рециркуляции рения и вольфрама
достигается благодаря переработке жаро-
прочных никелевых, а также твердых и тя-
желых вольфрамсодержащих сплавов [5—7].
При этом получение рения из подобного тех-
ногенного сырья может быть увеличено бо-
лее чем на 80% [1], в том числе путем вов-
лечения в переработку двухкомпонентных
ренийсодержащих сплавов. Производство

изделий из сплавов W-Re и Mo-Re составля-
ет ~10% годового мирового потребления ре-
ния и сопровождается значительным коли-
чеством скрапа [5, 8, 9]. Отметим также, что
сплавы W-Re, в которых может содержаться
до 26% рения [8], следует рассматривать как
весьма богатый источник вторичного рения.

Переработка сплавов W-Re пирометаллур-
гическими методами может быть основана на
разной летучести оксидов рения и вольфра-
ма, на сплавлении их со щелочами, обжиге с
известью и электролизе расплавленных со-
лей, однако эти методы связаны со сложнос-
тью аппаратурного оформления, энергоемко-
стью технологического процесса, а также по-
вышенной экологической опасностью [3, 4, 8,
9]. В то же время наиболее высокая эффек-
тивность рециклирования рения достигает-
ся при использовании гидрометаллургичес-
ких методов [8].

Для увеличения степени извлечения цен-
ных компонентов, упрощения процесса пере-
работки и повышения экологической безо-
пасности наиболее перспективным для труд-
ноизмельчаемых отходов сплавов W-Re пред-
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Методом линейной вольтамперметрии в потенциодинамическом режиме исследовано элект-
рохимическое поведение рения, а также сплавов ВР-5 (мас.%: W 95, Re 5) и ВР-20 (мас.%: W 80,
Re 20) в растворах карбоната аммония (0,5—1,5 моль/л). Выявлено, что при увеличении содер-
жания рения в сплаве снижается величина максимальной анодной плотности тока, при этом рост
концентрации карбоната аммония в электролите приводит к существенной интенсификации про-
цесса окисления сплавов. Определены условия максимальной скорости растворения сплава ВР-5
под действием постоянного электрического тока, обеспечивающие выход сплава по току ~100%.
Представлен материальный баланс процесса получения паравольфрамата аммония путем элект-
рохимического растворения отходов сплава ВР-5, последующего упаривания электролита и кри-
сталлизации соответствующей соли.
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ставляется электрогидрометаллургический
метод, позволяющий осуществлять растворе-
ние техногенного сырья широкого спектра
крупности (лом, обрезь, проволока, кусковые
отходы и др.) без применения агрессивных
реагентов [3, 4, 10—12]. При традиционном
применении гидроксидов и карбонатов ще-
лочных металлов для электрохимического
растворения вольфрама, рения, а также спла-
вов на их основе обеспечиваются высокие
скорости, но только в условиях усложнения
процесса переработки электролита, в том
числе за счет организации гидрометаллур-
гической конверсии солей вольфрама и ре-
ния в аммонийные. Это приводит к много-
стадийности извлечения данных металлов из
раствора в товарный продукт и усложнению
получения качественных продуктов [3, 4].

В случае применения аммиачных раство-
ров для электрохимического растворения
металлических вольфрама и рения при упа-
ривании электролита можно получать ка-
чественный паравольфрамат (ПВА) или пер-
ренат (ПРА) аммония [3, 4, 13], которые яв-
ляются конечными продуктами большин-
ства технологических схем и основными
прекурсорами для получения этих метал-
лов. Важно отметить, что растворы гидро-
ксида аммония характеризуются низкой
электропроводностью, что требует введения
в состав электролита дополнительных ком-
понентов, например аммонийных солей воль-
фрама или рения, хлорида аммония и др.
[3, 4]. Среди добавок, повышающих электро-
проводность аммиачного электролита, пред-
почтительны те, которые имеют минималь-
ную стоимость, а также не вносят дополни-
тельных примесей в конечный продукт. В
работе [14] разработана технологическая схе-
ма электрохимического способа переработки
отходов вольфрама с применением нитрата
аммония в качестве добавки к аммиачному
электролиту. В данной схеме получают ра-
створ вольфрамата аммония, а далее при упа-
ривании и кристаллизации — ПВА. Одна-
ко известно, что разложение нитрата аммо-
ния (аммиачная селитра) происходит при
температуре ~210 C, что взрыво- и пожаро-
опасно [15].

В настоящей работе рассматривается воз-
можность применения аммиачно-карбонат-
ных растворов для электрохимической пе-
реработки сплавов W-Re, содержащих 5—20
мас.% Re.

Из обзора литературных данных следует,
что применение аммиачно-карбонатных ра-
створов в процессе электрохимической пере-
работки отходов сплавов W-Re способствует
увеличению экологической безопасности про-
изводства, а также может сократить число
технологических операций при получении
товарных продуктов. Преимущества исполь-
зования аммиачно-карбонатных растворов
при электрохимическом растворении тяже-
лых и твердых сплавов на основе вольфра-
ма показано в работах [16, 17]. При перера-
ботке отходов сплавов W-Re применение ука-
занных электролитов может обеспечить не
только высокую скорость перевода вольфра-
ма и рения в раствор, но и безопасное полу-
чение аммонийных солей вольфрама путем
упаривания электролита.

В настоящей работе исследовалось анод-
ное поведение рения и ренийсодержащих
сплавов на основе вольфрама (на примере
сплавов типа ВР-5 и ВР-20) в растворах кар-
боната аммония, а также изучался процесс
электрохимической переработки отходов
сплавов W-Re с отделением вольфрама от
рения в форме ПВА.

Материалы и методика экспертмента.
Анодное поведение сплавов ВР-5, ВР-20
(мас.%: W 95, Re 5 и W 80, Re 20 соответ-
ственно), а также рения чистотой 99,9 мас.%
было изучено методом линейной вольтампер-
метрии в потенциодинамическом режиме с
помощью потенциостата IPC-Pro. Сплавы W-
Re и рений использовали в качестве рабоче-
го электрода. Измерения выполняли относи-
тельно хлорсеребряного электрода сравнения
с платиновым противоэлектродом. Скорость
изменения потенциала составляла 1 мВ/с.
Исследования проводили в растворах карбо-
ната аммония 0,5—1,5 моль/л (далее — М).
Температура раствора составляла 20 C, ее под-
держивали с помощью термостата TW2-02 с
точностью 0,1 C

Исследование скорости растворения отхо-
дов сплава ВР-5, его выхода по току и удель-
ного расхода электроэнергии в зависимости
от плотности тока проводили в гальваноста-
тическом режиме в растворе карбоната ам-
мония 1,0 М с использованием стеклографи-
тового противоэлектрода. Скорость растворе-
ния сплава, а также выход по току опреде-
ляли по убыли его массы. При этом оценку
скорости растворения отходов сплава ВР-5
проводили на основании геометрической пло-
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щади «жгута», изготовленного из проволоч-
ных отходов сплава и используемого в каче-
стве анода.

Электрохимическое растворение отходов
сплава ВР-5 под действием постоянного тока
осуществляли при плотности тока 600 А/см2

в накопительном режиме до начала кристал-
лизации осадка на дне электролизера. По-
стоянство объема электролита обеспечива-
лось введением раствора карбоната аммония
концентрацией 1,0 М. В процессе растворе-
ния отходов наблюдалось образование анод-
ного шлама из опадающих с электродов нео-
кисленных частиц проволоки. При насыще-
нии электролита вольфраматом и перрена-
том аммония раствор отфильтровывали от
шлама, упаривали при 90 C и охлаждали при
комнатной температуре при перемешивании
магнитной мешалкой. Процесс сопровождал-
ся кристаллизацией солевого осадка. Соле-
вой осадок отфильтровывали, промывали ди-
стиллированной водой и высушивали при
40—50 C.

Содержание вольфрама и рения в элект-
ролите, маточном растворе кристаллизации
солевого осадка и промывных водах опреде-
ляли методом атомно-эмиссионной спектро-
скопии с индукционной плазмой (спектро-
метр Optima 5300 DV). Содержание метал-
лов в солевом осадке определяли методом
рентгенофлуоресцентного анализа с исполь-
зованием волнодисперсного спектрометра
последовательного типа Brukers8 Tiger (се-
рия 2).

Солевой осадок исследовали методом син-
хронного дифференциально-термического
(далее ДТА) и термогравиметрического (да-
лее ТГ) анализов с использованием установ-
ки STA 409 PC NETZSCH. Исследование об-
разцов навеской 150—250 мг проводили в
алундовых (Al2O3) тиглях. Опыты вели в
потоке воздуха с расходом 50 мл/мин, обес-
печивая окислительную атмосферу в печи.
Во всех опытах нагрев проводили от комнат-
ной температуры до 1000 С со скоростью
10 C/мин.

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. На фиг. 1 представлены анодные по-
ляризационные кривые рения в растворах
карбоната аммония. Процесс анодного окис-
ления металла начинается при потенциале
около +0,12 В. При концентрации карбона-
та аммония в электролите 0,5 М на анодной
поляризационной кривой рения (фиг. 1, кри-

вая 3) наблюдается слабо выраженный мак-
симум анодной плотности тока (imах), равный
~50 мА/см2, отвечающий значению потенци-
ала электрода +0,5 В и связанный, по-види-
мому, с окислением рения и его переходом
в раствор в виде перренат-иона [4]. После
достижения максимальной плотности тока
рост потенциала электрода в электроположи-
тельную область вызывает незначительное
развитие пассивационных процессов. При
значениях потенциала более +0,6 В окисле-
ние рения и его переход в раствор сопровож-
даются выделением кислорода.

Увеличение концентрации карбоната ам-
мония от 0,5 М до 1,5 М приводит к росту
величины imах до ~100 мА/см2 (фиг. 1, кри-
вая 1) и сдвигу отвечающего ей потенциала
электрода в более электроотрицательную об-
ласть. При этом наблюдается более глубокая
пассивация рения с расширением пассивной
области до интервала от +0,5 до +0,7 В, а так-
же сдвиг потенциала начала процесса выде-
ления кислорода в более электроположитель-
ную область.

На фиг. 2, а представлены анодные по-
ляризационные кривые сплава ВР-20 в ра-
створах карбоната аммония (0,5—1,5 М).
Видно, что процесс анодного окисления спла-
ва ВР-20 начинается при потенциале около
–0,25 В и ускоряется с увеличением концен-
трации карбоната аммония до величины
плотности тока imах 300 мА/см2 при элект-
родном потенциале ~+0,4 В (фиг. 2, а, кри-
вая 1). Близкие закономерности наблюдались

Фиг. 1 Анодные поляризационные кривые
рения в растворах карбоната аммония
(NH4)2CO3 концентрацией: 1 — 1,5 М; 2 —
1,0 М; 3 — 0,5 М
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и для индивидуального вольфрама [16], од-
нако в отличие от последнего присутствие
рения в сплаве вызывает протекание пасси-
вационных процессов при дальнейшем сдви-
ге потенциала электрода в электроположи-
тельную область, а также появление второго
максимума в интервале потенциалов от +0,5
до +0,6 В.

На фиг. 2, б представлены анодные по-
ляризационные кривые сплава ВР-5 в ра-
створах карбоната аммония (0,5—1,5 М).
Видно сходство кривых с таковыми для
сплава ВР-20 (см. фиг. 2, а). При этом уве-
личение содержания вольфрама с 80 мас.%
в сплаве ВР-20 до 95 мас.% в сплаве ВР-5 и
соответственно снижение содержания рения
с 20 до 5 мас.% приводят к росту макси-
мальной анодной плотности тока первого
пика (при потенциале ~+0,4 В) и сглажива-
нию второго пика (при потенциале ~+0,6 В),
который принимает вид «плато» или «пле-
ча». Полученные результаты в сопоставле-
нии с данными [16] позволяют предполо-
жить, что начальный участок анодных кри-
вых сплавов W-Re до первого максимума (в
интервале потенциалов от –0,25 до +0,4 В)
определяется преимущественным окислени-
ем вольфрама, при этом второй пик может
быть связан с преимущественным окисле-
нием рения.

Таким образом, по результатам проведен-
ных исследований процесса анодной поля-
ризации сплавов W-Re с содержанием рения
от 5 до 20 мас.% в растворах карбоната ам-

мония выявлено, что при увеличении концен-
трации последнего с 0,5 до 1,5 М пятикрат-
но интенсифицируется растворение сплавов.
При этом увеличение содержания рения в
сплаве W-Re приводит к снижению макси-
мальной анодной плотности тока сплава не
более чем на 15%.

Полученные данные показывают перспек-
тиву электрохимической переработки отхо-
дов сплавов W-Re в растворах карбоната
аммония со стабильными скоростными по-
казателями, которые несущественно зависят
от содержания рения.

Исследование процесса электрохимичес-
кого растворения отходов сплава ВР-5 про-
водили при концентрации карбоната аммо-
ния 1,0 М, которая наряду с обеспечением
достаточной электропроводности электролита
позволяет достигать высоких концентраций
вольфрама и рения в растворе [16].

На фиг. 3 представлено влияние плотно-
сти постоянного тока на выход по току спла-
ва ВР-5 (кривая 1), скорость его растворения
(кривая 2) и удельный расход электроэнер-
гии (кривая 3) в 1,0 М растворе карбоната
аммония. Видно, что с увеличением плотно-
сти тока от 150 до 700 мА/см2 скорость ра-
створения отходов сплава ВР-5 значительно
возрастает и достигает 715 мг/(cм2ч). При
этом наблюдается существенное увеличение
расхода электроэнергии. Выход сплава по
току составляет около 100% в интервале
плотностей тока от 150 до 600 мА/см2; при
дальнейшем повышении плотности тока до

Фиг. 2 Анодные поляризационные кривые сплавов ВР-20 (а) и ВР-5 (б) в растворах карбоната аммо-
ния (NH4)2CO3 концентрацией: 1 — 1,5 М; 2 — 1,0 М; 3 — 0,5 М
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700 мА/см2 наблюдается снижение выхода
по току до величины ~85%. Таким образом,
максимальной скоростью процесса электро-
химического растворения сплава ВР-5, обес-
печивающей его выход ~100%, является ве-
личина 600 мА/см2 при удельном расходе
электроэнергии ~5 кВт�ч/кг.

Полученные данные были использованы
для исследования процесса электрохимичес-
кого растворения отходов сплава ВР-5 в на-
копительном режиме с дальнейшей перера-
боткой электролита. Процесс проводили до
насыщения электролита в гальваностатичес-
ком режиме при плотности тока 600 мА/см2

и концентрации карбоната аммония 1,0 М.
Объем электролита составлял 200 мл.

Была достигнута концентрация вольфра-
ма и рения в электролите 83,0 и 4,35 г/л
соответственно. В процессе электролиза на-
блюдалось осыпание мелких частиц прово-
локи, которые были отделены от электроли-
та фильтрацией. После упаривания до 50 мл
и полного отсутствия запаха аммиака (pH
7—7,2) электролит охлаждали с применени-
ем магнитной мешалки для предотвращения
прилипания кристаллов солевого осадка ко
дну стакана. Солевой осадок промывали де-
кантацией, отфильтровывали на бумажном
фильтре и высушивали.

Маточный раствор, образованный при
кристаллизации солевого осадка, а также
промывные воды солевого осадка исследова-
ли на содержание вольфрама и рения. Было

установлено концентрирование рения в ма-
точном растворе (7,2 г/л) при остаточной
концентрации вольфрама 9,5 г/л. Степень
извлечения вольфрама из сплава в маточный
раствор составила 5,2%.

Согласно данным [4, 18] растворимость
ПРА в воде при 30 C значительно превы-
шает таковую для ПВА. Таким образом, мож-
но предположить, что солевой осадок пред-
ставляет собой ПВА с минимальной приме-
сью рения в виде ПРА. Для проверки этого
проведены исследования термического раз-
ложения методом ДТА и ТГ солевого осад-
ка, а также для сравнения ПВА квалифика-
ции х.ч. и ПРА марки АР-0 (фиг. 4). Следу-
ет отметить, что применяемый метод позво-
ляет определить присутствие рения в метал-
лических сплавах на основе вольфрама [8].

На фиг. 4, а представлены результаты ТГ
анализа ПВА в токе воздуха. Представлен-
ные зависимости показывают, что процесс
разложения ПВА протекает в несколько ста-
дий и сопровождается как эндотермически-
ми, так и экзотермическими эффектами, что
согласуется с результатами работы [19]. Пер-

Фиг. 3 Влияние плотности постоянного
тока на выход по току  сплава ВР-5 (1), ско-
рость v его растворения (2) и удельный расход
электроэнергии Wуд (3) в 1,0 М растворе карбо-
ната аммония

Фиг. 4. Синхронные графики зависимости
изменения массы образца (1), скорости измене-
ния массы образца (2) и сигнала ДТА (3) от тем-
пературы в токе воздуха. Данные для образцов:
а — ПВА; б — ПРА; в — солевой осадок. На-
грев до 1000 C со скоростью 10 C/мин



8 „Металлы“. № 2. 2024 г.

вой стадией можно считать процесс испаре-
ния воды с максимумом скорости убыли
массы и эндотермическим эффектом в рай-
оне 100 С, а также выделение в газовую фазу
кристаллизационной воды с эндотермически-
ми тепловыми эффектами. Вторая стадия
разложения начинается при температурах
выше 290 С и сопровождается большим эн-
дотермическим эффектом с убылью массы
на 5,74%, а также пиком скорости убыли
массы при 311 С (см. фиг. 4, а, кривая 2),
пиком поглощения теплоты при 313 С (кри-
вая 3) и заканчивается при температуре
400 С. На этой стадии происходит разложе-
ние образца с выделением внутримолекуляр-
ной воды и частичным выделением аммиа-
ка. При дальнейшем нагревании наблюда-
лись третья и четвертая стадии процесса де-
композиции ПВА, сопровождающиеся двумя
экзотермическими пиками при температурах
417 и 515 С при уменьшением массы об-
разца соответственно на 1,06 и 0,85%. На
этих стадиях происходит выделение аммиа-
ка и его окисление кислородом воздуха или
оксидом вольфрама (горение или автогенный
процесс). Согласно данным [19] наличие чет-
вертой стадии связано с образованием гек-
сагональных кристаллов h-WO3, удерживаю-
щих в своей решетке одну молекулу аммиа-
ка до температур 480—600 С. Остаточная
масса образца составила 86,4%, что отвечает
содержанию оксида вольфрама.

На фиг. 4, б представлены результаты
исследования процесса термического разло-
жения ПРА в токе воздуха. Основная поте-
ря массы порошка ПРА протекает в интер-
вале температур 320—675 С, потеря массы
составляет 100% (см. фиг. 4, б, кривая 1). По-
лученные зависимости показывают, что про-
цесс термического разложения ПРА прохо-
дит в две стадии. Пик первой стадии при тем-
пературе 437 С сопровождается эндотерми-
ческим эффектом и потеря массы при окон-
чании первой стадии составляет примерно
13%. Последнее может соответствовать по-
тере молекулы аммиака и атома кислорода.
При этом происходит частичная возгонка
летучих оксидов рения [8]. Вторая стадия
разложения начинается вслед за первой и
сопровождается экзотермическим эффектом
с пиком при температуре 477 С. При ука-
занных температурах происходит преимуще-
ственное образование летучих оксидов рения
и их возгонка. Взаимодействие летучих ок-

сидов рения и аммиака приводит к экзотер-
мическому эффекту. Дальнейшее повышение
температуры до 700 С вызывает разложение
всего образца ПРА за счет полной возгонки
Re2O7 (см. фиг. 4, б, кривая 1).

Образцы солевого осадка, полученного в
результате упаривания электролита, иссле-
довались аналогично образцам ПВА. На
фиг. 4, в представлены результаты синхрон-
ного ДТА и ТГ анализов солевого осадка в
токе воздуха. Температуры пиков, темпера-
турные интервалы отдельных стадий, тепло-
вые эффекты на этих стадиях, а также оста-
точные массы имеют лишь незначительные
отклонения от данных для ПВА квалифика-
ции х.ч. (фиг. 4, а), что, по-видимому, обус-
ловлено особенностями процесса кристалли-
зации солевого осадка и различием в коли-
честве кристаллизационной воды в образцах
(остаточная масса образца солевого осадка со-
ставила 88,6%).

Сравнение температурных зависимостей
ТГ-ДТА образцов солевого осадка (фиг. 4, в)
и ПРА (фиг. 4, б) показало отсутствие ха-
рактерных пиков разложения ПРА на гра-
фиках для солевого осадка. На этом основа-
нии можно полагать, что в последнем при-
сутствует лишь следовое содержание ПРА.
Полученные результаты были подтвержде-
ны методом рентгенофлуоресцентного ана-
лиза. Установлено, что содержание рения в
солевом остатке составило 0,043 мас.%.

В таблице представлен материальный ба-
ланс процесса электрохимической переработ-
ки отходов сплава ВР-5 в растворе карбона-
та аммония. Видно, что в результате элект-
рохимического растворения сплава и после-
дующей переработки электролита степень
извлечения вольфрама в ПВА составила
~85%. При этом рений был сконцентриро-
ван в маточном растворе с близкой величи-
ной степени извлечения. Показатели процес-
са могут быть повышены при возвращении
анодной осыпи в процесс растворения, а так-
же приготовлении электролита на основе
промывных вод.

В процессе электрохимического растворе-
ния отходов сплава ВР-5 его компоненты
переходят в раствор в соотношении, равном
их исходному содержанию. Упаривание элек-
тролита сопровождается отделением основ-
ного количества вольфрама от рения путем
кристаллизации ПВА, при этом рений кон-
центрируется в маточном растворе, в кото-
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ром остается около 5% W от исходного.
Осаждение вольфрама в виде ПВА (основной
прекурсор в технологии этого металла) об-
легчает последующую очистку конечного
ренийсодержащего раствора известными гид-
рометаллургическими методами (экстракция,
ионный обмен и др.), что позволит получать
качественные соли рения.

Выводы. 1. Исследовано электрохимичес-
кое поведение рения и сплавов W-Re (ВР-20
и ВР-5) в растворах карбоната аммония (кон-
центрация 0,5—1,5 М). Выявлено, что уве-
личение концентрации карбоната аммония
приводит к двукратному росту максималь-
ной анодной плотности тока для рения (до
100 мА/см2) и пятикратному увеличению
таковой для сплавов ВР-20 и ВР-5 (соответ-
ственно до 300 и 350 мА/см2).

2. Исследовано влияние плотности посто-
янного тока (150—700 мА/см2) на скорость
растворения отходов сплава ВР-5, его выход
по току и удельный расход электроэнергии в
1,0 М растворе карбоната аммония. Установ-
лено, что увеличение плотности тока в ука-
занном диапазоне приводит к росту скорос-
ти растворения сплава с 190 до 715 мг/(см2ч),
удельного расхода электроэнергии с 1,6 до
7,3 кВтч/кг. При этом интервал плотностей
тока от 150 до 600 мА/см2 обеспечивает элек-
трохимическое растворение сплава ВР-5 с
выходом по току ~100%, а дальнейшее уве-
личение плотности тока приводит к падению
выхода по току до ~85%.

3. Определены оптимальные условия про-
ведения процесса электрохимического ра-
створения сплава ВР-5 в аммиачно-кар-

бонатном электролите: плотность тока
600 мА/см2 и концентрация карбоната ам-
мония 1,0 М. Процесс протекает с выходом
по току ~100% при скорости растворения
сплава ~600 мг/(см2ч) и удельном расходе
электроэнергии ~5 кВтч/кг

4. Исследован процесс извлечения воль-
фрама из электролита на основе карбоната
аммония, содержащего вольфрамат- и перре-
нат-ионы, путем отделения вольфрама в виде
паравольфрамата аммония упариванием и
кристаллизацией с концентрированием ре-
ния в маточном растворе. Показано, что со-
держание рения в порошке паравольфрама-
та аммония составляет менее 0,05 мас.%.
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Раскрытие темы начнем с рассмотрения
особенностей нагрева слоя магнетитовых
офлюсованных окатышей. Степень завершен-
ности процессов при обжиге окатышей в слое
с перекрестным током теплоносителя опре-
деляется прежде всего длительностью теп-
лообмена между материалом и газом. Уско-
рение процесса обжига может быть обеспе-
чено лишь при интенсификации теплообме-
на в слое. Это подтверждается эксперимен-
тальными данными, из которых следует, что
время, необходимое для процессов окисления

магнетита, разложения карбонатов, твердо- и
жидкофазных процессов спекания [1—4],
мало в сравнении со временем прогрева
слоя. Поэтому время нагрева слоя окатышей
до требуемых температур будет практичес-
ки определять длительность процесса обжи-
га в целом.

Расчет окислительного нагрева железо-
рудных окатышей основан на закономерно-
стях передачи теплоты в неподвижном слое,
являющемся частным случаем теплообме-
на в перекрестном токе. Время нагрева слоя,

17 DOI: 10.31857/S0869573324021117
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Выполнен анализ приведенного в литературе аналитического решения задачи о нагреве слоя
материала движущимся газом. Установлено, что недостатком такого решения является постоян-
ство теплофизических свойств материала и газа, а также коэффициента теплопередачи, что не
позволяет учитывать их изменение в процессе нагрева слоя, а также различное развитие хими-
ческих реакций. В реальных условиях в обжигаемых окатышах протекает комплекс физико-хи-
мических процессов: окисление магнетита, разложение карбонатов, образование новых химичес-
ких соединений и др. Отмечается, что расчет окислительного нагрева железорудных окатышей
основан на закономерностях передачи теплоты в неподвижном слое. При этом длительность на-
грева слоя зависит от многих факторов и определяется в основном длительностью теплообмена
между слоем окатышей и газом. Разработана методика расчета теплообмена в слое обжигаемых
офлюсованных окатышей применительно к конвейерной машине. Достоинство методики состоит
в том, что она позволяет проводить расчет окислительного обжига окатышей с учетом кинетики
процессов, происходящих в окатышах при нагреве. С ее использованием можно определять тем-
пературы материала и газа в слое окатышей не только в начальный, но и в любой момент време-
ни, что достигается использованием граничных условий и путем интегрирования дифференци-
альных уравнений, описывающих теплообмен в неподвижном слое. Причем теплофизические
свойства газа и материала, а также коэффициенты теплоотдачи и теплопередачи принимались в
виде функций от температуры, а не постоянными, как отмечается в предлагаемых решениях ана-
логичной задачи. Полученные в работе результаты имеют большое практическое значение, так
как позволяют проводить анализ влияния разных параметров обжига на степень завершенности
процессов в слое и получать обожженные окатыши с требуемыми металлургическими свойства-
ми, а также определять размеры зоны обжига и оптимальную длину конвейерной машины, а сле-
довательно, и ее производительность.

Ключевые слова: теплообмен; обжиг; железорудные окатыши; дифференциальные уравнения;
высота слоя; скорость фильтрации; теплофизические свойства; граничные условия; газ;
коэффициенты теплоотдачи и теплопередачи; конвейерная машина; зона обжига;
производительность.
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а следовательно, и производительность обжи-
говой машины конвейерного типа зависит от
многих факторов [5], в числе которых тепло-
физические свойства и размеры окатышей,
претерпевающих при обжиге разные превра-
щения; расход и температура теплоносите-
ля. В свою очередь, теплофизические свой-
ства окатышей зависят от химического со-
става материала, способа приготовления ока-
тышей, фазового состава, изменяющегося в
процессе термической обработки. Наиболь-
шее значение при этом имеет сложный вид
зависимости кажущейся теплоемкости ока-
тышей [5], рассматриваемой с учетом нало-
жения протекающих при обжиге окатышей
экзо- и эндотермических процессов. Все это
оказывает влияние на скорость нагрева и
характер температурных полей материала и
газа. Как следует из работы [6], крупность и
теплопроводность окатышей также влияют
на скорость их нагрева.

Суммарное значение коэффициента теп-
лопередачи kF, учитывающее как внешнее,
так и внутреннее тепловые сопротивления,
приближенно может быть выражено для ча-
стиц сферической формы уравнением [7]:

1
5

F
Fk

Bi
α

=
+

, (1)

где F — коэффициент теплопередачи, Вт/(м2K);
Bi — критерий Био.

С учетом поверхности шаровых частиц
в 1 м3 материала слоя можно определить
объемный суммарный коэффициент теплопе-
редачи kV, Вт/(м3K):

2

м

1

1

15(1 )
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k
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m
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α − λ

, (2)

где V — коэффициент внешнего теплообме-
на, Вт/( м3K); R — радиус окатыша, м; м —
теплопроводность окатышей, Вт/(мK); m —
порозность слоя, доли ед.

Величину V для слоя шаров находят из
выражения

6(1 )

2V F
m

R
−α = α , (3)

а величину F при Re > 200 определяют по
формуле [8]

0,67
г г
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w

R
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ν
, (4)

из которой видно, что коэффициент теплоот-
дачи зависит от размеров окатыша, скорос-
ти фильтрации газа wг и теплофизических
свойств теплоносителя (г — коэффициент
теплопроводности газа;  — коэффициент
кинематической вязкости).

Результаты лабораторных исследований
и практика работы обжиговых машин кон-
вейерного типа показывают, что оптималь-
ный диаметр окатышей находится в преде-
лах 13—16 мм [9]. Увеличение диаметра
свыше оптимального снижает металлурги-
ческие свойства окатышей, так как в них не
успевают завершиться процессы окисления
и спекания в нижней половине слоя. Умень-
шение диаметра окатышей ниже оптималь-
ной величины ухудшает газопроницаемость
слоя, вследствие чего снижается скорость
фильтрации и возрастает длительность на-
грева слоя. Аналогичные пределы, хотя и
обусловленные разными причинами, суще-
ствуют и для всех остальных параметров и
характеристик процесса обжига окатышей на
конвейерных машинах. Например, изменение
скорости фильтрации ограничено возможно-
стями тягодутьевых средств и т.д. Поэтому
поиск оптимального режима обжига окаты-
шей при решении проблем теплообмена —
задача сложная, а при решении проблем об-
щего плана задача становится еще сложнее,
так как изменение характера теплообмена
влечет за собой изменение массообменных
процессов окисления, спекания и в итоге ка-
чества обожженных окатышей. Для дальней-
шего совершенствования технологии обжи-
га окатышей возрастающую роль играют
предварительные расчеты.

В статье рассмотрен вариант разработки
методики расчета процесса теплообмена в
слое обжигаемых офлюсованных магнетито-
вых окатышей, а также изложен подход к
изучению влияния ряда параметров на ин-
тенсивность теплообмена в неподвижном
слое.

Материалы и методика эксперимента. В
работах [10, 11] дано аналитическое решение
задачи о нагреве слоя материала движущим-
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ся газом при произвольно заданных началь-
ной температуре материала и изменении во
времени температуры газа на входе в слой.
При этом теплофизические свойства мате-
риала и газа, а также коэффициент теплопе-
редачи приняты неизменными. Однако на
процесс теплообмена, как уже отмечалось,
существенное влияние оказывают изменение
теплофизических свойств материала и газа
и различное развитие химических реакций
в массе окатыша в зависимости от темпера-
туры термической обработки материала. Для
учета химических реакций обычно исполь-
зуется метод кажущейся теплоемкости [5],
суть которого заключается в том, что источ-
ники (стоки) теплоты распределены равно-
мерно по высоте слоя, постоянны во време-
ни и включены в теплоемкость материала.
Более строгим является расчет, в котором
теплофизические свойства материалов учи-
тывают кинетику протекания процессов, со-
провождающих термическую обработку же-
лезорудных окатышей [12, 13]. Пример та-
кого расчета применительно к обжигу офлю-
сованных железорудных окатышей на кон-
вейерных машинах Соколовско-Сарбайского
горно-обогатительного комбината (ССГОКа)
приведен ниже.

Согласно работе [10] процесс теплообме-
на между газом-теплоносителем, фильтрую-
щимся через неподвижный слой, и материа-
лом описывается системой дифференциаль-
ных уравнений:

г 0

( )Vk t
h c w

∂ϑ = − ϑ −
∂

; (5)

м м

( )
(1 )

Vkt
t

m c
∂ = ϑ −
∂τ − ρ

, (6)

где  — температура газового потока, С; t —
температура материала в слое, C; h — коор-
дината высоты, м;  — координата времени, с;
cг — теплоемкость газа, кДж/(м3C); w0 —
скорость газового потока при нормальных
условиях, м/с; m — порозность слоя, доли ед.;
м — плотность материала, кг/м3; cм — теп-
лоемкость материала, кДж/(кгC).

Для условий работы зоны обжига конвей-
ерной машины температуру газа над слоем
(0) можно считать постоянной и равной
1270 C. Распределение температуры матери-
ала в слое на входе в зону обжига зависит

от условий работы зоны подогрева и являет-
ся функцией высоты. Исходя из этого запи-
шем краевые условия задачи:

0  h0  const, t0  t(h). (7)

При определении средней по массе тем-
пературы нагреваемого материала использо-
вали суммарное тепловое сопротивление, учи-
тывающее как процессы теплообмена меж-
ду нагреваемым телом и средой, так и внут-
реннее тепловое сопротивление, зависящее от
индивидуальных свойств самого тела [8].
Коэффициент теплоотдачи от газов к повер-
хности материала определяли по методике
[10]. Теплофизические параметры газа и
материала, а также скорость газового потока
принимали в виде функций температуры

г  г(); cг  cг(); г  г(); cм  cм(t);

м  м(t); w  w0/273, (8)

где г, м — соответственно коэффициенты
теплопроводности газа и материала, Вт/(мC);
г — коэффициент кинематической вязкос-
ти газа, м2/с.

Задачу решали методом конечных раз-
ностей, рассматривая температуры  газа при
переходе из точки (i – 1) в точку i по высоте
слоя и изменение температуры t материала
при увеличении длительности обработки от
(n – 1) до n. Для определения температуры
материала и газа в данной точке необходи-
мо знать распределение этой температуры по
высоте слоя в момент времени   0 и вели-
чину этих параметров на верхнем горизон-
те слоя h  0 в любой текущий момент вре-
мени. Эти величины определяли из гранич-
ных условий и интегрирования независимых
дифференциальных уравнений, описываю-
щих теплообмен в слое:

, 1,
г 0

г 0
м м

4 [ ]
(1 )

V
i n i n

V

k z h
c w

c w k h
m c

−
Δ

ϑ = ϑ −
Δτ+ Δ +

− ρ

;

г 0
, , 1 , 1,

м м

( )
(1 )i n i n i n i n

c w
t t

m c h− −
Δτ= − ϑ − ϑ

− ρ Δ
, (9)

где м — плотность материала, кг/м3; z  i,n-1 +
+ i-1,n-1 + 2i-1,n – (ti-1,n-1 + ti-1,n + 2ti,n-1).

Теплоемкость материала усредняли по
формуле

c–м  (cмti,n + cмti–1,n + cмti,n–1 + cмti–1,n–1)/4.
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Усреднение значений остальных теплофи-
зических величин (c–г, 

–
г, 

–
г, 

–
м) проводили

аналогично.
Систему уравнений (9) решали итераци-

онным методом. Численное решение зада-
чи выполняли на ЭВМ. Предварительное
исследование схемы на устойчивость пока-
зало, что уменьшение шага по высоте на ве-
личину <10 мм, а во времени — <10 с неце-
лесообразно, так как при итерации точность
счета 0,1 С является достаточной. Получен-
ное решение использовали для анализа ра-
боты зоны обжига конвейерной машины в
условиях ССГОКа. Температуру газа-тепло-
носителя в зоне обжига приняли равной
1275 С. Момент окончания прогрева мате-
риала фиксировали по достижении нижним
горизонтом слоя температуры 1100 С.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Расчеты с использованием формул
(1)—(9) выполнены для двух вариантов на-
чального распределения температур в слое
окатышей на входе в зону обжига (фиг. 1,
кривые 1, 2), полученных на основе теплотех-
нических исследований, связанных с измене-
нием температур окатышей по высоте слоя
на конвейерной машине ОК-108 ССГОКа. Из
фиг. 1 видно, что при прочих одинаковых
условиях начальное распределение темпера-
тур существенно влияет на теплообмен в слое
(различие в температурах нижних горизон-
тов через 5 мин достигает уже 200 C). По-
нятной становится необходимость учета на-
чального распределения температур газа и
материала. Для нагрева слоя высотой 0,4 м
до температуры низа 1100 C в первом слу-
чае (кривая 1) требуется 9,83 мин, а во вто-
ром (кривая 2) — 8,92 мин.

Анализ влияния скорости фильтрации
газа-теплоносителя на распределение темпе-
ратуры в слое (фиг. 2) показывает, что с уве-
личением скорости фильтрации от 0,6 до 1,5
м/с (при заданной длительности обработки)
процессы теплообмена заметно интенсифици-
руются. Так, если при скорости фильтрации
0,6 м/с нижний горизонт прогрелся лишь до
350 С, то при скоростях фильтрации 1,0 и
1,5 м/с температура этого горизонта повы-
силась соответственно до 800 и 1050 С. Для
того, чтобы нижний горизонт слоя высотой
0,25 м (при такой высоте слоя ведут обжиг
окатышей на конвейерных машинах) про-
грелся до температуры 1100 С при скорос-
ти фильтрации 0,6 м/с (табл. 1) при первом

варианте начального распределения темпе-
ратур материала на входе в зону обжига, тре-
буется 10,40 мин, а при скоростях фильтра-
ции 1,0 и 1,5 м/с — соответственно 6,65 и
4,87 мин. При втором варианте потребует-
ся 9,0; 5,9 и 4,1 мин.

Для большей наглядности и удобства
пользования полученными результатами по-
строен график (фиг. 3), из которого видно, что
между высотой слоя и временем обработки
окатышей при данной скорости фильтрации
существует линейная зависимость, что позво-

Фиг. 1. Распределение температуры в слое
окатышей высотой h в зависимости от ее на-
чального распределения по первому (1) и вто-
рому (2) вариантам на входе в зону обжига при
длительности выдержки в указанных вариантах:
  1 мин (1, 2) и 5 мин (1, 2) (скорость филь-
трации слоя одинаковая: wф  1,0 м/с)

Фиг. 2. Расчетная зависимость температу-
ры окатышей по высоте слоя h от скорости
фильтрации газа-теплоносителя (второй вари-
ант): 1—3 — для скоростей 0,6; 1,0; 1,5 м/с,
  1 мин; 1—3 — для скоростей 0,6; 1,0;
1,5 м/с,   6 мин
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ляет описать ее математически. Так, в рабо-
те [14] влияние высоты слоя на длительность
термической обработки предложено аппрок-
симировать следующим выражением:

  ah + b, (10)

где a, b — постоянные коэффициенты, значе-
ния которых, рассчитанные для реальных
условий, представлены в табл. 2.

Из табл. 2 следует, что для принятых
выше условий расчета коэффициент a не
зависит от скорости фильтрации слоя и оп-
ределяется начальным (перед зоной обжи-
га) распределением температуры материала.

В свою очередь коэффициент b зависит от
скорости фильтрации слоя и не зависит от
изменения начального распределения темпе-
ратуры материала. Таким образом, коэффи-
циенты a и b характеризуются разными па-
раметрами процесса термической обработки
окатышей в неподвижном слое.

При известной длительности термической
обработки удельная производительность 
зоны обжига машины ленточного типа оп-
ределяется [15] по формуле

  [h(1 – m)м60]/. (11)

Расчет по соотношению (11) (фиг. 4) по-
казывает, что при всех значениях скорости
фильтрации газа с увеличением высоты слоя
удельная производительность зоны обжига
(производительность конвейерной машины,
отнесенная только к площади зоны обжига)
возрастает, особенно при малых значениях
высоты слоя, вследствие меньшей длитель-

Таблица 1

Влияние скорости фильтрации слоя wг и его высоты на
длительность обработки окатышей

wг,
с/м

яолсмотнозирогминжиняинежитсодямерВ
0011ырутарепмет  м,яолсетосывирп,ним,C

50,0 01,0 51,0 02,0 52,0 03,0 53,0 04,0

тнаиравйывреП

6,0 10,3 71,5 58,6 28,8 04,01 00,21 56,31 03,51

0,1 40,2 25,3 74,4 16,5 56,6 86,7 08,8 38,9

5,1 45,1 75,2 83,3 50,4 78,4 35,5 81,6 89,6

тнаиравйоротВ

6,0 50,2 89,3 58,5 02,7 00,9 08,01 22,21 09,31

0,1 94,1 00,2 06,3 09,4 09,5 89,6 59,7 29,8

5,1 20,1 79,1 09,2 05,3 21,4 69,4 75,5 82,6

Фиг. 3. Зависимость длительности прогре-
ва слоя окатышей до температуры 1100 C от
высоты слоя и скорости фильтрации газа-теп-
лоносителя 0,6; 1,0; 1,5 м/с (соответственно кр.
1—3 в первом варианте и кр. 1—3 — во вто-
ром варианте)

Таблица 2

Значения коэффициентов a и b в уравнении (10)
при разных значениях скорости фильтрации
в двух вариантах начального распределения

температуры материала

wг с/м,
тнаиравйывреП тнаиравйоротВ

a b a b

6,0 63,1 09,43 06,0 09,43

0,1 63,1 01,12 06,0 01,12

5,1 63,1 09,31 06,0 09,31
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ности пребывания окатышей в зоне. При
большой высоте слоя интенсификация про-
цесса теплопереноса, а следовательно, и при-
ращение производительности зоны резко за-
медляется. Так, при скорости фильтрации 0,6
м/с удельная производительность зоны об-
жига составляет для второго варианта при
высоте слоя 0,25 м — 2,7, а при скоростях
1,0 и 1,5 м/с соответственно 4,2 и 5,6 т/(м2ч).
При увеличении высоты слоя до 0,4 м про-
изводительность для этого же случая соста-
вит 3,0; 4,8 и 6,3 т/(м2ч). Эти данные (при
существующих в настоящее время скоростях
фильтрации слоя, близких к 0,6 м/с) удов-
летворительно совпадают с эксплуатационны-
ми показателями работы промышленных

Фиг. 4. Изменение удельной производи-
тельности зоны обжига конвейерной машины
ОК-108 (ССГОК) в зависимости от высоты
слоя и скорости фильтрации газа-теплоносите-
ля: wг — 1,5 м/с (кр. 1, 2), 1,0 м/с (кр. 1, 2) и
0,6 м/с (кр 1, 2) соответственно для первого
(кр. 1, 1, 1) и второго (кр. 2, 2, 2) вариантов

обжиговых машин. Более точные значения
удельной производительности зоны обжига
приведены в табл. 3.

Для большей наглядности использования
полученных результатов рассмотрим пример
по определению длины зоны обжига конвей-
ерной машины ОК-108, если при существу-
ющих режимах эксплуатации (в случае нор-
мально работающей машины) скорость дви-
жения ленты составляет 1,5—2,5 м/мин,
высота слоя h  0,25 м. Скорость фильтра-
ции газа и температура газа-теплоносителя
составляют соответственно 1 м/с и 1275 C.
Процесс нагрева считается законченным по
достижении нижним горизонтом слоя ока-
тышей температуры 1100 C.

Из табл. 1 для высоты слоя h  0,25 м и
w  1 м/с длительность обработки окатышей
в зоне обжига для второго варианта соста-
вит 5,90 мин. Таким образом, длина зоны
обжига для скоростей движения ленты 1,5;
2,0; 2,5 м/мин соответственно составит 8,85;
11,80; 14,75 м. При ширине ленты 2 м пло-
щадь зоны обжига составит 17,70; 23,60 и
29,50 м2. Из табл. 3 находим удельную про-
изводительность зоны обжига для рассматри-
ваемого случая, которая равна 4,43 т/(м2ч).
Зная ее, найдем производительность зоны
обжига. Для площадей 17,70; 23,60 и
29,50 м2 она составит соответственно: 78,41;
104,55 и 130,69 т/ч.

Выводы. 1. С использованием численно-
го интегрирования системы дифференциаль-
ных уравнений, описывающих теплообмен

Таблица 3

Зависимость удельной производительности зоны обжига от высоты
слоя и скорости фильтрации

wг,
с/м

м(/т,агижбоынозьтсоньлетидовзиорпяаньледУ 2 ,)ч
м,яолсетосывирп

50,0 01,0 51,0 02,0 52,0 03,0 53,0 04,0

тнаиравйывреП

6,0 98,1 12,2 05,2 95,2 47,2 58,2 29,2 89,2

0,1 97,2 42,3 38,3 60,4 92,4 54,4 35,4 46,4

5,1 07,3 44,4 60,5 36,5 58,5 81,6 64,6 35,6

тнаиравйоротВ

6,0 87,2 68,2 29,2 71,3 02,3 22,3 62,3 82,3

0,1 24,3 35,3 48,3 51,4 34,4 11,5 02,5 23,5

5,1 95,5 97,5 09,5 15,6 98,6 29,6 61,7 62,7
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между газом-теплоносителем, фильтрующим-
ся через неподвижный слой, и материалом,
усовершенствована методика расчета темпе-
ратурных полей в газе и материале.

2. Достоинство методики состоит в том,
что она позволяет проводить расчет окисли-
тельного обжига офлюсованных окатышей с
учетом кинетики процессов, происходящих
в окатышах при нагреве.

3.Методика также позволяет учитывать
начальное распределение температуры мате-
риала в слое и влияние параметров терми-
ческой обработки на степень завершенности
процессов в слое, а также вычислять опти-
мальную длину зоны обжига на конвейер-
ной машине, которая определяет в целом ее
производительность.
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Металлургическое производство характе-
ризуется многообразием протекающих фи-
зико-химических процессов. Для расчета
показателей этих процессов требуется дос-
таточно сложное математическое описание.
В результате математическая модель метал-
лургического аппарата часто представляет
собой систему из большого числа нелиней-
ных уравнений [1—3]. В литературных ис-
точниках (например, [4, 5]) можно найти ана-
литическое решение этих уравнений для наи-
более простых случаев. Более сложные за-
висимости в виде регрессионной модели мо-
гут быть описаны на основе статистической
обработки большого объема эксперименталь-
ных данных без учета физико-химического
механизма протекающих процессов.

В большинстве случаев решение матема-
тической модели, включающей нелинейные
уравнения, отражающие механизм протека-
ющих процессов, возможно только с приме-
нением численных итерационных методов [1,
6, 7]. При этом число параметров и рассчи-
тываемых показателей модели становится
настолько велико, что затруднительно опре-
делить степень их влияния на протекающие
в технологической системе процессы. Это в
значительной степени осложняет создание
компьютерных моделей таких систем.

Преодоление данной проблемы возможно,
если решить ряд задач, а именно: 1) опреде-
лить основной механизм моделируемых про-
цессов как совокупность взаимодействия
физических и химических закономерностей,
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чения наилучших показателей проведения процесса с высоким уровнем адекватности, а также
позволяют применять информационные технологии и методы нейросетевой адаптации коэффи-
циентов модели в условиях непрерывной обработки технологической информации. Методика
блочно-модульного моделирования может быть расширена для других металлургических переде-
лов и позволяет создавать библиотеки блоков для различных процессов.

Ключевые слова: математическая модель; выщелачивание; скорость потока на входе и
выходе; реактор; скорость перемешивания; константа скорости реакции; мелкодисперсный оксид
цинка; пульпа.
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описывающих моделируемую систему; 2)
выделить простые элементы из моделируе-
мой системы и объединить их в блоки с за-
данным набором входных и выходных па-
раметров; 3) объединить блоки в модули со-
гласно физическим и химическим законо-
мерностям, а также функциональным свя-
зям; 4) создать из модулей систематизиро-
ванную иерархическую систему; 5) разрабо-
тать программную компьютерную модель с
применением специализированных пакетов
программ (Simulink и др.)

Объединение отдельных процессов в вы-
числительные модули позволяет создать си-
стематизированное иерархическое математи-
ческое описание в виде вычислительных бло-
ков, наглядную и хорошо структурированную
систему, в которой удобно выделить необхо-
димые параметры и процессы для модели-
рования и изучения. Разрабатываемые ком-
пьютерные модели применяются для разно-
образных процессов металлургического, хи-
мического и других производств [3, 8, 9]. Для
создания таких моделей широко использу-
ются специализированные пакеты программ,
такие как Matlab, Simulink, Anylogik [10—12].
Современные тенденции создания математи-
ческих и компьютерных моделей процессов
связаны с применением алгоритмов нейрон-
ных сетей и искусственного интеллекта [9,
13, 14]. В современных условиях цифрови-
зации экономики и промышленности огром-
ное значение придается развитию информа-
ционно-вычислительных систем в металлур-
гическом производстве как одному из наи-
более перспективных направлений для по-
вышения эффективности производства, сни-
жения затрат на энергоресурсы, повышения
качества продукции и в целом возрождения
промышленности России.

В данной работе для разработки матема-
тических и компьютерных моделей был выб-
ран процесс выщелачивания оксидов цинка
раствором серной кислоты. Во многих ме-
таллургических производствах применяют-
ся процессы выщелачивания, которые про-
текают между твердым мелкодисперсным
материалом, обычно содержащим окислен-
ные соединения металла, и раствором кис-
лоты или щелочи. Эти процессы проводятся
в разных условиях в аппаратах, которые по
типу математического описания относят либо
к идеальным реакторам смешения, вытес-
нения или к аппаратам, более сложно опи-

сываемых, с распределенными параметрами
[15, 16]. Широко применяется методика со-
здания моделей реальных процессов на ос-
новании идеальных, исходя из обобщения с
применением специализированных про-
граммных пакетов, которое в дальнейшем
преобразуется в компьютерные имитацион-
ные модели [17—20].

Данная работа направлена на создание
блочно-модульного описания процесса выще-
лачивания на основе математического моде-
лирования физико-химических закономерно-
стей протекания процесса.

Методика разработки математической
модели. Основной реакцией при гидрометал-
лургическом получении цинка является хи-
мическое гетерогенное взаимодействие меж-
ду окисленным огарком, получаемым из печи
кипящего слоя, и раствором серной кислоты
в аппаратах смешения. Изучение закономер-
ностей при выщелачивании проводилось во
многих работах [21—24], но полученные ре-
зультаты не отражают совокупное взаимодей-
ствие физических и химических процессов в
аппарате выщелачивания и поэтому их нельзя
в полном объеме рекомендовать для произ-
водственного использования [25].

Согласно литературным данным [4, 5]
можно выделить следующие основные зако-
номерности проведения этого процесса: 1)
равномерное распределение реагентов по
объему реактора в режиме, близком к иде-
альному смешению; 2) выщелачивание про-
водится в непрерывном стационарном или
периодическом режиме; 3) контроль процес-
са преимущественно внешнедиффузионный;
4) скорость химического превращения при
высокой интенсивности перемешивания ог-
раничивается скоростью молекулярной диф-
фузии; 5) площадь реакционной поверхнос-
ти пропорциональна количеству ценного
компонента в твердой фазе; 6) в твердой фазе
присутствует невыщелачиваемый остаток, не
вступающий в химическое взаимодействие.
По совокупности эти закономерности отра-
жают механизм процесса выщелачивания,
при необходимости этот механизм можно
усложнить, добавив другие закономерности.

Так как до настоящего времени матема-
тическое и программное описание совокуп-
ности указанных закономерностей не разра-
ботано, в задачу данного исследования вклю-
чена разработка математической модели и
блочно-модульной схемы выщелачивания
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окисленных цинковых материалов раство-
ром серной кислоты, реализующей указан-
ный механизм.

Рассмотрим бимолекулярное взаимодей-
ствие при выщелачивании цинкового огар-
ка в растворе серной кислоты [5, 26], которое
происходит по реакции:

H2SO4 + ZnO  ZnSO4 + H2O. (1)

В дальнейшем математическом описании
данного процесса выщелачивания (1) реаген-
ты системы для краткости обозначены ла-
тинскими символами: H2SO4 — серная кис-
лота — [A]; ZnO — оксид цинка — [B]; ZnSO4

— сульфат цинка — [R]; H2O — вода — [S],
т.е. уравнение (1) приводится к виду про-
стой бимолекулярной реакции:

[A] + [B]  [R] + [S]. (2)

При выщелачивании вещество [B] нахо-
дится в твердых мелкодисперсных частицах,
равномерно распределенных по всему реак-
ционному объему в результате перемешива-
ния. Примем, что процесс выщелачивания
протекает в стационарном непрерывном ре-
жиме, близком к идеальному смешению, что
соответствует непрерывной гидрометаллур-
гической технологии цинкового производства
[5, 4]. При этом в твердых частицах присут-
ствует инертное вещество [Z], которое не всту-
пает в химические взаимодействия и удаля-
ется из реакционного объема с такой же ско-
ростью, как и при поступлении.

Для разработки модели примем условия
непрерывного нейтрального выщелачивания
в аппарате с механическим перемешивани-
ем (агитаторе), приведенные в литературных
источниках [4, 5]. На смыв огарка поступает
верхний слив кислых сгустителей, содержа-
щий 20—40 г/л серной кислоты и 70—90 г/л
цинка в виде растворенного сульфата; соот-
ношение расходов Ж:Т составляет (10—14):1,
содержание кислоторастворимого окисленно-
го цинка в огарке 50—60%. Схематично мо-
делируемый аппарат с указанием потоков
веществ показан на фиг. 1.

Потоки веществ поступающих в реактор
выражаются следующими уравнениями:

F0
[A]  F[A] + Fr, (3)

F0
[B]  F[B] + Fr, (4)

F[R]  F0
[R] + Fr, (5)

F[Z]  F0
[Z], (6)

где F0
[A], F0

[B], F0
[R] — входящие в ячейку пото-

ки веществ [A], [B] и [R] соответственно,
моль/с; F[A], F[B], F[R] — выходящие из ячей-
ки потоки указанных веществ, моль/с; Fr —
поток вещества, превращающегося в резуль-
тате химической реакции; F0

[Z], F[Z] — поток
инертного нерастворимого твердого вещества,
кг/с. В силу большого избытка воды в ра-
створе изменение ее количества по реакции
(1) не оказывает существенного влияния на
показатели процесса. Поэтому поток веще-
ства [S] при моделировании не учитывался,
но он может быть легко определен из стехи-
ометрических соотношений реакции (2).

Для моделирования процесса выбран ста-
ционарный и непрерывный режим идеаль-
ного смешения, а реакция (1) протекает без
изменения объема. Следовательно, уравнения
(3)—(6) можно выразить через концентрации
веществ в потоках на входе (C0

[A], C0
[R]) и вы-

ходе (C[A], C[R]):

vC0
[A]  vC[A]  rLSV, (7)

vG0
h0

[B]  vGh[B]  rLSVM[B], (8)

vC[R]  vC0
[R] + rLSV, (9)

vG0
[Z]  vG[Z], (10)

где v — объемная скорость потока на входе
и выходе, м3/с; V — объем реактора, м3; G0

h,
Gh — содержание твердого в пульпе во вхо-
дящем и выходящем потоках, кг/м3; G0

[Z], G[Z]

— содержание нейтрального твердого ком-
понента в пульпе на входе и выходе, кг/м3;
rLS — скорость реакции, моль/м3; 0

[B], [B] —
содержание реагирующего компонента [B] в
твердом на входе и выходе; M[B] — молеку-
лярная масса вещества [B].

Фиг. 1. Схема реактора смешения с пото-
ками веществ на входе и выходе



21„Металлы“. № 2. 2024 г.

В общем случае скорость гетерогенной
реакции (2) в водной среде описывается диф-
ференциальным уравнением в частных про-
изводных, которое учитывает конвективную
и молекулярную диффузию, а также скорость
химической реакции [2]:

2 2 2
[A] [A] [A] [A]

2 2 2

dC C C C
D

dt x y z

⎡ ⎤∂ ∂ ∂
= + + −⎢ ⎥

∂ ∂ ∂⎢ ⎥⎣ ⎦

[A] [A] [A]
[A]x y z

C C C
w w w r

x y z

∂ ∂ ∂⎛ ⎞
− + + +⎜ ⎟⎜ ⎟∂ ∂ ∂⎝ ⎠

, (11)

где dC[A]/dt — скорость изменения концент-
рации вещества [A], моль/(см3); D — коэф-
фициент молекулярной диффузии; nC[A]/un

— частная производная концентрации C[A]
для порядка n по координате u  x, y, z (wu
— проекция скорости вынужденного движе-
ния раствора относительно реакционной по-
верхности по координате u), м/с; r[A] — ско-
рость реакции по веществу [A], моль/(см3);
t — время.

В уравнении (11) первое слагаемое выра-
жает зависимость изменения концентрации
вещества в результате молекулярной диффу-
зии и представляет собой второй закон Фика
[27]. Следующие слагаемые в скобках позво-
ляют учитывать влияние скорости вынуж-
денного движения раствора и частиц твер-
дого, вызванного перемешиванием и конвек-
цией [2]. Последнее слагаемое в уравнении
(11) выражает скорость химической реакции,
которая протекает на поверхности частиц.

В промышленных условиях данный про-
цесс требует интенсивного перемешивания [4,
5], следовательно доставка реагентов к реак-
ционной поверхности ограничивается пре-
имущественно скоростью принудительного
движения раствора, которая описывается вто-
рым слагаемым в уравнении (11).В обыч-
ных производственных условиях имеет мес-
то диффузионный контроль процесса [28, 29].
Повышение скорости выщелачивания в ре-
зультате перемешивания ограничено мини-
мальной толщиной диффузионного слоя вок-
руг твердой частицы, обусловленной силами
смачивания и вязкостью раствора [2, 30]. Ог-
раничивающим фактором скорости реакции
становится массопередача реагентов посред-
ством молекулярной диффузии, описываемая
первым слагаемым в уравнении (11).

Полное решение уравнения (11) возмож-
но численными методами с преобразовани-

ем дифференциальных уравнений в конеч-
но-разностные [7], при этом аппарат выще-
лачивания рассматривается как объект с рас-
пределенными параметрами. Большое коли-
чество итерационных вычислений и множе-
ство распределенных параметров делают ре-
шение данной задачи весьма громоздким.
Поэтому для моделирования была выбрана
упрощенная формула скорости rLS реакции
(2), которая содержит основные параметры,
влияющие на процесс, и учитывает основные
закономерности его протекания [28]. Аппа-
рат выщелачивания при этом рассматрива-
ется как объект с сосредоточенными пара-
метрами:

rLS  kLSC[

A]
[A]s[B], (12)

где kLS — константа скорости реакции; [A]

— эмпирический порядок реакции по вещест-
ву [A]; s[B] — удельная реакционная по-
верхность, м2/кг.

Исследования кинетики выщелачивания
окисленных соединений цинка в растворах
серной кислоты [28, 29, 31, 32] показали, что
константа скорости реакции (12) зависит от
температуры и скорости перемешивания.
Влияние температуры на константу скорос-
ти химической реакции выражается уравне-
нием Аррениуса [33]:

kT  k0exp(–Ea/RT), (13)

где k0 — эмпирический коэффициент; R — уни-
версальная газовая постоянная, Дж/(мольK);
T — температура в реакторе, K; Ea — энер-
гия активации, Дж/моль.

В связи с тем, что в работах [28, 31, 32, 34]
получены разные функциональные зависи-
мости константы скорости реакции от ско-
рости перемешивания, в нашей работе иссле-
довали два вида уравнений константы ско-
рости:

kLS  kwexp(–Ea/RT)ww, (14)

kLS  kwexp(–Ea/RT)exp(w/w), (15)

где kw, w — эмпирические коэффициенты;
w — скорость перемешивания, м/с.

Для определения неизвестных парамет-
ров уравнений (14) и (15) проведен регрес-
сионный анализ [35] значений константы
скорости реакции растворения оксида цин-
ка, полученных методом вращающегося дис-
ка в работе [29]. Данные из этой статьи пос-
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ле приведения к единицам СИ указаны в
табл. 1.

Значения скорости рассчитывались по
средней скорости вращения диска диамет-
ром 30 мм относительно жидкости, сопри-
касающейся с его поверхностью, на расстоя-
нии радиуса момента инерции от центра вра-
щения (равен 10,61 мм).

Для расчета параметров уравнения рег-
рессии вида y  a0 + a1x1 + a2x2 проведено
логарифмирование уравнений (14) и (15):

ln(kLS)  ln(kw) – Ea/RT + wln(w), (16)

ln(kLS)  ln(kw) – Ea/RT + w/w, (17)

где ln(kLS)  y; ln(kw)  a0; Ea/R  a1; 1/T  x1;
w  a2; ln(w)  x2 и 1/w  x2.

Методом наименьших квадратов [35] оп-
ределены неизвестные коэффициенты урав-
нений (16) и (17), значения которых приве-
дены в табл. 2. Расчеты проведены с учетом
того, что при нулевой скорости вращения
диска в реакторе скорость выщелачивания
также стремится к нулю. После подстанов-
ки полученных значений коэффициентов в
уравнения (16) и (17) получено, что оба урав-
нения адекватны с уровнем значимости 0,05
и средние квадратические отклонения k не
превышают допустимых интервалов.

На фиг. 2 приведены кривые зависимос-
ти константы скорости от температуры и
скорости перемешивания. Видно, что расчет-
ные кривые хорошо аппроксимируют экспе-
риментальные данные, но экспоненциальная
зависимость на фиг. 2, а лучше отражает про-
цесс нарастания константы скорости реакции

Таблица 1

Значения константы скорости реакции (1)
kZnO, 1/(см2), в зависимости от температуры

и скорости перемешивания

№
.п.п

T K,
w ним(с/м, 1– )

)042(662,0 )005(555,0 )0001(111,1

1 123 2370,0 4301,0 2541,0

2 503 8840,0 1470,0 8990,0

3 982 5030,0 7240,0 9850,0

Таблица 2

Расчетные значения параметров
уравнений (16) и (17)

еиненварУ kw Ea w k

)61( 1,924 01412 7084,0 8600,0

)71( 2,794 37112 1742,0– 8310,0

Фиг. 2. Аппроксимация зависимости константы скорости реакции (1) от температуры и скорости пе-
ремешивания по уравнениям: а — (15); б — (14). Кривые 1, 2, 3 рассчитаны соответственно при темпера-
турах 321, 305, 289 K. Группы точек 4, 5, 6 — соответствуют выборкам данных в столбцах табл. 1 для ско-
рости перемешивания w  0,268; 0,555; 1,111 м/с.
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при малой скорости перемешивания и замед-
ление ее роста при высокой скорости пере-
мешивания. Для дальнейших исследований
в результате было выбрано уравнение (15).

Применение уравнения (15) для расчета
константы скорости реакции в условиях вы-
щелачивания с механическим или аэраци-
онным перемешиванием (в агитаторе или
пачуке [4]) возможно при рассмотрении ско-
рости перемешивания как условного усред-
ненного показателя разницы скоростей дви-
жения раствора и частиц твердого вещества.
Такая скорость перемешивания является
настроечным параметром и в производствен-
ных условиях непосредственно связана со
скоростью вращения мешалки и другими
гидродинамическими факторами.

Параметрическая идентификация уравне-
ния (13) выполнена по экспериментальным
данным из статьи [28], полученным при
выщелачивании мелкодисперсного оксида
цинка в растворе серной кислоты с механи-
ческим и вибрационным перемешиванием.
Результаты приведены в табл. 3 (Эксп., Расч.
— соответственно экспериментальные и рас-
четные данные).

Оценка поверхности частиц выщелачива-
емого материала в работе [28] проводилась
подсчетом их числа под микроскопом при
допущении, что все частицы приобретают
шарообразную форму при выщелачивании.
Такой метод оценки позволяет выразить ре-
акционную поверхность через количество
частиц в пульпе обобщенным уравнением:

sZnO  ksGs
ZnO, (18)

где sZnO — удельная реакционная поверх-
ность частиц, м2/кг; ks — эмпирический ко-

эффициент, учитывающий дисперсность ча-
стиц; s — коэффициент, учитывающий фор-
му частиц (s  0,667 для шарообразных ча-
стиц); GZnO — содержание реагента [B] (ок-
сида цинка) в пульпе, кг/м3.

Реакционная поверхность s[B] зависит от
количества твердого в пульпе, содержания
ценного компонента [B] в твердом, среднего
размера и формы частиц согласно следую-
щему уравнению:

s[B]  ks(Gh[B])
[B], (19)

где [B] — эмпирический коэффициент, учи-
тывающий порядок реакции по веществу [B]
и форму реакционной поверхности. Для про-
стой бимолекулярной реакции (2) порядок
реакции по обоим реагентам равен едини-
це, следовательно с учетом формы реакци-
онной поверхности [B]  s.

Подставив в уравнение (12) выражение
для реакционной поверхности (19), получим
уравнение для скорости реакции (2):

rLS  kwsC[

A]
[A](Gh[B])

s, (20)

где kws  kLSks.
В уравнении (20) неизвестными перемен-

ными являются выходные показатели про-
цесса C[A], [B] и Gh. Остальные параметры
задаются условиями проведения процесса в
технологическом аппарате и определяются
методами параметрической идентификации
моделей [7, 36].

Для уменьшения числа неизвестных па-
раметров выразим содержание твердого на
выходе через содержание реагента [B] с по-
мощью следующих соотношений:

Gh  Fh/v, (21)

Таблица 3

Расчет параметров уравнения (13)
при выщелачивании мелкодисперсного материала

№
.п.п

еыннаД
k OnZ ерутарепметирп T k0

* Ea k

K982 K503 K123

1
.пскЭ 7180,0 7612,0 6114,0

237289 85093 520,0
.чсаР 0580,0 5991,0 034,0

2

K982 K303 K323

.пскЭ 1260,0 1811,0 6932,0
15722 42703 4500,0

.чсаР 2360,0 2411,0 1342,0

*k0  kwexp(w/w) с учетом уравнения (15).
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Fh  F[Z]/(1 – [B]), (22)

F[Z]  vG0
h(1 – 0

[B]). (23)

Из приведенных соотношений последова-
тельной подстановкой (23) в (22) и (22) в (21)
получим зависимость содержания твердого
компонента на выходе от содержания веще-
ства [B] в твердом:

0
[B]0

[B]

1

1h hG G
− γ

=
− γ

. (24)

Подставив выражение (24) в (20), полу-
чим уравнение скорости реакции (2), зави-
сящее от двух переменных: C[A] и [B]. Для
определения значений этих величин необхо-
димо решить систему из двух нелинейных
уравнений (7) и (8). Для удобства примене-
ния численного метода необходимо прирав-
нять их нулю:

vC0
[A] – vC[A] – rLSV  0, (25)

vG0
h0

[B] – vGh[B] – rLSVM[B]  0. (26)

Скорость реакции в этих уравнениях вы-
числяется по развернутому выражению (20):

rLS  kwsexp(–Ea/RT)exp(w/w) 

 C[

A]
[A](Gh[B])

s, (27)

здесь kws  kwks.
Уравнения (25)—(27) образуют математи-

ческую модель процесса выщелачивания.
Основываясь на проведенных исследовани-
ях для имитационного моделирования зада-
ли следующие параметры уравнения (27):
[A]  1; s  0,667; w  –0,247; kws  200.

Коэффициенты в уравнении скорости ре-
акции могут быть адаптированы для произ-
водственных условий: в зависимости от типа
реактора, характеристик выщелачиваемого
материала, температурных и гидродинами-
ческих условий в моделируемом аппарате.
Методика определения этих коэффициентов
на основе статистических критериев описа-
на в работе [35]. В результате степень адек-
ватности модели повышается до необходимо-
го значения.

Создание блочно-модульной схемы. Для
решения полученной системы уравнений (25),
(26) создана блочно-модульная модель
Simulink [37], приведенная на фиг. 3. Модель
реализует механизм процесса взаимодей-
ствия жидкости и твердого диспергирован-

ного материала в пульпе, позволяет исследо-
вать влияние температуры, скорости переме-
шивания и скорости подачи реагентов на этот
процесс.

При разработке данной модели были ис-
пользованы методы блочного моделирования
процессов выщелачивания [36, 38, 39]. Мо-
дулями в данной схеме являются комбина-
ции блоков, реализующие основные законо-
мерности, представленные в виде уравнений
математической модели. Средствами про-
граммной среды Simulink каждый модуль
преобразуется в подсистему с набором вхо-
дов и выходов, как это показано на фиг. 3 и
в табл. 4.

Блоки, из которых формируются модули
и другие элементы схемы, выбираются из биб-
лиотек Simulink. Они реализуют математи-
ческие функции, операции ввода—вывода дан-
ных, итерационных вычислений и другие про-
цедуры с данными и переменными модели.

Во входных блоках констант в левой ча-
сти блочно-модульной схемы задаются зна-
чения параметров, которые обрабатываются
в модулях, соответствующих уравнениям
математической модели. В правой части схе-
мы в блоках «Scope» и «Display» отобража-
ются результаты моделирования и сохраня-
ются данные в память для дальнейшей об-
работки и построения графиков.

Для изменения влияния факторов скоро-
сти потока раствора через реактор и переме-
шивания установлены блоки переключения
«Manual Switch», которые позволяют вруч-
ную выбрать стационарный или линейно воз-
растающий режим изменения таких пара-
метров, как температура реактора «T_r», ско-
рость перемешивания «w_d», концентрация
твердого на входе «C_H_0», скорость подачи
раствора «v_0».

Модули «Reaction_Rate_S», «Arreni-
us_Law_w», «MatBalans_Liquid_A», «MatBa-
lans_Liquid_B» и «MatBalans_Liquid_R» со-
зданы как подсистемы, реализующие соответ-
ствующие уравнения модели и вычисляющие
ее параметры. Условием правильного реше-
ния является равенство нулю уравнений ма-
териального баланса, которому соответству-
ют выходы «F0» соответствующих модулей.
Решение достигается итерационным поис-
ком значений переменных C_A и Y_B в бло-
ках «Algebraic Constraint». В результате оп-
ределяются искомые концентрации [А] в ра-
створе и содержания [B] в твердом.
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№
.п.п

аколб/ялудомеинавонемиаН
еинечанзобО

етскетв
анеинечанзобО

емехс
еинечанЗ

ыцинидЕ
яинеремзи

1 К едохван]A[яицартнецно C[
0

]A 0_A_C 002 м/ьлом 3

2 ароткаермеъбО V r_V 01 м3

3 епьлупвогодревтеинажредоС
едохван

Gh
0 0_H_C 08 м/гк 3

4 анмодревтв]B[еинажредоС
едохв

[
0

]B 0_B_Y 6,0 илод
ыциниде

5 аровтсаричадопьтсорокС v 0_v ]60,0—10,0[ * м3 с/

6 яинавишемерепьтсорокС w d_w ]2,1—1,0[ * с/м

7 иицкаерьтсорокС )72(.ру S_etaR_noitcaeR ]....[ * с(/ьлом м3)

8 ытнатснокяиненваруьлудоМ
иицкаеритсорокс

)51(.ру w_waL_suinerrA ]39900,0[ * с(/1 м2)

9 яиненваруьлудоМ
]A[асналабогоньлаиретам

)52(.ру A_diuqiL_snalaBtaM 0 с/ьлом

01 яиненваруьлудоМ
]B[асналабогоньлаиретам

)62(.ру B_diuqiL_snalaBtaM 0 с/ьлом

11 яиненваруьлудоМ
]R[асналабогоньлаиретам

)9(.ру R_diuqiL_snalaBtaM ]7,35[ с/ьлом

Фиг. 3. Блочно-модульная схема в модели Simulink, описывающая механизм взаимодействия по реак-
ции (2) раствора и твердого вещества в реакторе идеального смешения

*Величины с изменяющимися значениями.

Таблица 4

Математическое представление элементов блочно-модульной схемы
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В табл. 4 приведены основные парамет-
ры этой модели и входящие в нее модули.
Основные уравнения математической моде-
ли представлены модулями, сформированны-
ми в виде подсистем, которые указаны в стро-
ках 7—11. Каждый модуль содержит опре-
деленное число входов и выходов, а также
функционал, соответствующий выражаемому
уравнению:

Yi  i(Xi, Ui), (28)

где Yi — вектор выходных показателей i-го
модуля; i — функция (математическая мо-
дель) i-го модуля; Xi — вектор входных па-
раметров i-го модуля; Ui — вектор внутрен-
них параметров; i — порядковый номер мо-
дуля в блочно-модульной схеме (i  1, …, m).

Результаты моделирования. Результаты
моделирования приведены на фиг. 4. На гра-
фиках показано изменение концентрации
кислоты и содержания оксида цинка в твер-
дом веществе на выходе из реактора при
возрастании входных параметров. На входе
модели заданы следующие стационарные
параметры: T  313 K; Ea  30 кДж/моль;
w  0,5 м/с; C0

[A]  200 моль/м3; V  10 м3;
G0

h  80 кг/м3; 0
[B]  0,6; v0  40 л/с; C0

[R]  1150
моль/м3.

Кривые на фиг. 4, a показывают рост кон-
центрации реагентов с увеличением скорос-

ти подачи раствора в диапазоне от 0,01 до
0,06 м3/с, что очевидно соответствует умень-
шению времени пребывания и соответству-
ет показателям моделируемого процесса в
производственных условиях.

На фиг. 4, б кривые показывают умень-
шение концентрации реагентов на выходе из
аппарата при увеличении интенсивности пе-
ремешивания. Это происходит в результате
более полного протекания реакции выщела-
чивания (2) при увеличении скорости реак-
ции по уравнению (27).

Кривая на фиг. 4, в свидетельствует об
уменьшении концентрации реагента [A] (сер-
ная кислота) и увеличении содержания реа-
гента [B] (оксид цинка) в твердом веществе
на выходе при увеличении концентрации
твердого во входном растворе. Это объясня-
ется избыточным количеством твердого в
растворе для протекания химической реак-
ции.

Показанное на фиг. 4, г уменьшение кон-
центрации реагента [A] и содержания реа-
гента [B] в твердом на выходе из реактора
при повышении температуры вызвано уве-
личением скорости растворения согласно
уравнению Аррениуса (13).

Анализ графиков на фиг. 4 показывает,
что решение модели в изменяющихся усло-
виях соответствует описанному в уравнени-

Фиг. 4. Результаты моделирования остаточной концентрация вещества [A] в растворе (кривая 1) и
содержание вещества [В] (кривая 2) в зависимости от скорости подачи раствора (а), скорости перемешива-
ния (б), концентрации твердого раствора на входе в реактор (в), температуры реакционной смеси (г)
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ях механизму протекания процесса химичес-
кого взаимодействия раствора и дисперги-
рованного твердого материала в реакторе
идеального смешения.

Выводы. 1. Создана математическая мо-
дель, описывающая механизм процесса вы-
щелачивания окисленных материалов с уче-
том концентрации реагентов и интенсивно-
сти перемешивания пульпы.

2. Разработана блочно-модульная схема в
модели Simulink, позволяющая выделить ос-
новные процессы и параметры в структури-
рованной системе блоков, проводить имита-
ционное моделирование, оценивать и предска-
зывать влияние разных условий на показа-
тели процесса, проводить оптимизацию тех-
нологической системы.

3. Выполнено решение разработанной
модели с применением итерационных мето-
дов, которое наглядно отражает механизм
выщелачивания цинкового огарка в раство-
ре серной кислоты и изменение его показа-
телей в зависимости от условий проведения
процесса.

4. Параметры модели могут быть настро-
ены для разных условий проведения процес-
са с получением высокого уровня адекват-
ности, а также позволяют применять мето-
ды нейросетевой адаптации коэффициентов
модели в условиях непрерывного получения
технологической информации.

5. Разработанная методика блочно-модуль-
ного моделирования может быть расширена
для некоторых металлургических переделов
и позволяет создавать библиотеки блоков для
разных технологических процессов.
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Сплавы системы Al-Cu-Li обладают уни-
кальными показателями удельной прочнос-
ти и жесткости и могут заменить традици-
онные алюминиевые сплавы в авиации: на
каждый 1 мас.% Li приходится снижение
плотности сплава на 3% и увеличение моду-
ля Юнга на 5% [1]. Литий единственный
легирующий элемент, который увеличивает
модуль Юнга алюминия. Некоторые пробле-
мы этих сплавов связаны с высокой анизот-
ропией свойств [2—4]. Тем не менее важно,
что при использовании сплавов Al-Li в ка-
честве компонентов слоистых алюмостекло-
пластиков (СИАЛов) помимо существенного
выигрыша в весовых характеристиках важ-

ную роль играет значительно более высокая,
чем у остальных алюминиевых сплавов, ве-
личина модуля Юнга сплавов с литием [5—
7]. В работе [8] показано, что повышение
модуля Юнга СИАЛов за счет металличес-
кого компонента значительно эффективнее,
чем повышение модуля Юнга препрега.

Высокий модуль упругости сплавов сис-
темы Al-Cu-Li объясняется тем, что они от-
личаются от всех остальных алюминиевых
сплавов повышенным содержанием интер-
металлидов (до 20%, в то время как в дру-
гих сплавах их <10%). В сплавах системы
Al-Cu-Li в основном содержатся две интер-
металлические фазы:  (Al3Li) и 1

(Al2CuLi). Модуль Юнга интерметаллидов
выше, чем у алюминия, но насколько и ка-
кой вклад каждого интерметаллида в упру-
гие свойства сплавов — это неизвестно. При
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этом по влиянию на прочность сплавов 1-
фаза значительно превосходит -фазу [9], а
по данным [10] упругие свойства - и 1-
фаз близки между собой. В работе [11] на
образце сплава 8090 (Al-2,4Li-1,14Cu-0,67Mg)
с высокой долей -фазы получен наибольший
модуль Юнга (82,6 ГПа), хотя это среднепроч-
ный сплав, поскольку в нем практически
отсутствует 1-фаза.

Таким образом, высокие значения моду-
ля Юнга для сплавов системы Al-Li могут
достигаться при наличии в структуре зна-
чительной доли интерметаллидной фазы с
высоким модулем Юнга. Однако величина
этого модуля Юнга неизвестна, хотя такое
знание позволило бы прогнозировать упру-
гие свойства сплавов и реализовывать целе-
направленный поиск составов сплавов, обес-
печивающих максимальный уровень упругих
свойств.

Настоящая работа проведена с целью оцен-
ки упругих свойств основных интерметаллид-
ных фаз Al2CuLi (T1-фаза) и Al3Li (-фаза) в
сплавах В-1480 и В-1481 системы Al-Cu-Li.

Материалы и методы исследования.
Материалы исследования. В качестве ма-
териалов использовали листы толщиной 1,4
мм из сплавов системы Al-Cu-Li В-1480 и
В-1481 (табл. 1). Листы получали прокаткой
в ОАО «КУМЗ» (г. Каменск-Уральский), за-
тем их подвергали термической обработке
— закалке с охлаждением в холодной воде,
правке и одно- или двухступенчатому искус-
ственному старению. Испытание образцов из
Al-Li-сплавов проводилось на испытательной
машине Zwick/Roell KAPPA 50DS (Герма-
ния), оборудованной датчиком силы с клас-
сом точности 0,5 и датчиком измерения де-
формации makroXtens (Zwick Roell, Герма-
ния) с расчетной длиной 50 мм. Скорость
перемещения активного захвата на упругом
участке составляла 2 мм/мин с последую-
щим переключением на 5 мм/мин после
определения условного предела текучести.
Величину модуля Юнга оценивали в доле-
вом (Д) направлении прокатки, поперечном

(П) и под углом 45 методом регрессии на
прямолинейном участке. Эти величины со-
поставляли с количественными обратными
полюсными фигурами (ОПФ), полученными
для тех же трех направлений.

Методы исследования. Рентгенострук-
турные исследования проводили на дифрак-
тометре ДРОН-4,0. Текстуру определяли
съемкой ОПФ для -твердого раствора, ко-
торые получали съемкой сборных образцов
с плоскостью съемки, нормальной направле-
ниям Д, П и 45 в плоскости листа, в CuK-
излучении с использованием нормированных
значений полюсных плотностей:
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где n — число рефлексов; Ii, Ri — интенсив-
ности рефлексов i  hkl соответственно тек-
стурированного и беcтекстурного образцов.

В работе [12] развита методика количе-
ственного фазового анализа (КФА) для спла-
вов системы Al-Cu-Li, основанная на измере-
нии периода решетки -твердого раствора,
оценке состава твердого раствора с помощью
закона Вегарда и определении массовой доли
интерметаллидных фаз 1(Al2CuLi) и (Al3Li)
с помощью уравнений баланса химического
и фазового составов. На фиг. 1 видно, как
изменяется количество интерметаллидных
1- и -фаз в зависимости от измеренного
периода решетки твердого раствора для каж-
дого из двух сплавов. Построенные с помо-
щью методики КФА зависимости четко кор-
релируют с составом сплавов. Количество -
фазы (Al3Li) пропорционально содержанию
лития в сплаве, а количество 1-фазы
(Al2CuLi) коррелирует с содержанием меди.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Текстуры и анизотропия модуля
Юнга сплавов В-1480 и В-1481. Определе-
ние текстуры методом ОПФ дает количе-
ственную информацию об объемных долях
всех ориентировок, которые соответствуют
рефлексам, полученным на эксперименталь-
ных рентгенограммах. Это дает возможность
вычислить величину модуля Юнга для -
твердого раствора сплавов в соответствую-
щем направлении листа с помощью сумми-
рования произведений нормированной по-
люсной плотности (Pi

Д(45,П) на модуль Юнга
(Ei) для данной ориентации (табл. 2):

Таблица 1

Химический состав, мас.%, сплавов В-1480 и В-1481
(остальное алюминий)

валпС uC iL gM gA

0841-В 916,3 511,1 93,0 622,0

1841-В 042,3 050,1 23,0 452,0
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где i  hkl; n — число рефлексов на ОПФ (n  7).
Оценивали также усредненную величину

модуля Юнга, используя известное соотноше-
ние для оценки усредненного для листовых
материалов коэффициента Ланкфорда:

Eср  (EД + 2E45 + EП)/4. (3)

На фиг. 2 приведены рентгенограммы в
сечениях листа сплава 1480 толщиной 1,4 мм,
для получения которых вели съемку набор-
ных образцов с плоскостью съемки, нормаль-
ной к направлениям Д, 45 и П в плоско-
сти листа. Интенсивности рефлексов на этих
рентгенограммах соответствуют текстуре

{110}<112> (текстура «латуни», или «Br-
texture»). Идентификация текстуры с помо-
щью съемки наборных образцов с плоскостью
съемки, нормальной плоскости листа, позво-
ляет получить усредненные по сечению лис-
та ОПФ, которые дают возможность рассчи-
тывать анизотропию модулей Юнга и учи-
тывать неоднородность фазового состава,
обусловленную ориентационной зависимос-
тью распада твердого раствора при терми-
ческой обработке.

По существу для решения поставленных
задач нет необходимости идентифицировать
тип текстуры листов, поскольку необходимы
только величины полюсных плотностей в
трех направлениях листа, которые приведе-
ны в табл. 2 для двух сплавов. Из данных
табл. 2 следует, что листы сплава В-1480 об-

Фиг. 1. Соотношения массовых долей 1- и -фаз в сплавах В-1480 (а) и В-1481 (б), определенных по
методике КФА, в зависимости от параметра решетки твердого раствора

Таблица 2

Полюсные плотности рефлексов (hkl)
для ОПФ в направлениях Д, 45 и П листов сплавов В-1480 и В-1481

 

:валпС еинелварпан ьтсонтолпяансюлоП P lkh (воскелфер lkh )

)111( )002( )022( )113( )133( )024( )224(

агнЮьлудоМ E lkh аПГ,

1,67 7,36 6,27 0,96 6,37 1,96 6,27

:0841-В Д 62,0 31,0 21,0 71,0 72,0 91,0 68,5

54  81,0 25,2 41,0 93,0 89,1 62,1 25,0

П 28,2 82,0 68,1 62,0 65,0 04,0 28,0

:1841-В Д 81,0 45,2 41,1 05,0 21,1 96,0 48,0

54  73,0 75,0 19,0 80,1 30,1 80,2 79,0

П 24,0 75,0 40,1 25,0 43,1 85,1 45,1
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ладают текстурой {110}<112>, для которой
характерно наличие текстурного максимума
(422) на рентгенограмме для направления Д
(см. фиг. 2, а), максимума (111) на рентгено-
грамме для направления П (см. фиг. 2, в) и
максимума (200) на рентгенограмме для на-
правления 45 (фиг. 2, б). В табл. 2 этим тек-
стурным максимумам соответствуют повы-
шенные значения полюсных плотностей для
соответствующих рефлексов. Для направле-
ния 45 на ОПФ кроме текстурного макси-
мума (200) для текстуры {110}<112> при-
сутствуют дополнительные два максимума
(420) и (331).

На фиг. 2, г приведены данные по моду-
лю Юнга в трех направлениях листа сплава
В-1480. Максимальную величину модуля
Юнга в направлении П легко объяснить тем,
что в этом случае максимальная полюсная

плотность соответствует направлению <111>,
которое характеризуется максимальным
модулем Юнга (76,1 ГПа, см. табл. 2). В на-
правлении Д максимальная полюсная плот-
ность соответствует направлению <112> (см.
фиг. 2, г), которое характеризуется средней
величиной модуля Юнга (72,6 ГПа). В на-
правлении 45 повышенную полюсную плот-
ность имеют несколько направлений, кото-
рые характеризуются средними и низкими
значениями модуля Юнга от 63,7 до 72,6
ГПа (см. табл. 2). Поэтому значения модуля
Юнга в направлении 45 минимальны (см.
фиг. 2, г).

Сплав В-1481 характеризуется слабовы-
раженной многокомпонентной текстурой (см.
табл. 2, фиг. 3, а—г), чему соответствует от-
сутствие анизотропии упругих модулей для
листов этого сплава (см. фиг. 3, г).

Фиг. 2. Рентгенограммы для сечений, нормальных направлениям Д (а), 45 (б) и П (в), и величины
модуля Юнга, измеренные в этих же направлениях (г) для листа сплава В-1480 толщиной 1,4 мм
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Фазовый состав и величина модуля
Юнга для 1- и -фаз. Количество интерме-
таллидных фаз в сплавах рассчитывали по
методике КФА [12] на основании определе-
ния периодов решетки. При этом учитыва-
ли, что неодинаковый уровень запасенной
энергии деформации зерен разных ориента-
ций приводит к ориентационной зависимос-
ти распада твердого раствора, что обусловли-
вает вариации периодов решетки, рассчитан-
ных для разных рефлексов. В этой связи при
оценке состава твердого раствора и количе-
ства интерметаллидных фаз проводили ус-
реднение периодов решетки по всем ориен-
тировкам с учетом относительной доли зе-
рен каждой из этих ориентировок, т.е. их
полюсной плотности (см. табл. 2). Такое ус-
реднение осуществляли для каждого направ-
ления в листе и окончательную среднюю ве-

Фиг. 3. Рентгенограммы для сечений, нормальных направлениям Д (а), 45 (б) и П (в), и величины
модуля Юнга, измеренные в этих же направлениях (г) для листа сплава В-1481 толщиной 1,4 мм

личину периода решетки (aсрсплав) для каждо-
го сплава получали аналогично усреднению
измеренных в тех же трех направлениях
модулей упругости по соотношению (3):

Д(45 ,П) Д(45 ,П) Д(45 ,П)
1 n

i i

i

a a P
n° ° °= ∑ , (4)

ср
сплав Д 45 П( 2 ) / 4а a а а°= + + , (5)

где Pi
Д(45,П), ai

Д(45,П) — соответственно полюс-
ные плотности и периоды решетки -твер-
дого раствора, рассчитанные для i-го рефлек-
са (i  hkl) из рентгенограммы, полученной
для сечения, нормального Д (45, П).

В табл. 3 приведена схема расчета усред-
ненных с учетом текстуры значений перио-
дов решетки -твердого раствора (aД(45,П))
для сечений, нормальных Д (45, П) в соот-
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ветствии с соотношением (4) и средних зна-
чений периодов решетки (aсрсплав), вычислен-
ных в соответствии с соотношением (5). Ре-
зультаты такого усреднения периодов решет-
ки приведены для каждого из двух сплавов
наряду с рассчитанными по методике КФА
массовыми долями - и 1-фаз в этих спла-
вах. Кроме того, в табл. 3 приведены сред-
ние экспериментальные (Eср

эксп) и рассчитан-
ные (Eср

расч) с учетом текстуры значения мо-
дулей Юнга для сплавов В-1480 и В-1481.

Такой достаточно сложный способ оцен-
ки периодов решетки -твердого раствора
обусловлен тем, что от точности этой оценки
зависит точность определения фазового со-
става методом КФА. Неоднородность по се-
чению листа напряженно-деформированного
состояния и неравномерный уровень запасен-
ной энергии деформации зерен разных ори-
ентаций приводит к необходимости усредне-
ния величин периодов решетки по сечению
листа с помощью использования наборных
образцов и количественной оценки тексту-
ры в трех направлениях листа.

Вычисления модуля Юнга по уравнению
(3) с учетом текстуры (пунктирные линии
на фиг. 2, г и 3, г) показали, что расчетные
значения модулей Юнга существенно ниже
экспериментальных, их средние величины
для сплавов В-1480 и В-1481 (табл. 3) раз-
личаются соответственно на 4,4 и 5,1 ГПа.
Эта разница обусловлена наличием интер-
металлидных фаз, величины модулей Юнга
которых превышают значения модуля Юнга
-твердого раствора алюминия. Поскольку

нам известны массовые доли интерметаллид-
ных фаз в каждом из сплавов, можно, исхо-
дя из разницы экспериментальных значений
модулей Юнга для сплавов и рассчитанных
значений для -твердого раствора, оценить
величины модулей Юнга интерметаллидов.
Исходя из правила аддитивности, получим:

Eср
эксп  Eср

расчW + EW + E1
W1

)/100. (6)

Значения модулей Юнга для интерметал-
лидов (E, E1

) находили с помощью мини-
мизации разницы экспериментальных и рас-
четных значений модулей Юнга. Результа-
ты расчетов приведены на фиг. 4. Сведения
о модулях Юнга интерметаллидов в сплавах
с литием отсутствуют, тем не менее повы-
шенные упругие свойства этих сплавов по

Таблица 3

Значения периода решетки* и массовых долей - и 1-фаз,
а также средние экспериментальные и расчетные значения модуля Юнга

для сплавов В-1480 и В-1481

:валпС еинелварпан а 54,Д  П, а рс W  W
1

Eс
э
р
пск Eс

р
р
чса

 %.сам аПГ

:0841-В Д 6740,4 1840,4 0,5 6,5 3,57 9,07

54  5840,4

П 0840,4

:1841-В Д 9840,4 9840,4 8,3 7,5 1,57 0,07

54  —

П 9840,4

*Для приведения внесистемных данных в ангстремах к СИ использо-
вать коэффициент пересчета 1   0,1 нм.

Фиг. 4. Величины модулей Юнга для ин-
терметаллидных - и 1-фаз в сплавах В-1480
и В-1481
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сравнению с другими алюминиевыми спла-
вами связывают с большим количеством
интерметаллидов в этих сплавах, обладаю-
щих более высокими значениями модулей
Юнга по сравнению с твердым раствором
алюминия. Согласно соотношению (2) модуль
Юнга бестекстурного алюминия равен
71,0 ГПа, при этом значения модуля Юнга
для - и 1-фаз составляют 101 и 122 ГПа
для сплава В-1480, а также 115 и 123 ГПа
для сплава В-1481 соответственно. Эти резуль-
таты подтверждают мнение, выдвинутое в ра-
боте [10], что в отличие от прочностных
свойств, которые у 1-фазы в разы выше, чем
у -фазы, упругие свойства этих фаз близки.

Выводы. 1. В листах сплава В-1480 систе-
мы Al-Cu-Li формируется текстура {110}<112>
типа «латуни», обусловливающая анизотро-
пию модуля упругости: максимальное зна-
чение в поперечном направлении листа и ми-
нимальное в направлении под углом 45.

2. В листах сплава В-1481 формируется
слабовыраженная многокомпонентная тек-
стура, при этом величины модуля Юнга в
этом листе в долевом, поперечном направ-
лениях и в направлении под углом 45 прак-
тически не различаются.

3. На основе оценки методом количе-
ственного фазового анализа (КФА) массовой
доли интерметаллидных фаз в сплавах и раз-
ницы экспериментальных значений модуля
Юнга сплавов и расчетных значений для
твердого раствора оценены величины моду-
ля Юнга интерметаллидов, которые состави-
ли для сплавов В-1480 и В-1481 соответствен-
но 101 и 115 ГПа для -фазы, а также 122 и
123 ГПа для 1-фазы.
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Титановые сплавы широко используют-
ся в аэрокосмической, судостроительной, ма-
шиностроительной, химической и биомеди-
цинской отраслях благодаря уникальному
сочетанию таких характеристик, как низкая
плотность, высокая удельная прочность, кор-
розионная стойкость, химическая инертность
и биосовместимость [1—3]. Так, в течение
длительного периода приоритетным для
клинически сложных ситуаций в импланто-
логии считался сплав Ti6Al4V в основном
из-за его улучшенных механических харак-
теристик. В то же время известно, что в про-
цессе эксплуатации ионы сплава и частицы
его износа могут играть решающую роль в
стимуляции периимплантатного воспаления
и остеолиза [4]. Таким образом, идеальный
материал для имплантации должен обладать

высокими износостойкостью и химической
инертностью, чтобы избежать выделения ча-
стиц и ионов металлов в организм челове-
ка. В последнее время сплавы Ti-Zr рассмат-
риваются в качестве защитных покрытий на
имплантатах из-за их биосовместимости, при-
влекательных механических и антикоррози-
онных характеристик [5]: Ti-Zr-покрытия
показали повышенные коррозионную стой-
кость, износостойкость и снижение доли выс-
вобождающихся ионов из титанового спла-
ва [6]. Кроме того, выявлено благотворное
влияние циркония, используемого в качестве
легирующего элемента: ослабляется способ-
ность живого организма к образованию фос-
фата кальция, что можно применить к внут-
ренним фиксаторам, используемым в кост-
ном мозге, чтобы избежать ассимиляции с
костью, поскольку кость иногда повторно
ломается при извлечении устройств, состоя-
щих из титанового сплава [7]. В настоящее
время известны следующие способы нанесе-
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Впервые Ti-Zr-покрытия были приготовлены путем электроискровой обработки титанового
сплава Ti6Al4V в анодной смеси титановых гранул с добавлением 2, 4 и 6 об.% порошка цирко-
ния. Структура покрытий исследовалась методами рентгенофазового анализа, сканирующей элек-
тронной микроскопии и энергодисперсионной спектроскопии. Материал покрытий представляет
собой твердый раствор -(Ti-Zr). При повышении содержания циркониевого порошка в анодной
смеси с 2 до 6 об.% содержание циркония в покрытии возрастало с 23,5 до 34,2 ат.%. При этом
по глубине покрытия его содержание было равномерным. Коррозионные свойства образцов с по-
крытиями исследовались методами потенциодинамической поляризации и спектроскопии элек-
трохимического импеданса в 3,5%-ном водном растворе NaCl. Испытание на циклическую жаро-
стойкость проводилось при температуре 900 С в течение 100 ч. Показано, что применение Ti-Zr-
покрытий позволяет снизить скорость коррозии титанового сплава Ti6Al4V до 4,3 раз и повы-
сить его жаростойкость до 1,84 раза. При увеличении содержания циркония в покрытии микро-
твердость Ti-Zr-покрытий монотонно возрастала от 4,68 до 6,39 ГПа, коэффициент трения повы-
шался от 0,71 до 0,81, а износ покрытий монотонно снижался с 11,9810–5 до 7,3510–5 мм3/(Нм).

Ключевые слова: Ti-Zr-покрытие; сплав Ti6Al4V; электроискровое легирование; коррозия;
жаростойкость; твердость; износ.
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ния Ti-Zr-покрытий на титановые сплавы:
гальваническими методами [8], лазерной на-
плавкой [9], электровзрывным напылением
[10] и электроискровым легированием
(ЭИЛ) [11].

Технология ЭИЛ хорошо себя зарекомен-
довала для осаждения металлических покры-
тий на титановые сплавы [12, 13]. Ее приме-
нение позволяет создавать покрытия с вы-
сокой адгезией к титановой подложке бла-
годаря конвективному перемешиванию ме-
таллов в условиях многократного импульс-
ного воздействия низковольтных электричес-
ких разрядов [14, 15]. Известно, что методом
ЭИЛ получено Ti-Zr-покрытие на титановом
сплаве Ti6Al4V с использованием циркони-
евого электрода [11]. Однако при этом не ис-
следованы состав, коррозионные и триболо-
гические свойства модифицированной повер-
хности. Ранее нами была разработана мето-
дика автоматизированного ЭИЛ нелокали-
зованным электродом (ЭИЛНЭ), в которой
вместо жестко закрепленного электрода в
виде стержня используются помещенные в
металлические контейнеры анодные смеси
(АС), состоящие из гранул диаметром от
2 мм [16]. Методика ЭИЛНЭ хорошо подхо-
дит для осаждения Ti-Zr-покрытий при ис-
пользовании АС из титановых гранул с до-
бавлением порошка циркония.

В данной работе исследовались состав,
коррозионные и трибологические свойства
Ti-Zr-покрытий на титановом сплаве
Ti6Al4V, приготовленных методом ЭИЛНЭ,
в зависимости от содержания циркония в АС.

Материалы и методика исследования. В
качестве АС использовали титановые грану-
лы диаметром 4 мм и порошок электроли-
тического циркония (ТУ 95-259-88) чистотой
не менее 99,5%. Исходный порошок цирко-
ния был разделен на фракции с помощью
приемов для ситового анализа. В работе ис-
пользовалась фракция частиц 63—125 мкм,
содержание порошковой фракции в АС ва-
рьировали от 2 до 6 об.% (табл. 1). Титано-
вые гранулы из сплава ВТ1-00 имели форму
цилиндра (d  40,1; h  40,5 мм). Подлож-
ка (катод) была изготовлена также в форме
цилиндра (d  120,1; h  100,5 мм) из ти-
танового сплава TI6AL4V. Шероховатость Ra
торцевой поверхности подложки составляла
0,7530,09 мкм.

Схема установки для осаждения покры-
тий нелокализованным анодом с добавлени-

ем порошка подробно описана в работе [17].
Генератор разрядных импульсов IMES-40 вы-
рабатывал импульсы тока прямоугольной фор-
мы амплитудой 110 А, длительностью 200 мкс
и частотой 1000 Гц при напряжении 30 В. Для
предотвращения азотирования поверхности
образцов в рабочий объем контейнера пода-
вался аргон со скоростью 5 л/мин.

Общее время нанесения покрытия состав-
ляло 10 мин. Кинетика массопереноса иссле-
довалась поочередным взвешиванием като-
да через каждые 2 мин ЭИЛНЭ на аналити-
ческих весах Vibra HT120 с точностью 0,1
мг. Для обеспечения воспроизводимости ре-
зультатов исследовали привес катода для
трех образцов из каждой серии. Рентгено-
вский дифрактометр ДРОН-7 в CuK-излу-
чении использовался для определения фазо-
вого состава образцов в диапазоне углов
2  20—90. Микроструктура покрытий ис-
следовалась с применением сканирующего
электронного микроскопа Vega 3 LMH
(Tescan, Чехия), оснащенного энергодиспер-
сионным спектрометром (ЭДС) X-max 80
(Oxford Instruments, Великобритания). Ше-
роховатость покрытий измеряли на профи-
лометре 296. Краевой угол смачивания оп-
ределяли методом «сидячей» капли [18] при
комнатной температуре.

Поляризационные испытания проводи-
лись в 3,5%-ном растворе NaCl с использо-
ванием гальваностата P-2Х (Electro Chemical
Instruments, Россия) со скоростью сканиро-
вания 20 мВ/с. В трехэлектродной ячейке
стандартный хлорсеребряный электрод слу-
жил электродом сравнения, в качестве контр-
электрода использовался графитовый стер-
жень, а образец с площадью экспозиции по-
крытия 1 см2 был рабочим электродом. Об-
разцы перед съемкой выдерживали 30 мин
для стабилизации тока разомкнутой цепи.
Плотность коррозионного тока определяли
методом экстраполяции по Тафелю. Импе-
дансные исследования выполняли на прибо-

Таблица 1

Состав АС для осаждения покрытий на образцах

цезарбО
%.бо,САвеинажредоС

ылунаргеывонатит rZкошороп

2Z 89 2

4Z 69 4

6Z 49 6
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ре Z2000 («Элинс», Россия) в диапазоне час-
тот от 105 до 1 Гц. Циклические испытания
на жаростойкость проводили в муфельной
печи при температуре 900 С на воздухе. Об-
щее время испытаний составило 100 ч. Об-
разцы выдерживали при заданной темпера-
туре ~6 ч, затем извлекали и охлаждали в
эксикаторе до комнатной температуры.

В ходе испытаний все образцы помеща-
лись в корундовый тигель для учета массы
расслоившихся оксидов. Весы для определе-
ния изменения массы всех образцов имели
чувствительность 0,1 мг. Твердость покры-
тий (HV0,05) измерялась на микротвердоме-
ре ПМТ-3М при нагрузке 0,5 Н по методу
Виккерса. Исследование износостойкости и
коэффициента трения образцов выполнены
по процедуре ASTM G99-17 при сухом тре-
нии скольжения при скорости 0,47 мс–1 и
нагрузке 25 Н. Время тестирования состав-
ляло 10 мин. В качестве контртела исполь-
зовали диски из быстрорежущей стали Р6М5
с твердостью 60 HRC. Износ измеряли гра-
виметрическим способом. Образец каждого
типа испытывался не менее четырех раз.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Изучение массопереноса при ЭИЛ
имеет значение для выявления увеличения
массы катода (привес). Величина привеса
особенно важна при использовании новых
электродных материалов. В случае эрозии
катода покрытие не будет сформировано, а
при низких значениях привеса толщина и
сплошность покрытия будут неудовлетвори-
тельными. С увеличением длительности
электроискровой обработки катод непрерыв-
но набирал массу (фиг. 1). Характерно, что
скорость привеса практически не зависела
от содержания циркониевого порошка в АС.
Так, для образцов типов Z2 и Z4 кривые при-
веса были близкими, а образец Z6 в начале
обработки ускоренно набирал массу, но ско-
рость его привеса монотонно снижалась и за
10 мин ЭИЛНЭ средние значения суммарно-
го привеса были ниже по сравнению с дру-
гими покрытиями.

Рентгеновские дифрактограммы Ti-Zr-
покрытий представлены на фиг. 2. Рефлек-
сы покрытий не совпадали с рефлексами ти-
танового сплава и исходного порошка цир-
кония. Известно, что сплавы системы Ti-Zr
образуют непрерывный ряд твердых раство-
ров как в высокотемпературной -фазе, так
и в низкотемпературной -фазе [19]. Это

может служить объяснением, почему все Ti-
Zr-покрытия содержат -фазу. Для сравне-
ния: из-за бльшего, чем у титана (1,47 ),
атомного радиуса циркония (1,62 ) его до-
бавление вызвало увеличение параметров ре-
шетки -фазы, что отразилось в смещении
дифракционных рефлексов в сторону малых
углов. Аналогичная ситуация наблюдалась
для сплавов Ti-Zr в работе [20]. Чем выше
содержание порошка циркония в АС, тем бо-
лее очевидным был сдвиг, как показано на
рентгенограммах для образцов Z2—Z6. Бо-

Фиг. 1. Кинетика привеса m катода при
осаждении покрытий Z2, Z4, Z6

Фиг. 2. Сравнительные рентгеновские диф-
рактограммы приготовленных Ti-Zr-покрытий,
сплава Ti6Al4V и порошка циркония
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лее того, с увеличением содержания цирко-
ния возрастала полуширина рефлексов -
фазы.

Получены электронные растровые изоб-
ражения поперечного сечения покрытий Z2
и Z6 в режиме обратноотраженных электро-
нов (фиг. 3, а, в). Толщина покрытий нахо-
дилась в узком диапазоне от 36 до 59 мкм.
В микроструктуре обоих покрытий наблю-
дались светлые, богатые цирконием, участки,
демонстрирующие процесс конвективного
перемешивания циркония с титаном под-
ложки. Металлографические исследования
широкого горизонта покрытий показали, что
они имеют плотную структуру с небольшим
количеством мелких пор и поперечных тре-
щин. При возрастании содержания цирко-
ния концентрация поперечных трещин уве-
личилась из-за возросшего градиента коэф-
фициентов термического расширения с ти-
тановой подложкой. Граница раздела меж-

ду покрытием и подложкой имеет плавный
градиент, что может свидетельствовать о хо-
рошей адгезии Zr-Ti-покрытий к титаново-
му сплаву.

На фиг. 3, б, г показано распределение эле-
ментов (Ti, Zr, Al, V) по сечению покрытий
согласно данным ЭДС анализа. При увели-
чении добавки циркония в АС с 2 до 6 об.%
его среднее содержание в покрытии возрос-
ло с 23,5 до 34,2 ат.%. Содержание титана в
покрытиях находилась в диапазоне от 60 до
75 ат.%. Содержания алюминия и ванадия
в покрытиях находились в диапазоне соот-
ветственно от 1,8 до 4,6 и от 0,81 до 1,7
ат.%. Их присутствие в покрытиях указы-
вает на участие материала подложки в фор-
мировании покрытия. Характерно, что в по-
крытии с большей добавкой циркония содер-
жание алюминия и ванадия было выше. Это
можно объяснить тем, что порошковые ком-
поненты АС участвуют в формировании по-

20 мкм

20 мкм

а)

в)

Фиг. 3. Изображения поперечного сечения покрытий Z2 (а), Z6 (в) в режиме фазового контраста и
распределение элементов по глубине L покрытия (б, г) по данным ЭДС анализа
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крытия более активно по сравнению с объем-
ными электродами [21]. Таким образом, при
увеличении доли порошка циркония в АС
степень участия титановых гранул в форми-
ровании покрытия снижалась. Шерохова-
тость поверхности покрытий находилась в
диапазоне от 4,25 до 5,18 мкм. Угол кон-
такта с водой находился в диапазоне от 78,5
до 80,1 (табл. 2), что выше по сравнению с
титановым сплавом (57,5). Это говорит о
том, что свободная поверхностная энергия
покрытий ниже, чем у исходного сплава. Как
результат, это может снизить активность по-
верхности к коррозии [22].

На основании вышеизложенного можно
сформулировать основные положения моде-
ли ЭИЛНЭ с порошком металлического цир-
кония. Частицы порошка прикреплялись к
поверхности гранул и подложки за счет по-
верхностных сил в ходе вращения контей-
нера с гранулами. В процессе ЭИЛНЭ при

входе титановых гранул в контакт с като-
дом возникают электрические разряды, в
результате которых происходит жидкофаз-
ный перенос металла с поверхности грану-
лы в микрованну расплава на подложке.
Порошок циркония, оказавшийся в межэлек-
тродном промежутке в момент развития раз-
рядного канала, растворяется в жидком ти-
тане и погружается в микрованну расплава
на катоде, где процесс конвективного смеши-
вания титана и циркония продолжается. Так
формируется покрытие. Этот процесс слабо
зависит от концентрации порошка циркония
в АС, но из-за большей удельной поверхнос-
ти порошок циркония гораздо активнее уча-
ствует в формировании покрытия по срав-
нению с титановыми гранулами.

На фиг. 4, а показаны поляризационные
графики в логарифмических координатах,
построенные по результатам потенциодина-
мических испытаний Ti-Zr-покрытий, а так-

Таблица 2

Характеристики покрытий образцов

ртемараП
цезарбО

2Z 4Z 6Z

мкм,анищлоТ 7,14  0,9 2,95  2,11 8,53  2,8

ьтсотавохореШ aR мкм, 81,5  38,0 84,4  91,1 52,4  63,1

,итсомеавичамслогУ  1,08  9,3 9,58  9,1 5,87  9,1

Фиг. 4. Поляризационные кривые (а) и импедансные графики в координатах Найквиста (б) для Ti-Zr-
покрытий и сплава Ti6Al4V
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же чистого сплава Ti6Al4V. Потенциал кор-
розии Ecor и плотность тока коррозии Icor
были определены экстраполяцией анодных
и катодных наклонов тафелевских участков
поляризационных кривых (табл. 3). Физи-
ческий смысл потенциала коррозии заклю-
чается в том, что он характеризует склон-
ность материала к самопроизвольной корро-
зии. Согласно полученным данным потен-
циал коррозии осажденных покрытий нахо-
дился в диапазоне от –0,448 до –0,568 В от-
носительно хлорсеребряного электрода. Наи-
более высокий потенциал коррозии отмечал-
ся у покрытия Z2, тогда как для покрытий
Z4, Z6 и титанового сплава он имел одинако-
вые значения. Плотность тока коррозии по-
крытий немонотонно изменялась в зависи-
мости от концентрации порошка циркония
в АС, и находилась в интервале от 3,23 до
4,28 мкA/см2 с максимумом у образца Z2 и
минимумом у образца Z4. Плотность тока
коррозии сплава Ti6Al4V составляла 13,9
мкА/см2, что выше, чем у Ti-Zr-покрытий.
Это приводит к выводу об эффективности

применения Ti-Zr-покрытий для снижения
скорости коррозии титанового сплава.

Для изучения коррозионных характери-
стик всех образцов использовали спектроско-
пию электрохимического импеданса (СЭИ) —
метод с низким уровнем сигнала, который
наносит незначительный ущерб образцу [23].
Результаты, полученные в ходе эксперимен-
тов методом СЭИ, показаны на фиг. 4, б. Оси
Im и Re представляют собой мнимую и дей-
ствительную составляющие электрического
импеданса. Диаграммы Найквиста всех по-
крытий характеризуются сходными емкост-
ными контурами в высокочастотной облас-
ти. Известно, что большие значения действи-
тельной и мнимой составляющих импедан-
са при низких частотах отражают более вы-
сокую коррозионную стойкость материала
[22]. Так, наибольшие значения импеданса
были у покрытия Z4, а наименьшие — у об-
разца Z6. Следовательно, образец Z4 имел
лучшую коррозионную стойкость. Значения
импеданса титанового сплава были значи-
тельно меньше, чем у Ti-Zr-покрытий. В це-
лом данные по СЭИ хорошо согласуются с
данными поляризационных испытаний.

Испытание образцов на жаростойкость
характеризует не только сопротивляемость
материала покрытия окислению, но и его
сплошность. На фиг. 5, а отражена кинети-
ка изменения массы образцов с покрытия-
ми и титанового сплава в ходе испытания
на циклическую жаростойкость при темпе-

Таблица 3

Коррозионные характеристики покрытий образцов

 

ртемараП
цезарбО

V4lA6iT 2Z 4Z 6Z

E roc В, 865,0– 844,0– 865,0– 865,0–

I roc мс/Aкм, 2 9,31 07,3 32,3 82,4

Фиг. 5. Циклическая жаростойкость покрытий при температуре 900 С (а) и рентгеновские дифрак-
тограммы покрытий (б)
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ратуре 900 С. Схожее поведение образцов с
покрытиями говорит о высокой воспроизво-
димости сплошности покрытий, осажденных
методом ЭИЛНЭ. За 100 ч испытаний их
привес составил от 323,1 до 334,3 г/м2, что
от 1,77 до 1,84 раза меньше по сравнению с
титановым сплавом без покрытия. Высоко-
температурный привес обусловлен фиксаци-
ей кислорода на поверхности образцов в виде
рутила TiO2, который образовался при окис-
лении титана преимущественно из подлож-
ки (фиг. 5, б). Помимо него на дифракто-
граммах присутствуют рефлексы диоксида
циркония (ZrO2), причем по сравнению с реф-
лексами рутила они широкие, что указывает
на значительно меньший размер областей
когерентного рассеяния фазы ZrO2. Приме-
чательно, что рефлексы на оси 2 30,5 и 50,6
лучше всего совпадают с карточкой №27-997
базы PdWin кубической высокотемператур-
ной модификации ZrO2, однако в работе [24]
указывается, что кубическая фаза не может
существовать при температурах ниже 2500 С.
Кривые привеса покрытий имели линейный
характер примерно до 80 ч суммарной выдер-
жки, после чего привес начал замедляться,
соответствуя параболическому закону. В слу-
чае титанового сплава после ~70 ч выдержки
наблюдалось ускорение окисления из-за от-
слоения окалины.

Таким образом, зафиксированный защит-
ный эффект Ti-Zr-покрытий может быть
объяснен формированием более плотного ок-

сидного слоя с ZrO2, обладающего лучшей ад-
гезией с основой, в отличие от чистого рути-
ла, формируемого на титановом сплаве [25].

Как показано на фиг. 6, микротвердость
поверхности Ti-Zr-покрытий находилась в
диапазоне от 4,68 до 6,39 ГПа. C увеличе-
нием содержания порошка циркония в АС
микротвердость получаемых покрытий мо-
нотонно возрастала. Таким образом, нанесе-
ние Ti-Zr-покрытий позволяет повысить твер-
дость поверхности титанового сплава от по-
лутора до двух раз. В работе [26] твердость
сплава Ti-15%Zr находилась в диапазоне от
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Фиг. 6. Микротвердость поверхности Ti-Zr-
покрытий и сплава Ti6Al4V
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4,4 до 4,8 ГПа. Повышенная твердость осаж-
денных покрытий объясняется нанодиспер-
сной структурой осажденного сплава Ti-Zr
и наличием напряжений, которые выража-
ются в уширении брегговских рефлексов на
рентгенограммах (см. фиг. 2). Измельчение
структуры характерно для метода ЭИЛ и
возникает в результате высоких скоростей
нагрева/охлаждения материала (~107 K/с)
после окончания разряда.

Динамика коэффициента трения образцов
при испытании на износ в режиме сухого
скольжения показана на фиг. 7, а. Средние
значения коэффициента трения скольжения
для покрытий монотонно повышались от
0,71 до 0,81 с увеличением содержания цир-
кония в АС. При этом для всех покрытий
коэффициент трения выше на величину от
18 до 35%, чем у титанового сплава Ti6Al4V.
В работе [10] получены Ti-Zr-покрытия с со-
держанием циркония до 25 ат.%, у которых
коэффициент трения в полтора раза выше,
чем у титанового сплава. Примечательно, что
уровень шума на кривых коэффициента тре-
ния был таким же высоким, как у титано-
вого сплава. Высокие значения коэффици-
ента трения и уровня шума объясняются
высокой вязкостью циркония при трении.

Результаты испытания Ti-Zr-покрытий
на износ приведены на фиг. 7, б. Несмотря
на повышение коэффициента трения Ti-Zr-
покрытий с увеличением содержания цир-
кония в АС, интенсивность их изнашивания
монотонно снижалась с 11,9810–5 до
7,3510–5 мм3/(Нм), что согласуется с дан-
ными по твердости покрытий (см. фиг. 6).
Кроме того, обогащение покрытий циркони-
ем может приводить к формированию более
износостойкого слоя диоксида циркония при
кратковременном разогреве локальных уча-
стков покрытия, сопряженных с контртелом
в процессе трения, до так называемой «флэш-
температуры» [27]. Износ покрытия Z2 был
выше, чем у сплава Ti6Al4V, однако осталь-
ные покрытия продемонстрировали более
высокую износостойкость. Это согласуется с
результатами работы [10], в которой износ
электровзрывного Ti-Zr-покрытия был на
18% меньше по сравнению с титановым
сплавом.

Выводы. 1. Впервые порошок циркония
использован для электроискрового осажде-
ния Ti-Zr-покрытий на титановом сплаве
Ti6Al4V и дана их комплексная характери-

стика. Для получения Ti-Zr-покрытий при-
менена электроискровая обработка сплава
Ti6Al4V смесью титановых гранул с добав-
лением 2, 4 и 6 об.% порошка циркония.

2.Показано, что применение Ti-Zr-покры-
тий позволяет снизить скорость электрохи-
мической коррозии до 4,3 раза и повысить
жаростойкость титанового сплава Ti6Al4V
при температуре 900 С в 1,84 раза.

3. При увеличении содержания циркония
в покрытиях их микротвердость и коэффи-
циент трения монотонно возрастали соответ-
ственно от 4,68 до 6,39 ГПа и от 0,71 до 0,81.
При этом износ покрытий монотонно сни-
жался с 11,9810–5 до 7,3510–5 мм3/(Нм).

4. Результаты исследований по разрабо-
танным Ti-Zr-покрытиям могут найти при-
менение в биомедицине, аэрокосмической и
морской отраслях.
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Титановые сплавы — универсальные ма-
териалы для изготовления разного рода де-
талей в конструкциях ракетно-космической
и авиационной техники, судостроении, сис-
темах атомной энергетики и в ряде других
отраслей промышленности. Широкое приме-
нение сплавов на основе титана обусловлено
хорошим сочетанием высокой коррозионной
стойкости и механических свойств. Они жа-
ропрочны и устойчивы к воздействию боль-
шинства агрессивных сред, а также облада-
ют высокими показателями удельной проч-
ности [1].

Для увеличения срока службы деталей
необходимо улучшение показателей износо-
стойкости, прочности и твердости поверхно-
стных слоев материала, из которых они из-
готовлены. Достигнуть требуемых значений
названных характеристик можно путем его
термической и химико-термической обработ-
ки. Одним из видов термической обработки
(ТО) титановых сплавов является закалка [2].
Исследования структуры сплава ВТ23 после
закалки из области (+) в воде, выполнен-

ные с использованием оптической микроско-
пии [3], показали, что она состоит из мартен-
ситной -фазы, метастабильной м-фазы и
остаточной -фазы. Однако при закалке в
воде отмечаются окисление сплава при нагре-
ве, нежелательные изменения формы и меха-
нических свойств детали [4]. Поэтому нагрев
под закалку лучше проводить в высоком
вакууме (при давлении не более 10–3 Па), а в
качестве среды закалки выбирать поток газа
особой степени чистоты при высоком его
давлении. В роли такого газа следует выби-
рать аргон или азот, которые широко приме-
няют в качестве защитных сред. Азот обла-
дает более высокой охлаждающей способно-
стью и удобен для использования в терми-
ческом производстве [5]. Однако в процессе
закалки в среде азота высокого давления воз-
можно насыщение тонкого слоя поверхнос-
ти сплава атомами азота, а далее при закал-
ке в воде в поверхностный слой прникают
атомы кислорода. Все это оказывает влия-
ние на фазовый состав и механические свой-
ства поверхностного слоя.
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Методами рентгенофазового анализа и дополнительного улучшения разрешения рентгенограмм
исследовано фазовое состояние поверхности сплава ВТ23 после закалки в двух разных средах.
После закалки в воде в поверхностных слоях сплава выявлены твердый раствор кислорода в фазе
на основе -титана и диоксид титана TiO2 (рутил), образовавшиеся как при нагреве под закалку
и выдержке в окислительной среде, так и при закалке в воде. После закалки в потоке азота вы-
сокого давления в поверхностных слоях сплава выявлены твердый раствор азота в фазе на осно-
ве -титана и нитриды TiN, Ti2N, образовавшиеся как при нагреве под закалку и выдержке в
вакууме со следовым количеством молекулярного азота, так и при закалке в потоке азота высо-
кого давления. Благодаря улучшению разрешения дифрактограмм выявлены дифракционные
максимумы, отвечающие Ti3N2, Ti4N3.

Ключевые слова: сплавы на основе титана; термическая обработка; закалка; рентгеновская
дифракция; рентгенофазовый анализ; структура поверхностных слоев.
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В результате один из наиболее эффектив-
ных способов исследования структуры повер-
хности сплава после ТО — рентгенофазовый
анализ часто сильно осложняется появлени-
ем в картине дифракции пиков сложной
формы [6], которые являются следствием
наложения близко расположенных один к
другому дифракционных максимумов раз-
ных фаз. Для решения этой проблемы про-
водят улучшение разрешения эксперимен-
тально полученных дифракционных линий,
которое основано на решении интегрально-
го уравнения Фредгольма методом регуля-
ризации акад. А.Н. Тихонова [7—9].

Цель настоящей работы — получить ин-
формацию о фазовом составе поверхностно-
го слоя образцов титанового сплава ВТ23
после закалки в воде в среде азота высокого
давления с применением математических
методик улучшения разрешения эксперимен-
тально полученных рентгеновских дифрак-
тограмм.

Материалы и методика эксперимента.
Объектом исследований выбран титановый
сплав ВТ23 химического состава по ОСТ
1 90013—81, мас.%: Al 4—6,3; V 4—5;
Mo 1,5—2,5; Cr 0,8—1,4; Fe 0,4—1; Zr 0,3;
Ti — основа. Это деформируемый среднеле-
гированный (+)-сплав.

Проведено исследование образцов данно-
го сплава после закалки в воде и азоте вы-
сокого давления. Закалку осуществляли с
температуры 850 С, которая для сплава ВТ23
не превышает температуру его полиморфно-
го превращения. Нагрев под закалку в воде
осуществляли в окислительной атмосфере
под слоем графита в печи типа СНОЛ. Для
нагрева под закалку в азоте высокого дав-
ления использовали вакуумную печь
10.0VPT-4020/24N производства компании
SECO/WARWICK SA (Польша). Печь осна-
щена теплоизоляцией из углеграфитового
войлока, который может адсорбировать мо-
лекулярный азот, используемый для запол-
нения нагревательной камеры при разгерме-
тизации, а затем десорбировать его при от-
качке и нагреве.

Рентгенофазовый анализ образцов осуще-
ствляли на рентгеновском дифрактометре
X’pert PANAlytical. Использовали CuK-из-
лучение при регистрации числа импуль-
сов детектора по точкам с шагом 0,05 по
шкале 2 в режиме сканирования /2 в ди-
апазоне углов 30—120 с применением схе-

мы фокусировки по Бреггу—Брентано и мо-
нохроматора, установленного между образ-
цом и детектором. Эффективная глубина
проникновения CuK-излучения составляла
порядка 5 мкм [10], что позволило исследо-
вать фазовый состав слоев такой толщины в
данной работе. Рентгенограммы образцов
нормировали методом «по максимуму». Ана-
лиз пиков сложной формы осуществлен с
помощью методики улучшения разрешения,
основанной на математическом методе ре-
гуляризации акад. А.Н. Тихонова [7—9], пос-
ле чего улучшенный профиль был разложен
на составляющие K-дублеты методом наи-
меньших квадратов [7, 9].

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Фазовый состав сплава ВТ23 до ТО
(фиг. 1, а; фиг. 2, а) представлен твердыми
растворами легирующих элементов на осно-
ве титана двух полиморфных модификаций:
 — твердый раствор с ГПУ решеткой (-
Ti) и  — твердый раствор с ОЦК решеткой
(-Ti) [1]. Из анализа рентгенограммы спла-
ва ВТ23 в исходном состоянии следует, что
относительная доля -фазы значительно
больше доли -фазы. Из расположения мак-
симумов для фазы -Ti по углу 2 следует,
что параметры решетки твердого раствора
меньше, чем параметры решетки чистого -
Ti при комнатной температуре [10]. Это
объясняется содержанием в сплаве значи-
тельного количества алюминия, который
очень хорошо растворяется в -Ti, приводя
к уменьшению его периода решетки [11].
Кроме того, из расположения максимумов, со-
ответствующих -Ti, следует, что период ре-
шетки -твердого раствора легирующих эле-
ментов в данном сплаве меньше, чем пара-
метр решетки чистого -Ti (известен при тем-
пературе 900 C [10]), что согласуется с при-
веденными в работе [11] данными о влия-
нии -стабилизаторов на решетку -фазы.

Наибольшую относительную интенсив-
ность у образца после нагрева и выдержки
под закалку в графите и последующей за-
калки в воде имеют пики, соответствующие
-твердому раствору легирующих элементов
и кислорода на основе титана (фиг. 1, б; фиг.
2, б). Внедрение атомов кислорода в решет-
ку -Ti ведет к ее искажению, вследствие чего
появляются небольшие уширения у профи-
лей дифракционных максимумов -фазы.
Насыщение -твердого раствора на основе
титана атомами кислорода приводит к пре-
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Фиг. 1. Рентгенограммы образцов сплава ВТ23 в области малых и средних углов: а — исходное состо-
яние; б — состояние после закалки в воде

Фиг. 2. Рентгенограммы образцов сплава ВТ23 в области больших углов: а — исходное состояние;
б — состояние после закалки в воде
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Фиг. 3. Рентгенограммы образцов сплава ВТ23 в области малых и средних углов: а — исходное состо-
яние; б — состояние после закалки в потоке азота высокого давления

Фиг. 4. Рентгенограммы образцов сплава ВТ23 в области больших углов: а — исходное состоя-
ние; б — состояние после закалки в потоке азота высокого давления
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имущественному увеличению параметра его
решетки с [11] и смещению соответствующих
максимумов в сторону меньших углов по срав-
нению с исходным образцом. В образце спла-
ва ВТ23, закаленного в воде, присутствует ма-
лое количество -фазы, о чем свидетельствует
наличие ее интенсивного отражения (110) на
рентгенограмме (см. фиг. 1, а).

Из анализа рентгенограмм образца спла-
ва ВТ23 (см. фиг. 1, б; фиг. 2, б) следует, что
при нагреве и выдержке под закалку в гра-
фите и последующей закалке в воде в по-
верхностном слое образуется значительное
количество диоксида титана TiO2. Причем
по представленным данным идентифициро-
вать можно только одну из его модифика-
ций, а именно рутил TiO2

р, принадлежащий
к тетрагональной сингонии. На рентгено-
грамме (см. фиг. 1, б) у оснований отраже-
ний рутила наблюдаются так называемые
«крылья», которые могут свидетельствовать
о наличии в поверхностном слое сплава не-
стехиометричных оксидов титана. Подобные
фазы уже исследовались в работах [12, 13] и
были идентифицированы по наличию допол-
нительных рефлексов у оснований рефлек-
сов рутила. Следует отметить, что с учетом
большего по сравнению с углеродом сродства
титана к кислороду [14] при таком нагреве
карбиды титана не образуются.

Анализ рентгенограмм образца после
нагрева под закалку, выдержки в вакууме со
следовым количеством молекулярного азо-
та и последующей закалки в азоте (фиг. 3,
б; фиг. 4, б) показывает, что пики с наиболь-
шей относительной интенсивностью соответ-
ствуют -твердому раствору азота и легиру-
ющих элементов в титане (рентгенограммы
исходного состояния сплава на фиг. 3, а и
фиг. 4, а приведены для облегчения анализа
результатов насыщения). С азотом -Ti об-
разует твердый раствор внедрения, что при-
водит к преимущественному увеличению
параметра его решетки с [11] и смещению
соответствующих пиков в сторону меньших
углов по сравнению с исходным образцом.
Соответствующие -твердому раствору пики
имеют широкий профиль или раздвоенные
вершины. Уширения дифракционных мак-
симумов как раз подтверждают искажения
решетки титана вследствие внедрения ато-
мов азота. Форму максимумов с раздвоенны-
ми вершинами можно объяснить тем, что в
поверхностном слое образцов присутствуют

вариации твердых растворов легирующих
элементов и азота в титане, которые приво-
дят к распределению межплоскостных рас-
стояний. Кроме того, в поверхностном слое
образцов, закаленных в среде азота высоко-
го давления, происходит образование нитри-
дов TiN, Ti2N. После улучшения разрешения
рентгенограммы, описанного далее, выявле-
ны также дополнительные дифракционные
максимумы фаз Ti3N2, Ti4N3. Полученный
фазовый состав свидетельствует о насыще-
нии азотом поверхности сплава ВТ23 при его
нагреве под закалку вследствие десорбции
молекулярного азота в нагревательной каме-
ре и при его охлаждении потоком азота вы-
сокого давления. Такой же набор нитридных
фаз был получен в работе [15] при азотиро-
вании титанового сплава в плазме тлеюще-
го разряда. В малом количестве обнаружи-
ваются изолированные пики, соответствую-
щие -твердому раствору замещения легиру-
ющих элементов в титане. Из результатов
анализа следует, что относительная объемная
доля остаточной -фазы после закалки в азо-
те меньше, чем после закалки в воде, что
объясняется тем, что азот стабилизирует -
фазу сильнее, чем кислород [11].

Рентгенограммы титановых сплавов пос-
ле закалки в рассмотренных средах имеют
достаточно сложный вид профилей, что
объясняется образованием многофазной
структуры в поверхностном слое после про-
ведения данной ТО. В связи с этим затруд-
ненным оказалось выявление изолирован-
ных максимумов для некоторых из фаз, что
потребовало проведения улучшения разре-
шения математическими методами. На от-
дельных участках рентгенограммы закален-
ного в воде сплава ВТ23 после улучшения
разрешения удалось выявить индивидуаль-
ные пики, которые могут принадлежать ок-
сиду TiO2

а (анатаз), а также смеси оксидов
TinO2n–1, где n  ,– (фиг. 5).

В результате улучшения разрешения
рентгенограммы сплава ВТ23, полученной
для его образцов после нагрева под закалку,
выдержки в вакууме со следовым количе-
ством молекулярного азота и последующей
закалки в азоте высокого давления, были
выявлены изолированные пики нитридов
Ti3N2 и Ti4N3 (фиг. 6). Число индивидуаль-
ных максимумов для Ti3N2 и Ti4N3 до раз-
решения составляло соответственно один и
три, а после разрешения — по четыре.
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Из сравнительного анализа профилей
дифракционных максимумов -фазы после
улучшения разрешения следует, что смеще-
ние пиков в область малых углов, а также
появление уширений после закалки в пото-
ке азота высокого давления больше, чем пос-
ле закалки в воде. Это хорошо видно при

сопоставлении профилей одних из наиболее
интенсивных отражений (002) и (101) фазы
-Ti (см. фиг. 5, а и фиг. 6).

Результат анализа угловых смещений
отражений и уширения их профилей хоро-
шо согласуется с приведенными в работе [11]
данными, согласно которым увеличение па-
раметра решетки c и неравномерных дефор-
маций при образовании твердого раствора
для -фазы (с изменяющейся по глубине кон-
центрацией азота) больше после внедрения
в решетку -Ti атомов азота, радиус которых
больше радиуса атомов кислорода.

Таким образом, применение метода улуч-
шения разрешения дифрактограмм дало воз-
можность получить более надежные выводы
о фазовом состоянии сплава ВТ23 после за-
калки в воде и в потоке азота высокого дав-
ления. В частности, по большому числу изо-
лированных дифракционных максимумов
было обосновано появление фаз Ti3N2 и Ti4N3

после закалки в потоке азота высокого дав-
ления, что не удавалось сделать до данного
исследования из-за сильного наложения мак-
симумов.

Выводы. 1. Нагрев и выдержка под за-
калку в графите и последующая закалка в
воде титанового сплава ВТ23 приводят к
тому, что в его поверхностных слоях кисло-
родом насыщается уже имеющийся в исход-
ном состоянии твердый раствор легирующих
элементов в -Ti. При этом возрастает па-
раметр его решетки c, а также образуется ди-
оксид титана TiO2 (рутил).

Фиг. 6. Фрагмент рентгенограммы образца
сплава ВТ23, закаленного в потоке азота высо-
кого давления, после улучшения разрешения
для диапазона углов 35—40

Фиг. 5. Фрагменты рентгенограммы образ-
цов сплава ВТ23, закаленного в воде, после
улучшения разрешения для диапазона углов
37—45 (а); 51—56 (б) и 74—79 (в)
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2. Нагрев под закалку, выдержка в ваку-
уме со следовым количеством молекуляр-
ного азота и последующая закалка в азоте
высокого давления приводят к тому, что в
поверхностных слоях сплава ВТ23 происхо-
дит насыщение азотом уже существующего
в исходном состоянии твердого раствора ле-
гирующих элементов в -Ti, сопровождаемое
увеличением параметра его решетки c. Кро-
ме того, образуются нитриды TiN, Ti2N, а так-
же Ti3N2, Ti4N3 (дополнительные дифракци-
онные максимумы последних нитридов уда-
лось обнаружить после улучшения разреше-
ния дифрактограмм).

3.После закалки титанового сплава ВТ23
в его структуре присутствует -фаза. Ее
объемная доля после закалки в азоте мень-
ше, чем после закалки в воде, так как азот
стабилизирует -фазу сильнее, чем кислород.

4. Использование улучшения разрешения
для дифрактограмм сплава ВТ23, закален-
ного в потоке азота высокого давления, дало
возможность выявить изолированные пики,
соответствующие нитридам Ti3N2 и Ti4N3.
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Нержавеющие стали2 с 13% Cr, относя-
щиеся в зависимости от содержания в них
углерода и их термической обработки к фер-

ритному, ферритно-мартенситному или мар-
тенситному классу, широко используются во
многих отраслях промышленности как кон-
струкционный материал с хорошим сочета-
нием прочности, твердости, коррозионной
стойкости и жаростойкости. После низкого
либо высокого отпуска закаленной на мар-
тенсит стали с 13% Cr ее коррозионная стой-
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По данным для шести модельных плавок изучены структура и фазовый состав стали на основе
13%Cr-1,5%Mn c двумя уровнями содержания азота (~0,10—~0,14%) и углерода (~0,02—~0,20%
С), а также добавками молибдена, ванадия и ниобия в состоянии после горячей пластической де-
формации ковкой и прокаткой с последующей закалкой от разных температур. Методами метал-
лографии, измерений твердости и микротвердости, дифференциального термического анализа, диф-
ференциальной сканирующей калориметрии, рентгеновского фазового анализа проведены иссле-
дования структуры и фазового состава, оценка температур фазовых превращений в металле полу-
ченных образцов горячекатаной стали. Экспериментальные данные по фазовому составу и тем-
пературам мартенситного превращения сопоставлены с расчетными, полученными с использова-
нием полуколичественной фазовой диаграммы Потака-Сагалевич, модифицированной фазовой ди-
аграммы Шеффлера—Делонга и эмпирической формулы расчета температуры Мн начала образо-
вания мартенсита Финклера—Ширры. Показано, что после деформации и закалки из аустенитной
области сталь с ~0,10% N и ~0,02% С имеет мартенситно-ферритную структуру с содержанием
феррита 30—50%, а стали с суммарным содержанием азота и углерода ~0,3% имеют мартенсит-
ную структуру с разной плотностью частиц избыточных фаз и размером зерна, зависящим от со-
держания элементов карбидо- и нитридообразователей. Для изученных сталей выявлены: темпе-
ратуры Ас1 и Ас3; температуры, отвечающие стадиям распада мартенсита, и температуры оконча-
ния растворения частиц избыточных фаз при нагреве. Установлена корреляция Мн  f(Niэкв/Crэкв).
Подтверждено соответствие фазового состава сталей расчетному по наличию феррита и мартен-
сита. Наличие небольшого количества остаточного аустенита, который должен быть в структуре
четырех составов стали согласно диаграмме Потака—Сагалевич и одного состава стали согласно
диаграмме Шеффлера—Делонга, использованными методами исследования не выявлено.

Ключевые слова: нержавеющая сталь; мартенсит; феррит; азот; углерод; фазовые
превращения; дифференциальный термический анализ; дифференциальная сканирующая
калориметрия.

1Работа выполнена при финансовой поддержке
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2Здесь и далее в статье содержание элементов в

стали в мас.%.
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кость составляет соответственно ~0,75 либо
~0,25 таковой у стали 12X18H10T, что обус-
ловлено разницей не только в содержании
хрома, но и в количестве выделяющихся при
отпуске карбидных частиц Cr23C6 [1]. Вари-
анты термических обработок таких сталей —
компромисс между стремлением обеспечить
твердость [2—5], прочность и пластичность
[5—8] и коррозионную стойкость [9—11].

Частичная замена углерода азотом (эф-
фективно повышает стабильность аустенита
и прочность твердого раствора, образует нит-
риды CrN и Сr2N) должна внести положитель-
ные изменения в баланс фазового состава,
механических и коррозионных свойств ста-
лей с 12—14% Cr. Так, увеличение в стали
SUS420J1 (0,2C-(13—14)Cr-0,015N) содержа-
ния азота до 0,05% позволило повысить кор-
розионную стойкость металла [12]. Исследо-
вания сталей 13Cr-5Ni-(1—2) Mo-0,02C с азо-
том и ниобием показали, что добавление
ниобия приводит к образованию наноразмер-
ных выделений (от 5 до 15 нм), которые спо-
собствуют значительному увеличению проч-
ности. При добавлении ниобия возрастает
стойкость к питтинговой коррозии. Это
объясняется подавлением выделений, бога-
тых хромом, которые могут вызвать локаль-
ное обеднение матрицы хромом и иниции-
рование точечной коррозии [13].

Ранее нами были выполнены расчеты ве-
личин [N] и [N]к.у — соответственно предель-
ной растворимости азота в расплаве и ком-
позиционно устойчивого содержания азота в
твердом металле для 60 модельных компо-
зиций на основе системы Fe-13%Cr. Харак-
теристика их состава: содержание кремния
0,3%; пять уровней содержания углерода
(0,03%; 0,15%; 0,20%; 0,25%; 0,30%); варьи-

рование содержаний: Mn — 0 и 1,5%; V — 0
и 0,2%; Nb — 0 и 0,07%; Мо — 0 и 0,5%
[14]. При расчетах [N] использовали форму-
лу для многокомпонентного расплава, учи-
тывающую влияние температуры, давления
и отклонение от закона Сивертса и показав-
шую ранее наилучшее соответствие расчет-
ных и экспериментальных результатов [15].
Значения [N]к.у составили от 0,113 до
0,138%N в зависимости от заложенного в
расчетную модель влияния содержания ле-
гирующих элементов и при использовании
коэффициента композиционной устойчивос-
ти Kк.у  0,72, принимая, что:

[N]к.у  [N]Kк.у. (1)

Также в рамках работы [14] были сдела-
ны с применением эмпирической формулы
Финклера—Ширры [16] расчетные оценки
температуры начала мартенситного превра-
щения Мн для составов конкретных лабора-
торных модельных сталей Fe-13%Cr-C, N с
небольшими добавками легирующих элемен-
тов (Mn, Mo, V, Nb).

Данная работа проведена с целью изучить
структуру, фазовый состав указанных лабо-
раторных модельных сталей Fe-13%Cr-C,N,
оценить температуры фазовых превращений
в них и сопоставить эти данные с расчетны-
ми, полученными нами в работе [14].

Материал и методы исследования. Ме-
талл плавок. Выплавку сталей проводили
в открытой индукционной печи. В расплав
на основе армко-железа вводили чистые ме-
таллические шихтовые материалы, азотиро-
ванный феррохром, синтетический чугун.
Получали лабораторные слитки (табл. 1) на
одной основе (13% Cr, 1,5% Mn) c двумя
уровнями содержания азота (~0,10 и ~0,13%),

Таблица 1

Химический состав стали плавок 1—6

аквалП
%,атнемелэеинажредоС

С N rC nM iS oM V bN S P О N+С

1 520,0 401,0 92,31 17,1 04,0 20,0 62,0 10,0 0600,0 400,0 6010,0 921,0

2 561,0 990,0 93,31 6,1 34,0 30,0 72,0 10,0 9600,0 400,0 6510,0 462,0

3 191,0 411,0 74,31 66,1 44,0 15,0 20,0 10,0 9700,0 600,0 0110,0 503,0

4 912,0 301,0 43,31 17,1 64,0 25,0 62,0 90,0 5500,0 500,0 5500,0 223,0

5 571,0 931,0 35,31 55,1 53,0 30,0 20,0 10,0 6500,0 500,0 6230,0 413,0

6 361,0 231,0 85,31 74,1 33,0 30,0 20,0 90,0 1700,0 300,0 5430,0 592,0
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содержанием углерода от ~0,03 до 0,23% и
небольшим содержанием легирующих доба-
вок (Mo, V, Nb).

Остывшие слитки извлекали из формы,
после удаления их донной и прибыльной
частей подвергали гомогенизирующему от-
жигу при ~1200 C (5 ч, охлаждение с печью).
Горячую пластическую деформацию ковкой
на толщину от 35 до <40 мм проводили при
1175—1000 C с охлаждением на воздухе.
Далее поковки прокатывали с температуры
нагрева 1150 C в несколько проходов с про-
межуточными подогревами до получения по-
лос шириной 8—9 см и толщиной 14—15 мм.
Сталь всех плавок хорошо деформировалась
вгорячую, металл не имел дефектов, связан-
ных с процессом прокатки. Исследования
структуры и фазового состава проводили на
вырезанных из прокатанного металла образ-
цах после их закалки от разных температур
в масло.

Методы исследования. Для изготовле-
ния шлифов (после запрессовки металла в
бакелит с применением пресса Opal 400) ис-
пользовали автоматическую шлифовальную
машину Saphir 250 (бумага с размером зер-
на от 100 до 1000 мкм), полировку выполня-
ли на сукне алмазной эмульсией (размер ча-
стиц 6, 3 и 1 мкм). Микроструктуру шлифов
выявляли химическим травлением (ра-
створ: 3 ч. HCl + 1 ч. HNO3 + 1 ч. глицери-
на) и исследовали на световом микроскопе
Olympus GX51.

Микротвердость структурных составляю-
щих (феррит, мартенсит) определяли в соот-
ветствии с ГОСТ Р ИСО 6507-1—2007 на
твердомере Volpert 402MVD с индентором —
четырехгранной алмазной пирамидой при
нагрузке 0,5 Н (0,05 кгс) и выдержке под
нагрузкой 10 с. Для каждой фазы в образце
было сделано не менее 10 измерений.

С использованием закалочного дилато-
метра L78 RITA выполнен дифференциаль-
ный термический анализ (ДТА) для выяв-
ления температур критических точек и тем-
ператур начала и конца мартенситного пре-
вращения. Образцы для дилатометрии нахо-
дились в состоянии после закалки от 1000 C.
В среде аргона проводили их нагрев с исполь-
зованием корундовых стержней. Режим на-
грева: 0,28 C/с до 1150 C, выдержка 20 мин
после выхода диаграммы нагрева на темпе-
ратурное плато. Затем начиналось непрерыв-
ное охлаждение с заданной скоростью до ком-

натной температуры (режим А со скоростью
0,2 C/с; режим Б со скоростью, имитирую-
щей закалку в масло: до 550 C—120 C/с, пос-
ле 550 C—50 C/с). Фазовые переходы в ма-
териале образца на этапах нагрева и охлаж-
дения определяли путем фиксации измене-
ний длины образца в ходе фазового превра-
щения при помощи тензодатчика. Парамет-
ры работы дилатометра контролировались
программным обеспечением.

Для дифференциальной сканирующей
калориметрии (ДСК) использовали диффе-
ренциальный сканирующий калориметр
DSC 404 F1. Нагрев образцов диаметром 5
и толщиной 1 мм осуществляли со скорос-
тью 10 C/мин в динамической среде аргона.
Использовали образцы после горячей пласти-
ческой деформации и закалки от 1100 C

Съемку дифрактограмм при проведении
рентгеновского фазового анализа3 осуществ-
ляли на образцах размером 10108 мм,
предварительно подвергнутых шлифовке и
последующей электрополировке. Использо-
вали для съемки в атмосферной среде 2-
горизонтальный рентгеновский дифракто-
метр HZG 4, -фильтрованное кобальтовое
излучение. Спектры обрабатывали с помо-
щью стандартного программного обеспече-
ния. Идентификацию кристаллических фаз
проводили по базе данных порошковых диф-
рактограмм ICDD 2004 г. Параметры съем-
ки: радиус гониометра 185 мм, скорость съем-
ки 2/мин, шаг 0,02; спектры записывались
в режиме непрерывного сканирования с ус-
коряющим напряжением 35 кВ и силой
тока накала 20 мА.

Расчеты фазового состава выплавленных
сталей выполняли на основе полуколиче-
ственной фазовой диаграммы Потака—Сага-
левич4 [17] и модифицированной фазовой
диаграммы Шеффлера—Делонга по методи-
ке, описанной в работе [14], с использовани-
ем формулы (1). Оценку эквивалентов аус-
тенито- и ферритообразования выполняли
согласно выражению:

Niэкв  Ni + 0,1Mn – 0,01Mn2 +

+ 18N + 30C + 0,5Cu + 0,5Co, (2)

3Авторы выражают благодарность к.т.н. А.А. Аш-

марину за проведение рентгеноструктурного анализа.
4Данная диаграмма построена Потаком и Сагале-

вич для сталей в состоянии после горячей деформации
со степенью обжатия 70% и закалки от 1050 C в воду.
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Crэкв  Cr + 1,5Mo + 0,48Si + 2,3V +

+ 1,75Nb + 1,5Ti + 0,75W + 1,75Tа. (3)

Для расчетной оценки температуры на-
чала мартенситного превращения Мн исполь-
зовали эмпирическую формулу Финклера—
Ширры [16]:

Mн  635–474С+0,86[N–0,15(Nb+Zr)] –

– 0,066(Ta+Hf) – (33Mn+17Cr+17Ni +

+ 21Mo+39V+11W). (4)

Результаты исследований. Согласно рас-
четам фазового состава сталей, полученных
в результате плавок 1—6, низкоуглеродистая
сталь плавки 1 должна содержать мартен-
сит (М) и ~30% феррита (Ф). Для остальных
сталей основной фазой является мартенсит
(фиг. 1, а), возможно наличие небольшого ко-
личества остаточного аустенита () (фиг. 1, б).

Проведены исследования микрострукту-
ры стали плавок 1—6 после выдержки 20
мин при 1000 C и закалки в масло.

После этой термической обработки сталь
плавки 1 имеет структуру с ~30% феррита
(светлая фаза  на фиг. 2) и ~70% крупно-
пластинчатого мартенсита (М). Использо-
ванный режим рентгеновской съемки не по-
зволил выявить расщепление пика линии
(110), которое ожидалось в связи с наличи-
ем феррита () и мартенсита (М) с тетраго-
нальным искажением кристаллической ре-
шетки. Поэтому для идентификации фаз в
стали плавки 1 использован метод измере-
ния микротвердости. После закалки от
1100 C, позволившей получить более круп-
ное зерно исходного аустенита, чем после
закалки от 1000 C, проведены измерения
микротвердости в зернах светлой фазы и

фазы с пластинчатой структурой (фиг. 3),
подтвердившие, что в стали присутствует мяг-
кий феррит (HV0,05 174—201) и превосходя-
щий его по твердости в ~2,4 раза мартенсит
(HV0,05 423—450). Средняя микротвердость
HV0,05 феррита в стали плавки 1 составила
201,815,9, а мартенсита 43611,52.

Микроструктура сталей плавок 2—6 пред-
ставляет собой мартенсит с небольшим ко-
личеством остаточного аустенита (см. фиг. 2),
что хорошо соотносится с оценкой фазового
состава по диаграмме Потака—Сагалевич
(см. фиг. 1, б).

В исследованиях методом ДТА стали пла-
вок 1—6 получены данные о критических
точках Ас1 и Ас3 (начала и конца превраще-
ния    при нагреве) и значениях Мн и
Мк при двух разных режимах охлаждения.
Результаты этого эксперимента и расчетной
оценки температуры Мн с применением эм-
пирической формулы Финклера—Ширры
[16] приведены в табл. 2. В качестве приме-
ра полученных в работе дилатограмм на
фиг. 4 приведены дилатограммы для образ-
цов сталей плавок 1, 2 и 4.

Как видно из табл. 2, расчетные темпера-
туры Mн близки к данным о Mн, получен-
ным только для плавок 2, 4 и 6 при охлаж-
дении по режиму А. При охлаждении по ре-
жиму Б температура Мн у стали плавок 1—
5 немного выше, чем при охлаждении по
режиму А. Температуры Ас1 и Ас3 наиболее
высокие у стали плавки 1, у сталей с бль-
шим суммарным содержанием углерода и
азота они ниже.

С использованием метода ДСК были изу-
чены процессы, происходящие при нагреве
закаленных сталей 1—6 (фиг. 5). Представ-
ленные на этих фигурах данные были ин-

6
5

2

1

4

3

1

6
2

3

4
5

Фиг. 1. Положение сталей плавок 1—6 на модифицированной диаграмме Шеффлера—Делонга (а) и
диаграмме Потака—Сагалевич (I) (приведены фрагменты диаграмм)



56 „Металлы“. № 2. 2024 г.

терпретированы нами на основе литератур-
ных данных о влиянии термической обра-
ботки на структуру и свойства закаленных
мартенситных сталей с 12—15%Cr [3—
5,18—23] следующим образом. Были выде-
лены температурные интервалы этих процес-
сов. На фиг. 5, в табл. 3 и далее в тексте
температуры начала—окончания этих про-
цессов обозначены цифрами I—VII.

При температурах t 350 C в мартенси-
те, пересыщенном углеродом и азотом в ре-
зультате закалки из аустенитной области,
начинается зарождение частиц избыточных
фаз (специальных карбидов, карбонитридов,

Фиг. 2. Микроструктура сталей плавок 1—6 после отжига при 1000 C (20 мин) и закалки в масло

Фиг. 3. Отпечатки индентора (1000) в фер-
рите (а) и азотистом мартенсите (б) стали плав-
ки 1, закаленной от 1100 C в масло

а) б)

1 2

3 4

5 6



(M)

(M)

(M)

(M)

(M)

(M)







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нитридов) и увеличение их количества (I).
При этом сталь сохраняет структуру мар-
тенсита отпуска.

В интервале температур 593—625 C (для
разных плавок, см. фиг. 5 и табл. 3) начина-
ется распад дестабилизированного мартенси-
та отпуска с образованием структуры из фер-
рита и частиц этих фаз (II).

При температурах 650—659 C распад
завершается и начинается процесс коагуля-
ции (III). Окончание процесса коагуляции
частиц избыточных фаз происходит при тем-
пературах 735—767 C (IV).

Дальнейший нагрев стали приводит к
растворению этих частиц. В результате при
температурах 801—830 C начинаются про-
цессы образования аустенита и растворения
феррита (V), которые заканчиваются при
861—900 C (VI).

Далее при нагреве аустенита продолжа-
ется растворение частиц избыточных фаз, ко-
торое заканчивается при следующих темпе-
ратурах: 1070 C у стали плавки 1 с суммар-
ным содержанием С + N  0,129 и 1120—
1132 C у стали плавок 2—6 с суммарным
содержанием С + N  0,264—0,322 (VII).

Как видно из сопоставления значений
температур Ac1 и Ac3, полученных в ходе ДТА
и ДСК (см. табл. 2 и 3, соответственно), тем-
пературы, полученные методом ДСК, более
высокие.

Обсуждение результатов. Сопоставление
фазового состава сталей — расчетного, по
диаграммам в соответствии с формула-
ми (2), (3) и фактического, полученного
при закалке (1000 C, 20 мин, масло).
Проведенные исследования (металлографи-
ческий анализ, РФА, измерения микротвер-
дости и твердости) стали плавок 1—6 под-
твердили соответствие фактического фазово-
го состава расчетному в отношении наличия
феррита и мартенсита в стали плавки 1 и
структуры мартенсита в стали плавок 2—6.

Не было подтверждено наличие неболь-
шого количества аустенита в стали плавок
3—6. (Согласно диаграмме Потака—Сагале-
вич его количество могло составить 6—9%;
согласно модифицированной диаграмме
Шеффлера—Делонга появление небольшого
количества этой фазы ожидалось только у
стали плавки 4, структура стали плавок 3, 5
и 6 должна быть мартенситной.)

Для стали плавки 1 расчетное (по диаг-
рамме Потака—Сагалевич) количество мар-
тенсита и феррита составило: 80%М и
20%Ф. Исходя из одинаковых схем инден-
тирования и физического смысла измерения
значений микротвердости и макротвердости
по Виккерсу HV, мы можем сопоставлять
результаты этих измерений. Вклады в ин-
тегральную макротвердость феррита и мар-
тенсита пропорциональны их содержанию в

Таблица 2

Температуры (C) фазовых превращений, выявленные при ДТА сталей
плавок 1—6 при их нагреве и охлаждении и расчетная температура Мн

аквалП
вергаН

,еинеджалхО
Амижер

,еинеджалхО
Бмижер

Mн,
,течсар

CсА 1, C сА 3, C Mн, C Mк, C Mн, C Mк, C

1 428 058 733 992 633 392 592

2 918 058 722 451 432 151 122

3 108 938 571 841 091 601 202

4 797 328 491 89 602 121 781

5 797 628 981 301 102 321 112

6 297 228 312 921 802 931 612

Примечание: температуры фазовых превращений:
при нагреве:
Ас1 — начало образования аустенита;
Ас3 — конец растворения феррита;
при охлаждении по режимам А и Б:
Mн — начало мартенситного превращения;
Mк — конец мартенситного превращения.
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стали, поэтому, используя измеренные значе-
ния микротвердости феррита HV0,05 176 и
мартенсита HV0,05 423, получили расчетное
значение макротвердости HV 377. Фактичес-
ки получено более низкое значение твердо-
сти — HV 326. При этом следует учитывать,
что при переходе от измерения микротвер-
дости к макротвердости часто наблюдают не-
которое понижение числа твердости, в том

числе связанное с различием в подготовке
шлифов под эти два вида измерений.

Температура начала мартенситного
превращения и его температурный интер-
вал. Закалка на мартенсит (нормализация)
является первой стадией термической обра-
ботки среднеуглеродистых сталей с 13% Cr.
На температуру Мн влияет содержание в ста-
ли элементов-аустенито и -ферритообразова-

Ac1: 824,27 C

Ac3: 849,91 C
Mк: 299,39 C

Mн: 337 C

Mк: 293,2 C

Mн: 336,27 C

Ac1: 831,32 C

Ac3: 870,6 C

Ac1: 819,13 C
Ac1: 827,53 C

Ac3: 850,59 C
Ac3: 846,03 C

Ac1: 796,88 C

Ac3: 823,47 C

Ac1: 800,79 C

Ac3: 829,62 C

Mк: 154,4 C

Mн: 226,72 C

Mк: 150,91 C

Mн: 234,36 C

Mк: 97,54 C

Mн: 193,68 C

Mк: 120,91 C

Mн: 206,2 C

Фиг. 4. Дилатограммы закаленных от 1000 C образцов стали плавок 1 (а, г), 2 (б, д) и 4 (в, е), полученные
при нагреве со скоростью 0,28 C/с до 1150 C (выдержка 20 мин) и последующем охлаждении: а—в — ле-
вая колонка — режим А; г—е — правая колонка — режим Б (имитация закалки в масло)
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телей. Все изученные стали при одинаковом
содержании хрома, марганца и кремния раз-
личаются содержанием других легирующих
элементов. Для учета их влияния на Мн

использовали разные отношения Niэкв/Crэкв
с эквивалентами, рассчитанными по форму-
лам (2) и (3). На фиг. 6 приведены рассчи-
танные по формуле (4) значения Мн и фак-
тические в зависимости от указанного зна-
чения отношения Niэкв/Crэкв для сталей пла-
вок 1—6 и сталей 20Х13 и 30Х13. Ближай-
шим аналогом по содержанию углерода к
сталям плавок 2—6 является сталь 20Х13,
а если оценивать в них суммарное содержа-

ние элементов внедрения (углерода и азота),
то аналогом является сталь 30Х13.

При охлаждении из аустенитной облас-
ти от температуры 1150 С с условной ско-
ростью закалки в масло (режим Б) темпера-
тура Mн сталей плавок 1—6 линейно сни-
жается пропорционально величине отноше-
ния Niэкв/Crэкв. Это связано с большей ста-
бильностью аустенита с более высоким со-
держанием углерода и азота. Важно отме-
тить, что, поскольку для составов стали пла-
вок 2—6 Mн  250 C, для них возможна го-
рячая пластическая деформация в широком
интервале температур аустенитной области

Фиг. 5. Результаты ДСК при нагреве закаленных от 1000 C образцов плавок 1—6 : I—VII — темпера-
туры начала—окончания процессов, протекающих в структуре изученных сталей; 1 — первая производная
от исходной линии; 2 — вторая производная. Отклонения по этим линиям дают более четкие представле-
ния о происходящих процессах
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без образования горячих трещин из-за обра-
зования мартенсита охлаждения. Для стали
плавок 1—6 расчетная температура Mн по-
казала большее соответствие фактической
температуре Mн в области более высоких зна-
чений отношения Niэкв/Crэкв.

Для сталей 20Х13 и 30Х13 в разных спра-
вочниках [24—26] приводятся различающи-
еся значения Mн, в том числе 320 C для ста-
ли 20Х13 и 270 и 240 C для стали 30Х13.
На фиг. 6 оценки фактической (справочной)
температуры Mн и рассчитанной по форму-
ле (4) как функции отношения Niэкв/Crэкв
были сделаны нами для трех содержаний
углерода в этих сталях: 0,16%С в стали
20Х13 и 0,26 и 0,35%С в стали 30Х13 (пре-

делы его содержания в марочном составе).
Результат показал, что эту разницу в спра-
вочных значениях Mн можно объяснить имен-
но тем, что данные по Mн получены для ста-
лей с разным содержанием углерода в пре-
делах марочного состава: как справочные, так
и расчетные значения Mн для указанных
трех вариаций содержания углерода и соот-
ветственно значений отношения Niэкв/Crэкв
ложатся на одну прямую 2.

Сравнение данных на фиг. 6 показывает,
что легирование азотом изученных нами ста-
лей, содержащих 0,17—0,22% C, заметно по-
влияло на снижение температуры Mн до
уровня, более низкого, чем у стали 30Х13 с
0,35% С. Зависимости температуры Mн от
величины отношения Niэкв/Crэкв в этих ста-
лях описываются уравнениями:

для сталей плавок 1—6 (эксперимент)

Mн  –379,6 (Niэкв/Crэкв) + 411; (5)

для сталей 20Х13 и 30Х13 (справочные
данные)

Mн  –212,8 (Niэкв/Crэкв) + 400. (6)

Температуры Ас1 и Ас3, Аr3 и Аr1. Об-
суждая результаты исследования методами
ДТА и ДСК, можно также отметить ряд осо-
бенностей поведения сталей плавок 1—6. По
справочным данным [24—26] разница тем-
ператур Ас3 и Ас1 (соответственно конец ра-
створения феррита при нагреве и начало об-

Таблица 3

Результаты ДСК при нагреве закаленных образцов стали плавок 1—6

аквалП

,ырутарепмеТ  воссецорпяиначноко—алачан,C

олачан
яинеледыв

цитсач
хынчотыбзи

взаф
етиснетрам

ассецорпеиначноко
вяинеледывогоннегомог

цитсачетиснетрам
олачан/зафхынчотыбзи
сатиснетрамадапсар

-онтиррефмеинавозарбо
исемсйондибрак

олачан
иицялугаок
хынчотыбзи

заф

еиначноко
ассецорп
иицялугаок
хынчотыбзи

заф

олачан
яинавозарбо
атинетсуа
еверганирп

( сА 1)

ценок
яинеровтсар
ирпатирреф

еверган
( сА 3)

еонлоп
еинеровтсар
хынчотыбзи

взаф
модревт
еровтсар

I II III VI V IV IIV

1 334 506 056 367 518 398 0701

2 063 395 956 767 128 488 0211

3 283 526 756 537 218 378 0211

4 763 316 856 847 528 009 3211

5 553 616 456 947 038 009 0211

6 053 516 056 047 108 168 2311

Фиг. 6. Влияние соотношения Niэкв/Crэкв
на фактическую и расчетную температуру Мн:
1 — стали плавок 1—6 (  — фактическая;  —
расчетная); 2 — стали 20Х13 и 30Х13 с 13%Сr,
0,5 %Mn, 0,4% Si и 0,16, 0,26 и 0,35%С соот-
ветственно: (  — фактическая;  — расчетная)

1

2300

250

200

150

Mн, С

0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 Niэкв/Crэкв
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разования в феррите аустенита при нагреве)
для сталей 20Х13 и 30Х13 с содержанием
углерода 0,16—0,25 и 0,26—0,36% состав-
ляет 90—170 C. Для изученных нами азот-
содержащих сталей плавок 1—6 на основе
13%Cr этот температурный интервал замет-
но уже: по данным в табл. 2 он составляет
26—38 C. При использовании метода ДСК
температуры Ас1 в основном на несколько
градусов выше, чем при ДТА, а температу-
ры Ас3 при ДСК выше таковых при ДТА на
30—60 C (табл. 4). Разница между средни-
ми значениями t, полученными при исполь-
зовании ДТА и ДСК, составляет ~38 C.

При медленном охлаждении стали 20Х13
из аустенитной области происходит распад
аустенита с образованием феррита и карби-
дов, при этом для стали 20Х13 критически-
ми точками Аr3 и Аr1 являются температу-
ры 710 и 660 C соответственно [27]. В на-
шем исследовании методом ДТА по режи-
му А (скорость охлаждения 0,2 C/с) не вы-
явлены (при прохождении соответствующе-
го диапазона температур) точки Аr3 и Аr1 ни
для одной из изученных нами сталей, в том
числе представленных на фиг. 4, а—в. При
продолжении снижения температуры с ука-
занной скоростью происходило мартенситное
превращение.

Выделение и растворение частиц при
нагреве. В данной работе не проводили иден-
тификацию частиц избыточных фаз. В уг-

леродистых сталях с 13%Cr к этим части-
цам относятся карбиды хрома. Поскольку
изученные нами стали, кроме стали плавок
3 и 5, легированы ванадием и/или ниобием,
в них, как и в других высокохромистых ста-
лях, возможно выделение карбидов, нитридов
и карбонитридов типа МеХ, в которых ме-
таллическая часть Me  V или Nb [28]. Кро-
ме того, в состав таких частиц может вхо-
дить и хром.

По данным [29] для стали с 13,3%Cr,
0,31%C, 0,04%V, 0,48%Cu (30Х13) выдерж-
ка 30 мин при 1020 C (аустенитизация) не
привела к полному растворению карбидов.
Это согласуется с полученными в настоящей
работе данными. По результатам ДСК в ста-
ли плавок 2—6 с сопоставимым суммарным
содержанием C + N  0,264—0,322 темпера-
туры полного растворения избыточных фаз
в твердом растворе составляют 1120—
1130 C. Это подтверждается и значитель-
ным увеличением размера зерна исходного
аустенита при повышении температуры на-
грева под закалку до 1150 C образцов стали
плавки 4 (фиг. 7), легированной одновремен-
но как ванадием, так и ниобием, в которой
должны быть сдерживающие рост зерна ча-
стицы избыточных фаз с участием и вана-
дия, и ниобия.

Отпуск при 300оС стали, отвечающей рос-
сийской марке 30Х13, вызывает выделение
наноразмерных карбидов -M3C. При 500—

Таблица 4

Температурный интервал t превращения    при нагреве
по данным ДТА, ДСК для сталей плавок 1—6

и по справочным данным для сталей 20Х13 и 30Х13

ьлатС
ковалп

,АТД C КСД , C

сА 1 сА 3 t  сА 3– сА 1 сА 1 сА 3 t  сА 3– сА 1

1 428 058 62 518 398 87

2 918 058 13 128 488 36

3 108 938 83 218 378 16

4 797 328 62 528 009 57

5 797 628 92 038 009 07

6 297 228 03 108 168 06

ьлатС
]91—71[еыннаД

сА 1 сА 3 t  сА 3– сА 1

31Х02 018 009 09

028 059 031

31Х03 017 068 051

017 088 071
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550 C в этой стали выделяются наноразмер-
ные карбиды M23C6, а при 650—700 C выяв-
лены субмикро- или микроразмерные карби-
ды [29], что является свидетельством произо-
шедшей их коагуляции. Соотнеся эти данные
с полученными нами при ДСК, можно отме-
тить, что у стали плавок 1—6 температурный
интервал коагуляции частиц избыточных фаз
более широкий: от 650—659 до 740—767 C.

Выводы. 1. Изучен металл лабораторных
плавок (сталь на основе 13% Cr-1,5% Mn c
концентраций азота ~0,10 и ~0,14 % и угле-
рода ~0,02 и ~0,20% и добавками Mo, V, Nb)
в состоянии после горячей пластической де-
формации с последующей закалкой от раз-
ных температур. После закалки от 1000 C
сталь с ~0,10% N и ~0,02% С имеет мартен-
ситно-ферритную структуру с содержанием
мартенсита ~60 об.%, имеющего твердость
HV0,05  436 (более чем вдвое выше, чем у
феррита). Стали пяти других составов с сум-
марным содержанием азота и углерода
~0,30% имеют мартенситную структуру с
небольшим количеством остаточного аусте-
нита. Подтверждено соответствие фазового
состава сталей их расчетному фазовому со-
ставу по диаграмме Потака—Сагалевич.

2. При охлаждении из аустенитной об-
ласти от температуры 1150 C со скорос-
тью, моделирующей закалку в масло (при
ДТА), температура Mн изученных сталей ли-
нейно снижается с увеличением отношения
Niэкв/Crэкв (Mн  –379,6 (Niэкв/Crэкв) + 411),
что обусловлено большей стабильностью аус-
тенита с более высокой концентрацией уг-
лерода и азота. Подтверждено хорошее со-

гласование экспериментальных значений Мн

с расчетными по формуле Финклера—Шир-
ры. При охлаждении из аустенитной облас-
ти со значительно меньшей скоростью
(0,2 C/с) распада аустенита с образованием
феррита и карбидов также не происходит.

3. У пяти изученных азотсодержащих
сталей мартенситного класса значение Mн
находится в пределах 234—190 C.

4. Температурные интервалы t  Ас3 – Ас1
для изученных сталей, выявленные метода-
ми ДСК и ДТА, различаются, но оба более
узкие, чем для сталей 20Х13 и 30Х13 с 0,2
и 0,3%С соответственно.

5. Температурный интервал коагуляции
частиц избыточных фаз у изученных сталей
более широкий, чем у стали с 0,2%С и 13%Cr
(650—700 C), и составляет от 650—659 до
740—767 C. Температуры полного растворе-
ния избыточных фаз в аустените составля-
ют: 1120—1130 C у изученных мартенсит-
ных сталей, имеющих С + N  0,264—0,322%,
и 1070 C у мартенситно-ферритной стали с
суммарным содержанием С + N  0,129%.
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Использование технологии селективного
лазерного плавления для изготовления ста-
лей и сплавов из металлического порошка в
соответствии с компьютерной 3D-моделью
находит все большее применение во многих
областях техники, включая автомобильную,
аэрокосмическую промышленность и биоме-
дицину [1]. Это требует развития методов
диагностики состояния таких «аддитивных»
материалов, тем более что они содержат боль-
шое количество разнообразных технологичес-
ких дефектов (пор в местах несплавления и
на границах ванн расплава, нерасплавленных
частиц порошка и др.) [2]. Поэтому основ-
ное внимание исследователей направлено на
устранение и контроль таких дефектов плав-
ления методами неразрушающего контроля,
позволяющими оптимизировать структуру
новых материалов [3, 4].

Оценке физических свойств «аддитив-
ных» материалов в процессе нагружения, в
частности, циклического нагружения, еще не
уделяется должного внимания и литератур-
ных источников по этой проблеме крайне
мало. Однако рассмотрение работ по физи-
ческой диагностике процесса усталостного
разрушения обычных конструкционных ма-
териалов облегчает анализ результатов оцен-
ки характеристик неразрушающего контро-
ля новых материалов. Так, из работ, посвя-
щенных оценке параметра электрического
сопротивления (R), следует, что этот параметр
является достаточно информативным: харак-
теризует циклическую поврежденность ма-
териала на разных стадиях развития разру-
шения и проявляет чувствительность к над-
резу [5—7].

Авторы работ [8, 9] на основе измерений
электрического сопротивления развили под-
ход, позволяющий оценивать реальную по-
врежденность материала в процессе устало-
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На разных стадиях циклического нагружения измерены такие физические характеристики
стали 316L, полученной методом селективного лазерного плавления, как электрическое сопро-
тивление и вихретоковый параметр. Установлена корреляция этих характеристик с длиной и
раскрытием малых усталостных трещин, возникших на технологических дефектах, а также с от-
носительным числом циклов нагружения. Основой отмеченной корреляции является подобие
стадийности изменения физических свойств и стадийности изменения длины и раскрытия ма-
лых усталостных трещин с увеличением числа циклов. Показано, что средняя длина малых тре-
щин на стадии стабильного роста линейно зависит от относительного числа циклов нагружения
как при низкой, так и при высокой амплитуде напряжения. Электрическое сопротивление, оце-
ненное после разрушения вблизи изломов образцов, растет с увеличением амплитуды напряже-
ния согласно линейному соотношению, которому отвечает и зависимость вихретокового парамет-
ра от числа циклов при низких амплитудах напряжения. С ростом раскрытия малых трещин
значения вихретокового параметра увеличиваются.
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стного разрушения, и предложили соотноше-
ния для такой оценки, учитывающие равно-
мерность распределения микротрещин по
сечению образца.

Высокой чувствительностью к поврежден-
ности обладает и вихретоковый параметр Hec
благодаря большому числу определяющих
его спектральных компонентов [10—12] и
простоте реализации данного подхода [13],
обеспечивающей преимущество перед други-
ми методами неразрушающего контроля со-
стояния металлических конструкций и ши-
рокое применение при оценке многочислен-
ных типов дефектов, возникающих в разных
условиях.

К числу преимуществ относится также и
возможность при его (вихретоковом парамет-
ре) применении разделять влияние пласти-
ческой деформации материала при проведе-
нии неразрушающего контроля и влияние
повреждений, внесенных циклической на-
грузкой [14]. Его использование в сочетании
с акустическим методом дает возможность
при исследовании аустенитной нержавеющей
стали разделять эффекты, связанные с фазо-
вым превращением, наведенным пластичес-
кой деформацией в процессе циклирования,
и с накоплением повреждений [15].

Особенностью данного метода является
его ограничение, связанное с возможностью
оценки поврежденности лишь в поверхност-
ном слое образца или детали. Но если учесть,
что деформационные процессы в области по-
верхности чаще всего опережают таковые в
центральных объемах образца, особенно в
процессе циклического нагружения, то этот
метод оказывается информативным и, веро-
ятно, может обладать прогностическими свой-
ствами. В ряде исследований продемонстри-
рованы его полезность и информативность
при изучении малых усталостных трещин,
зарождающихся вблизи концентраторов на-
пряжений [16, 17].

В настоящей статье приведены результа-
ты работы по оценке электрического сопро-
тивления и вихретокового параметра — фи-
зических характеристик циклического раз-
рушения образцов стали 316L, полученной
методом селективного лазерного плавления.

Материал и методы исследования. Ис-
пользованы образцы, полученные из метал-
лопорошковой композиции аустенитной ста-
ли 316L на установке MeltMaster3D-550 се-
лективного лазерного плавления. Химичес-

кий состав порошковой шихты аддитивной
стали 316L и механические свойства образ-
цов из нее представлены в таблице.

Результаты исследования исходного по-
рошкового материала показали, что частицы
порошка имеют округлую форму, их разме-
ры лежат в диапазоне от 24 до 63 мкм со
средним размером 40 мкм. Такие морфомет-
рические параметры исходного порошка по-
зволили сформировать равномерный слой
порошкового материала толщиной 50 мкм.
Процесс построения образцов и их заготовок
проводился в среде азота с остаточным со-
держанием кислорода <700 ppm при следу-
ющих основных параметрах процесса селек-
тивного лазерного плавления (СЛП): мощ-
ность лазера 360 Вт; скорость сканирования
850 мм/с; шаг сканирования, т.е. расстояние
между соседними траекториями лазерного
луча, 80 мкм; траектория сканирования —
шахматная [18].

В результате получены заготовки, из ко-
торых электроискровым методом вырезаны
образцы в направлении линии послойного
сплавления, размеры которых показаны на
фиг. 1. Поверхность образцов перед усталос-
тными испытаниями предварительно шлифо-
вали до значения шероховатости Rz7. Для
изучения кинетики роста малых усталостных
трещин образцы были отполированы.

На фиг. 1 представлена геометрия уста-
лостного образца и структура исследуемой
стали. Усталостные испытания плоских кор-
сетных образцов (12 штук) толщиной 3 мм
проводили на сервогидравлической установ-
ке BISS Nano (максимальная нагрузка дат-
чика силы 15 кН) при частоте нагружения
20 Гц, асимметрии цикла R  0,1.

Для исследования картин поврежденно-
сти с оценкой длины и раскрытия малых
трещин образцы разгружали, снимали из зах-
ватных приспособлений и с использованием
микроскопа Neophot 32, оснащенного цифро-
вой фотокамерой Canon 350D, проводили фо-
тосъемку среднего сечения предварительно
отполированного образца. Число таких ос-
тановок было порядка десяти. Для измере-

Химический состав порошка 316L и механические
свойства образцов аддитивной стали 316L

%.сам,екшоропвеинажредоС  2,0 в
 %,

rC nM eF iN oM аПМ

79,71 36,1 45,56 74,21 13,2 673 594 8,32
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ния длины малых трещин полученные кар-
тины поврежденности анализировали с по-
мощью программы обработки изображений.
Отмечено, что длина малых усталостных тре-
щин изменялась в диапазоне от 10 до 350
мкм; по данным измерения ~30 трещин оце-
нивали их среднюю длину lср.

При тех же амплитудах напряжений
(  175 и 350 МПа) во время остановок ис-
пытательной машины (без снятия нагрузки)
измеряли вихретоковый параметр Hec и элек-
трическое сопротивление R. Для оценки вих-
ретокового параметра использовали дефек-
тоскоп ВД-90НП. Электрическое сопротив-
ление исследуемых образцов измеряли мик-
роомметром ТС-2.

По данным экспериментальных измере-
ний указанных физических характеристик
(число измерений от 10 до 20) оценивали их
средние значения и исследовали зависимос-
ти этих значений от относительного числа
циклов, амплитуды напряжения и средней
длины усталостных микротрещин. Погреш-
ность измерения указанных параметров не-
разрушающего контроля не превышала 5%.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. По результатам усталостных испы-
таний образцов исследуемой стали построе-
на кривая усталости (фиг. 2, а), получены про-
фили изломов (фиг. 2, б, в) и картины мик-
ротрещин на поверхности образцов, испытан-
ных при высокой (фиг. 2, г) и низкой
(фиг. 2, д) амплитуде напряжения (белыми
стрелками показаны малые трещины).

Из представленных данных следует, что
кривая усталости имеет перелом при амп-
литуде напряжения *, при достижении ко-
торой резко меняется поврежденность образ-
ца: при  > * она развивается более интен-
сивно и в большем объеме образца по срав-

нению с процессом развития поврежденнос-
ти при  < *, т.е. при амплитудах напряже-
ния, соответствующих нижней ветви кривой
усталости. Кроме того, левая верхняя ветвь
кривой усталости связана с многоочаговым
разрушением, а нижняя — с преимуществен-
но одноочаговым. Меняется и профиль из-
лома: сдвиговый излом, наблюдаемый при
 > *, переходит в излом, сформировавший-
ся в условиях отрыва при  < * [19].

Эти особенности усталостного разрушения
в области перелома, или разрыва, кривых ус-
талости свидетельствуют о смене напряжен-
ного состояния, реализующегося в вершине
макротрещины, и переходе от плосконапря-
женного состояния при  > * к плоскоде-
формированному состоянию материала образ-
ца при  < * [19].

В.И. Шабалин [20] связывал разрыв кри-
вых усталости с достижением циклическо-
го предела текучести материала. Это подтвер-
ждают результаты анализа микрорельефа
разрушения, показавшие, что по сравнению
с низким уровнем амплитуды напряжений
при высоких напряжениях наблюдается бо-
лее вязкий микрорельеф [19].

Изменения картин поврежденности обна-
руживаются и при амплитудах  > *, но на
разных стадиях усталостного разрушения.
На начальной стадии развития поврежден-
ности при N/Nf  0,1 на структурных гра-
ницах зарождаются и накапливаются малые
трещины размером ~130 мкм (фиг. 3, а), рас-
крытие и длина которых растут с увеличе-
нием числа циклов. На стадии предразру-
шения при N/Nf  0,7 происходит слияние
этих трещин, которое приводит к формиро-
ванию макротрещины (фиг. 3, б).

С увеличением числа циклов растет по-
врежденность поверхностного слоя образца,

а) б)
Границы ванн расплава

Пора  Аустенитные зерна

100 мкм

Фиг. 1. Геометрия усталостного образца (а) и структура аддитивной стали 316L (б)
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Фиг. 2. Кривая усталости стали 316L (а), профили усталостных изломов (б, в) и картины микротрещин
(г, д) при амплитуде напряжения выше >* (б, г) и ниже <*(в, д) амплитуды *, соответствующей пере-
лому кривой усталости [19]

б) в)

Фиг. 3. Картины поврежденности вблизи боковой поверхности образцов, испытанных при амплитуде
напряжения   350 МПа на начальной стадии разрушения при N/Nf 0,1(а) и на стадии слияния малых
трещин при N/Nf 0,7(б)

а) б)

г) д)
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в котором по смежным плоскостям сколь-
жения развиваются микротрещины [19], а
вдоль слоя, по его границе, — продольные
микротрещины (на фиг. 3, б показано стрел-
кой).

Развитие поврежденности не могло не
отразиться на изменении физических свойств
исследуемого материала, в частности на из-
менении электрического сопротивления и
вихретокового параметра. Это подтвержда-
ет зависимость электрического сопротивле-
ния от амплитуды напряжения, построенная
по измерениям данной характеристики не-
посредственно вблизи поверхностей изломов
образцов после разрушения (фиг. 4). Видно,
что характер зависимости резко меняется
при амплитуде напряжения *, соответству-
ющей перелому кривой усталости. Электри-
ческое сопротивление повышается с увели-
чением амплитуды напряжения, причем при
амплитудах, близких к *, наблюдается об-
ласть перехода к высокоамплитудному уча-
стку зависимости R—, соответствующему
развитию множественного и многоочагового
усталостного разрушения.

Следует отметить на фиг. 4 некоторую
тенденцию увеличения угла наклона прямой
при напряжениях  > *, что согласуется с
результатами исследования авторов [7], по-
казавших, что при амплитуде напряжения,
равной пределу текучести нержавеющей ста-
ли 304 (215 МПа), наблюдается значитель-
ное увеличение удельного сопротивления в
области надреза образца, связанное с зарож-
дением микротрещин. При превышении
предела текучести резкий рост удельного
сопротивления вблизи надреза начинается
при меньшем числе циклов в результате сли-
яния микротрещин и последующего образо-
вания макротрещины.

Стадийность изменения электрического
сопротивления в процессе циклического на-
гружения образцов из нержавеющей стали
AISI 316L изучена также авторами работ [5,
6], установившими снижение электрическо-
го сопротивления на начальной стадии ус-
талостного разрушения, а затем его увели-
чение при долговечности, составляющей 20—
40%, которое они связали с усталостным
повреждением материала в зоне надреза. В
дальнейшем, при большей долговечности, на-
блюдалась общая тенденция быстрого увели-
чения электрического сопротивления.

В работах [8, 9] отмечена информативность
электрорезистивной характеристики матери-
алов, которая может быть использована в ка-
честве критерия деградации материала в ус-
ловиях циклического нагружения. Авторы
этих исследований развивают концепцию эк-
вивалентности электрической проводимости
и нагрузки, согласно которой площадь токоп-
роводящего поперечного сечения равна пло-
щади несущего сечения, что позволяет по па-
раметру электрического сопротивления оце-
нивать поврежденность материала. Проверка
этого подхода на нескольких конструкцион-
ных материалах показала хорошее согласие
экспериментальных и расчетных данных.

Поврежденность исследуемой стали ха-
рактеризуется средней длиной малых тре-
щин (lср) и их раскрытия (), значения кото-
рых, как видно на фиг. 5, а и фиг. 6, растут с
увеличением относительного числа циклов
N/Nf. По изменению скорости роста этих
характеристик можно выделить три стадии
развития трещин: начальный (I), основной
(II) и финальный рост трещин (III) перед раз-
рушением. Но если рост средней длины ма-
лых трещин на II стадии развития повреж-
денности при обоих уровнях амплитуды на-
пряжения можно описать линейными зави-
симостями типа lср ~ N/Nf, то изменение рас-
крытия  (фиг. 6, а), связанное с чередовани-
ем его увеличения и уменьшения в процес-
се роста трещин, такой зависимости не отве-
чает. По данным исследования [19] увели-
чение раскрытия вызвано торможением ма-
лых трещин на структурных границах, а его

Фиг. 4. Изменение электрического сопро-
тивления R вблизи поверхностей излома образ-
цов в зависимости от амплитуды приложенно-
го напряжения 
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уменьшение при преодолении таких границ
предшествует дальнейшему росту длины тре-
щины.

Изменения длины и раскрытия трещин
отражаются и на изменениях вихретоково-
го параметра Hec (фиг. 5, б, фиг. 6), особенно
чувствительного к поврежденности поверх-
ностного слоя усталостного образца, накоп-
ление дефектов в котором опережает про-
цесс развития поврежденности в централь-
ных областях (см. фиг. 3). Скорость роста
параметра Hec мала на стадии II и возраста-
ет на стадии III роста средней длины тре-
щин. При низкой амплитуде напряжения на
II стадии роста дефектов зависимости рас-
крытия микротрещин и вихретокового па-
раметра (фиг. 6, б) от относительного числа
циклов отвечают линейным соотношениям.

Как показано на фиг. 7, линейной зави-
симостью вихретоковый параметр связан и

со средней длиной трещин. Это означает, что
он может служить в качестве критерия ди-
агностики усталостного разрушения, что под-
тверждается исследованием [21], в котором
изучалась взаимосвязь показаний вихревых
токов с числом циклов при малоцикловом
испытании на усталость пластин из углеро-
дистой стали S355. При этом было установ-
лено, что с увеличением числа циклов как
вихретоковый параметр, так и плотность
микротрещин возрастают, а механические
свойства стали (предел текучести и ударная
вязкость) ухудшаются.

Совершенствование этого метода неразру-
шающего контроля, связанное с использова-
нием индукционной термографии [16] или
микродатчиков вихревого тока [17], позволя-
ет повысить его чувствительность и регист-
рировать малые усталостные трещины дли-
ной <1 мм в области концентраторов напря-

Фиг. 5. Зависимости средней длины трещины lср (а) и вихретокового параметра Hec (б) от относитель-
ной долговечности N/Nf при амплитудах напряжения   350 МПа (1) и   175 МПа (2)

Фиг. 6. Зависимости раскрытия усталостных микротрещин  и вихретокового параметра Hec от отно-
сительной долговечности N/Nf при амплитудах напряжения   350 МПа (а) и   175 МПа (б)
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жений, например в болтовых или заклепоч-
ных соединениях. Более того, авторам рабо-
ты [22] с помощью разработанного ими вих-
ревого датчика удалось измерять в процессе
циклического нагружения микротрещины
длиной <50 мкм в образцах из алюминие-
вого сплава.

Это дает новую возможность для контро-
ля усталостных испытаний образцов и эле-
ментов конструкций с оценкой числа цик-
лов до зарождения макротрещины, а также
для изучения кинетики роста малых трещин,
что является актуальной задачей при исполь-
зовании аддитивных материалов.

Выводы. 1. Оценены длина и раскрытие
малых усталостных трещин в образцах из
стали 316L, полученной методом селектив-
ного лазерного плавления. Изучена стадий-
ность в изменении роста трещин в зависи-
мости от числа циклов нагружения. Пока-
зано, что средняя длина трещин на II стадии
стабильного роста во всем диапазоне амп-
литуд напряжения линейно зависит от от-
носительного числа циклов нагружения.

2. Процесс роста длин малых трещин при
амплитудах напряжения выше напряжения
*, соответствующего перелому на кривой
усталости, сопровождается попеременным
увеличением и уменьшением их раскрытия,
а при амплитудах напряжения ниже * рас-
крытие трещин линейно зависит от относи-
тельного числа циклов нагружения.

3. Электрическое сопротивление матери-
ала, оцененное вблизи изломов после разру-
шения образцов, увеличивается с амплитудой
напряжения, причем его зависимость от ам-

плитуды имеет разрыв при напряжении
  *, но обе ветви этой зависимости описы-
ваются линейным соотношением.

4. Вихретоковый параметр растет с уве-
личением числа циклов и отражает зависи-
мости изменения с числом циклов раскры-
тия трещин. При амплитуде напряжения
 < *его зависимость от относительного чис-
ла циклов на стадии стабильного роста от-
вечает линейному соотношению. Линейным
соотношением описывается и зависимость
вихретокового параметра от средней длины
малых трещин.
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Для развития техники требуется повыше-
ние качества продукции металлургического
комплекса. Все большее количество деталей
и конструкций должны отвечать более вы-
соким эксплуатационным свойствам изде-
лий, а также особым требованиям по чисто-
те металлов. Поэтому с каждым годом все
больше возрастает интерес технологов к но-
вым нетрадиционным способам улучшения
их свойств и достижениям более высоких
показателей качества изделий. В частности,
среди способов улучшения металла можно
отметить нетрадиционные, основанные на
использовании нанопорошков, например эк-
зогенных наноразмерных частиц тугоплав-
ких фаз (НЧТФ) как реагентов для рафини-
рования расплавов от вредных примесей, так
и присадок для инокулирования в процес-
сах кристаллизации металла.

В настоящее время в металлургии ульт-
радисперсные или наноразмерные порошки
используются в основном либо как модифи-
каторы, влияющие на кристаллизацию рас-
плава, либо в виде оксидных частиц как эф-
фективные добавки при изготовлении дис-

персно-упрочненных оксидами (ДУО) сталей
(для совершенствования сталей для реакто-
ров на быстрых нейтронах). Известно боль-
шое количество публикаций, посвященных
взаимодействию ультрадисперсных порош-
ков со сплавами на основе железа. Ранее мы
указывали на них в своих работах [1—4],
поэтому далее отметим результаты после-
дних лет по улучшению свойств сталей и
чугунов с использованием наноразмерных
порошков. В работах [5—8] исследовали мо-
дифицирование высокопрочных чугунов [5—
7] и инструментальной стали H13 [8] нано-
размерными частицами TiC+TiB2. Во всех
случаях НЧТФ вводили в виде лигатуры Al-
(TiC+TiB2), приготовленной методом саморас-
пространяющегося высокотемпературного
синтеза. Лигатуру Al-НЧТФ с соотношением
7:3 вводили в чугун в разливочном ковше при
1530—1550 C или в сталь при 1600 C в ко-
личестве 0,01—0,02 мас.% НЧТФ. После
модифицирования отмечено увеличение твер-
дости чугуна на 1,7 и 7,5% и ударной вяз-
кости на 50 и 42% соответственно до и пос-
ле нормализации [5]. Предел текучести, пре-
дел прочности при растяжении и относитель-
ное удлинение улучшились соответственно
на 10, 6 и 26% при температуре 20 C и на
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12, 7 и 22% при температуре 150 C [6]. Кро-
ме того, для модифицированного чугуна по-
теря объема при износе была снижена на
18% [6]. Ударная вязкость чугуна улучши-
лась на 50, 36 и 28% соответственно при тем-
пературах 20, 0 и –20 C [7]. При анализе
модифицированой стали H13 [8] выявлена по
сравнению с исходным состоянием более од-
нородная и мелкая микроструктура с более
высокими механическими свойствами и из-
носостойкостью. Значения предела текучес-
ти, максимального предела прочности, разру-
шающей деформации, равномерного относи-
тельного удлинения, ударной вязкости без
надреза и с надрезом увеличились по срав-
нению с немодифицированной сталью соот-
ветственно на 12, 8, 14, 64, 35 и 34% [8]. В
работе [9] исследовали влияние добавок
НЧТФ Y2O3 на структуру сталей, получен-
ных с помощью лазерной порошковой на-
плавки. В качестве исходной добавки исполь-
зовали порошок Y2O3 с размером частиц 30—
100 нм и микроразмерные порошки стали
17Cr2NiSi. Полученные смеси порошков с
содержанием наночастиц от 0,25 до 1 мас.%
были обработаны в планетарной мельнице с
последующим получением изделий метода-
ми аддитивной технологии. В образцах с до-
бавлением НЧТФ наблюдали уменьшение
остаточной пористости. Модифицированные
материалы продемонстрировали одинаковые
значения микротвердости и свойств при ра-
стяжении, а формуемость улучшилась на
16% без дополнительной термической обра-
ботки [9]. В работе [10] исследовали моди-
фицирование стали 20MnCr разными
НЧТФ: SiC размером 505 нм и TiCN раз-
мером 405 нм. При плавке стали в индук-
ционной печи НЧТФ вводили в количестве
0,5% массы расплава в алюминиевой фоль-
ге. Для модифицированных образцов отме-
чено измельчение зерна, а также увеличение
механической прочности и пластичности.

Таким образом, обзор научно-технической
литературы подтверждает актуальность ис-
пользования НЧТФ для модифицирования
расплавов на основе железа. В то же время
важно указать на достаточно незначительную
информацию по модифицированию распла-
вов на основе кобальта с использованием
НЧТФ, хотя кобальтовые сплавы находят
широкое применение в авиации, машино- и
ракетостроении, атомной и электротехничес-
кой промышленности [11—13]. Кобальтовые

сплавы в деформируемом и литом состоя-
ниях широко используются при изготовле-
нии различных деталей, магнитов, а также в
аддитивной технологии [13, 14]. Поэтому рас-
смотрение новых, более эффективных и уни-
версальных способов улучшения свойств
сплавов на основе железа и кобальта, в том
числе и с применением НЧТФ, является ак-
туальным.

Механизм взаимодействия НЧТФ с ПАВ
(поверхностно-активные вещества) в распла-
вах и вопросы перераспределения НЧТФ в
металле в зависимости от длительности вы-
держки изучены недостаточно полно. Одна-
ко весьма обширна литература, посвященная
взаимодействию НЧТФ с ПАВ в водных и
органических растворах [15—18]. Например,
в работе [15] исследовали адсорбцию анион-
ного ПАВ додецилбензосульфоната натрия из
водного раствора на гидрофильной поверх-
ности наночастиц оксидов алюминия и же-
леза. При этом показано, что наиболее веро-
ятен многостадийный механизм сорбции:
адсорбция молекул ПАВ по всей длине на
начальной стадии процесса и самоассоциа-
ция ПАВ с образованием полумицеллярных
агрегатов на последующих стадиях. При про-
ведении численного моделирования процес-
са зарождения и роста наночастиц в присут-
ствии ПАВ в работе [16] показано, что моле-
кулы ПАВ адсорбируются на поверхности
наночастиц и замедляют их рост в пересы-
щенном растворе. Далее, при увеличении
концентрации ПАВ уменьшается средний
размер частиц, увеличивается их число и со-
кращается ширина распределения.

На основании анализа результатов рос-
сийских и зарубежных исследователей нами
предложена [19] и экспериментально под-
тверждена гипотеза о взаимодействии НЧТФ
с ПАВ металлического расплава с последую-
щим адсорбционным механизмом удаления
ПАВ из металла. В общем виде механизм
удаления ПАВ представили схематично сле-
дующим образом: при введении в жидкий
металл (дисперсионная система) экзогенных
НЧТФ (дисперсная фаза) на образовавшей-
ся межфазной границе частица/расплав (ли-
офильная или лиофобная) происходят пере-
распределение ПАВ и их адсорбция на по-
верхности наночастиц. В результате образу-
ются ансамбли Ме+(НЧТФ-ПАВ). Благода-
ря градиенту ПАВ развиваются процессы:
перемещения ансамблей в расплаве, их воз-
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можного объединения или деградации и
дальнейшего удаления под влиянием сил ад-
сорбционной природы на границы раздела
фаз Me-керамика/газ, т.е. реализуется рафи-
нирование металла от вредных ПАВ. На ос-
тавшихся ансамблях будут происходить про-
цессы адсорбции-десорбции ПАВ и они бу-
дут влиять на процесс кристаллизации.

Одним из основных источников приме-
сей цветных металлов (ПЦМ) является ших-
та плавильных агрегатов. Удаление содер-
жащихся в ней значительных количеств
ПЦМ в процессе рафинирования металла —
сложные физико-химическая и техническая
проблемы [20]. Эффективные и экономичес-
ки оправданные способы рафинирования рас-
плавов на основе железа от ПЦМ разраба-
тываются, однако существующие подходы
требуют нестандартного решения. Для спла-
вов кобальта существуют аналогичные про-
блемы, так как ПЦМ — вредные трудноуда-
ляемые примеси, снижающие служебные
свойства изделий. Если учесть, что ПЦМ, как
правило, обладают поверхностно-активными
свойствами в расплавах железа и кобальта
[21, 22], то это определяет использование дан-
ных свойств для рафинирования расплавов
от ПЦМ. Одно из перспективных направле-
ний рафинирования основано на использо-
вании экзогенных НЧТФ как реагентов для
очищения расплавов от ПЦМ по адсорбци-
онному механизму.

Ранее исследовали возможность удаления
ПЦМ (Sn) при его содержании ~0,05 мас.%
из расплавов железа, кобальта и никеля [1—
4] и получили, что введение в расплав НЧТФ
Al2O3 (dср 41 нм) и ZrO2 (55 и 83 нм) приве-
ло к снижению содержания олова в систе-
мах Fe-Sn-Al2O3 [3], Co-Sn-Al2O3 [1], Fe-Cr-Sn-
ZrO2 [4] и Ni-Sn-ZrO2 [2] соответственно до
23, 31, 14 и 19 отн.% в зависимости от усло-
вий эксперимента. При этом отмечается, что
с учетом термодинамического анализа про-
цессов удаления ПЦМ и опытов без ввода
НЧТФ удаление олова происходит в резуль-
тате гетерофазного взаимодействия НЧТФ с
ПАВ-ПЦМ с образованием ансамблей Fe/Co/
Ni+(НЧТФ-Sn) и удалением их из системы.

Настоящая работа является продолжени-
ем цикла исследований по изучению взаи-
модействия НЧТФ с модельными расплава-
ми триады железа и целью ее является ис-
следование гетерофазного взаимодействия
оксидных НЧТФ ZrO2 и HfO2 с ПАВ-ПЦМ

(Sn) в модельных системах на основе желе-
за и кобальта и изучение кинетики этого
взаимодействия при длительных изотерми-
ческих выдержках.

Термодинамический анализ. Выбор НЧТФ
провели на основании существующих термо-
динамических, кинетических, межфазных и
других свойств взаимодействия оксидных
нанофаз с расплавами железа и кобальта. В
работе использованы частицы ZrO2 и HfO2,
выбор которых объясняется необходимостью,
во-первых, в новых знаниях о поведении ок-
сидов металлов IV группы Периодической
таблицы элементов Д.И. Менделеева при вза-
имодействии с жидким металлом и его при-
месями, а во-вторых, в расширении области
использования указанных оксидов в прак-
тических целях, например, при получении
ДУО сталей, материала ячеек для измерения
ЭДС и т.д. Для выбранных частиц рассчи-
тали стандартную энергию Гиббса реакции
диссоциации в расплавах железа и кобаль-
та. Суммарную реакцию диссоциации окси-
дов [23, 24] представили в следующем виде:

ZrO2(тв)  [Zr]Fe  2[O]Fe

GT  817 446 – 241,46T;

ZrO2(тв)  [Zr]Co  2[O]Co

GT  812 633 – 252,14T;

HfO2(тв)  [Hf]Co + 2[O]Co

GT  815 864 – 250,55T;

HfO2(тв)  [Hf]Fe + 2[O]Fe

GT  782 359 – 237,44T.

Результаты расчета для 1873 K представ-
лены в таблице наряду с проанализирован-
ными литературными данными работ по сма-
чиваемости оксидов расплавами железа и
кобальта. Из приведенных данных следует,
что в расплавах железа и кобальта оксиды
термодинамически стабильны и они лиофоб-
ны по отношению к расплавам. Однако от-
метим ограниченность этого анализа, так как,
во-первых, он не учитывает влияние размер-
ного фактора НЧТФ из-за отсутствия соот-
ветствующих данных, а смачиваемость нано-
размерных оксидных частиц жидкими ме-
таллами неизвестна. Во-вторых, не учитыва-
ется процесс самопроизвольного протекания
агрегации (самосборки) НЧТФ, наиболее ве-
роятным механизмом которого являются
механизм ортокинетической агрегации, со-
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вмещенной с диффузиофорезом [28, 29]. В-
третьих, не было рассмотрено влияние крис-
таллографических параметров на процесс
адсорбции/десорбции ПАВ на НЧТФ, что в
настоящее время неизвестно.

Для изучения вероятности испарения
олова из расплавов железа и кобальта ранее
[1, 3] были рассчитаны значения парциаль-
ных давлений газовых компонентов над рас-
плавами. По уравнениям зависимостей кон-
стант равновесия реакций от температуры
определили, что для системы Fe-Sn парци-
альное давление pSn при 1873 K равно
8,7610–2 Па [3]. Для системы Co-Sn значе-
ния pSn и pSnO при 1873 K равны 1,2310–2 и
1,2610–2 Па соответственно [1]. Таким об-
разом, термодинамический анализ парциаль-
ных давлений над расплавами Fe-Sn и Co-
Sn показал малую вероятность удаления оло-
ва в газовую фазу в условиях эксперимента,
поэтому испарение олова из расплава не мо-
жет оказать существенного влияния на сни-
жение его концентрации.

Материалы и методика исследования.
Наночастицы ZrO2 и HfO2 получали плазмен-
но-химическим методом [19] и исследова-
ли их свойства. Удельную поверхность ана-
лизировали методом БЭТ на анализаторе
Micrometrics TriStar 3000 и она была равна
12,7 м2/г для ZrO2 и 10,2 м2/г для HfO2.
Средний размер частиц dср (БЭТ) составил
83 нм для ZrO2 и 61 нм для HfO2. Рентге-
нофазовый анализ (Rigaku Ultima 4) НЧТФ
ZrO2 показал наличие 80% ZrO2 (бадделеит)
и 20% ZrO1,88, а фазовый состав HfO2 харак-
теризовался наличием одной фазы с моно-
клинной решеткой. Для введения НЧТФ в
модельные расплавы Fe-Sn и Co-Sn исполь-
зовали методику приготовления композици-
онного материала [19], содержащего микро-
размерные частицы Fe/Co с внедренными в
них НЧТФ. В качестве исходного материа-
ла использовали порошок железа (марка
ОСЧ 6-2) или кобальта (марка ПК-1У). При-

готовление композиционного материала
Me(97,5 мас.%)+НЧТФ(2,5 мас.%) осуще-
ствляли в планетарной мельнице Fritsch
Pulverisette 6 в среде аргона в течение 1 ч.
Смесь порошков подвергли одноосному прес-
сованию и брикет дегазировали в вакуумной
печи сопротивления при 0,1 Па и 300 C в
течение 4 ч и хранили в вакууме при 25 C.

Модельные сплавы Fe-Sn и Co-Sn плави-
ли в вакуумной печи сопротивления при
pHe+H2 

 0,1 МПа с вводом в расплав железа
или кобальта добавок олова (марка ОВЧ-000),
20-мин изотермической выдержкой и крис-
таллизацией металла в тигле. Содержание
олова определяли на атомно-эмиссионном
спектроскопе с индуктивно-связанной плаз-
мой (АЭС-ИСП) Agilent 725-ОES в АО «ВНИ-
ПИпромтехнологии». В сплаве Fe-Sn оно со-
ставило 0,056 мас.%, а в сплаве Co-Sn —
0,055 мас.%. Анализ кислорода проводили
методом восстановительного плавления на
анализаторе фирмы LECO модели ТС 436. В
слитках Fe-Sn и Co-Sn его содержание соста-
вило соответственно 0,0049 и 0,0014 мас.%.

Эксперименты по изучению гетерофазно-
го взаимодействия НЧТФ с ПЦМ (Sn) прово-
дили в вакуумной индукционной печи (ВИП)
[30]. Опыты проводили в среде гелия с содер-
жанием 10% Н2 при давлении 0,2МПа. На-
грев и плавление металла контролировали
оптическим пирометром ЭОП-66 с обработ-
кой данных ПО «Экохром». Ввод брикета,
содержащего НЧТФ ZrO2 или HfO2, осуще-
ствляли без нарушения герметичности печи
с последующей изотермической выдержкой
от 60 до 2400 с в зависимости от опыта. Сред-
няя температура эксперимента составила
1580 C. Содержание олова после опытов,
как и ранее, определяли на спектроскопе
АЭС-ИСП.

Результаты опытов и их обсуждение.
Всего было проведено пять серий плавок с
пятью системами, мас.%: Fe-Sn(0,056%), Co-
Sn(0,055%), Fe-Sn(0,056%)-ZrO2 (dср  83 нм),

Значения энергии Гиббса реакций диссоциации ZrO2 и HfO2
и их смачиваемость  расплавами железа и кобальта

аметсиС яицкаеР Т лп K,)ызаф( G 3781 ьлом/жД, nl Kp  (.дарг, t,  )C

eF OrZ 2  ]rZ[ eF ]O[2+ eF 8892 191563 64,32– ]52[)0551(111

OfH 2  ]fH[ eF ]O[2+ eF 3503 436733 96,12– ]62[)0851(29

oC OrZ 2  ]rZ[ oC ]O[2+ oC 8892 573043 78,12– ]72[)0051(501

OfH 2  ]fH[ oC ]O[2+ oC 3503 485643 72,22– ]62[)0051(611
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Co-Sn(0,055%)-ZrO2 (83 нм) и Co-Sn(0,055%)-
HfO2 (61 нм). Обсуждение эксперименталь-
ных данных провели как по результатам
химического анализа (АЭС-ИСП) с учетом
разброса данных и степени удаления олова
  (([Sn]исх–[Sn]кон)/[Sn]исх), отн.%, так и
после математической обработки методом
наименьших квадратов в виде зависимостей
[Sn, мас.%]  f(,с).

Гетерофазное взаимодействие ZrO2 с
оловом в расплавах Fe-Sn и Co-Sn. Изуча-
ли влияние состава расплава на адсорбци-
онное взаимодействие НЧТФ ZrO2 с примес-
ными содержаниями олова (~0,05 мас.%).
Анализ результатов показал, что, во-первых,
введение НЧТФ ZrO2 при изотермической
выдержке 60—2400 с привело к снижению
содержания олова и значения  составили в
системе Fe-Sn-ZrO2 (83 нм) от 16 до 25 отн.%,
а в системе Co-Sn-ZrO2 (83 нм) от 14 до 24
отн.%. Во-вторых, уменьшение содержания
олова в опытах без ввода НЧТФ после 1200
и 2400 с выдержки в условиях опыта соста-
вило для системы Fe-Sn 2,3 и 5,9 отн.%, а
для системы Co-Sn 3,8 и 7,4 отн.% соответ-
ственно. Таким образом, с учетом данных
термодинамического анализа процессов уда-
ления олова и опытов без введения НЧТФ
можно заключить, что удаление олова про-
исходило в результате его гетерофазного вза-
имодействия с НЧТФ ZrO2 с образованием
ансамблей Fe/Co+(ZrO2-Sn) и удалением их
на границу раздела фаз Me-керамика/газ.
Принимая во внимание, что зависимость ис-
парения олова от длительности изотермичес-
кой выдержки имеет линейный характер, оп-
ределили степень удаления примеси в ре-
зультате гетерофазного взаимодействия с
НЧТФ ZrO2, а результаты представили на
фиг. 1. Из приведенных результатов следу-
ет, что происходит разнонаправленное влия-
ние длительности выдержки на степень уда-
ления олова в системах Fe-Sn и Co-Sn: при
низких и высоких значениях  наиболее ин-
тенсивно происходит удаление олова в сис-
теме Fe-Sn, а при длительности выдержки
300—1200 с значения  в системе Fe-Sn либо
ниже, либо сравнимы со значениями в сис-
теме Co-Sn. При этом в обеих системах при
выдержках 300—2400 с не наблюдается су-
щественного изменения степени удаления
олова (см. фиг. 1): с увеличением длитель-
ности выдержки в системе Fe-Sn наблюдает-
ся незначительное возрастание значений сте-

пени удаления (  4%), а в системе Co-Sn,
наоборот, — незначительное уменьшение сте-
пени удаления олова (  2,9%). Все это ука-
зывает на изменение процессов удаления ком-
понентов из расплава при длительных выдер-
жках, что может быть связано с достижением
локального равновесия, а также с изменением
строения металлических расплавов Fe-Sn [31]
и Co-Sn [32] и влиянием изменения кластер-
ного строения [33] на структуру ансамблей.

Для достоверного описания полученных
значений экспериментальные результаты
обработали методом наименьших квадратов
в виде логарифмических зависимостей, ко-
торые представлены на фиг. 2 и 3. Функции
имеют вид: [Sn,%]  f(,c). Для системы
Fe-Sn-ZrO2 получено: [Sn]  0,0540 – 0,0014ln,
R2  0,71, а для системы Co-Sn-ZrO2:
[Sn]  0,0540 – 0,0015ln, R2  0,87. Выбор ло-
гарифмической зависимости обусловлен мак-
симальным значением коэффициента R2.
Анализ хода кривых на фиг. 2 и 3 указыва-
ет на двустадийный процесс удаления ансам-
блей из расплава. На первой стадии интен-
сивно идут процессы перераспределения ан-
самблей в расплаве, их удаления на грани-
цы раздела фаз, взаимодействия с огнеупор-
ным материалом и возможен обратный пе-
реход ансамблей в расплав. На второй ста-
дии в обеих системах не происходит суще-
ственного изменения содержания ПЦМ в
результате гетерофзаного взаимодействия,
что может быть связано с достижением ло-
кального равновесия распределения ансам-
блей в объеме металла и на границе раздела
фаз, с изменением кластерного строения и
структуры металла под влиянием НЧТФ.

Для оцифровки результатов предложен
смешанный механизм удаления олова по
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Фиг. 1. Изменение степени удаления 
олова в зависимости от длительности выдерж-
ки в результате гетерофазного взаимодействия
НЧТФ ZrO2 с ПЦМ (Sn) в системах Fe-Sn-ZrO2
(1) и Co-Sn-ZrO2 (2)
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аналогии с процессом десорбции газа из
металлического расплава, перемещением
олова через непромешиваемый пограничный
слой расплава на границе металл/керамика
и далее сорбция—десорбция на границе фаз.
В связи с этим рассмотрели массоперенос ан-
самблей в расплаве с учетом теории погра-
ничного слоя с использованием закона Фика
[34]. Уравнение можно представить в виде:

lg{(cmax – cт)/(cmax – cр)}  –(DF/2,3V),

где F — поверхность взаимодействия металл-
газ/огнеупор, м2; D — коэффициент диффу-
зии элемента, м2/с;  — толщина погранич-
ного слоя, м; V — объем расплава, м3; сmax, ст,
ср — максимальное, текущее и равновесные
значения концентрации элемента в распла-
ве. Выражение (DF/2,3V) можно предста-
вить как условный коэффициент массопере-
носа у. Исходя из логарифмических зави-
симостей, предположили, что равновесие рас-
пределения ансамблей достигается при дли-
тельности выдержки 600 с (см. фиг. 2 и 3).
Таким образом, условный коэффициент мас-
сопереноса у равен 1,2610–3 для Fe-Sn-ZrO2
и 1,1510–3 для Co-Sn-ZrO2. Если рассматри-
вать большие длительности выдержки (600—
2400 с), то значения у равны 2,5610–6 для
Fe-Sn-ZrO2 и 2,0710–6 для Co-Sn-ZrO2. С уче-
том сделанных допущений можно заклю-
чить, что, во-первых, наиболее интенсивно
идут процессы удаления ансамблей в первые
несколько минут опыта. Во-вторых, в распла-
вах Fe-Sn и Co-Sn не наблюдается существен-
ного различия значений у, что указывает на
идентичность процессов рафинирования изу-
ченных систем.

Сравнили полученные результаты гетеро-
фазного взаимодействия с эксперименталь-

ными данными по удалению олова из рас-
плавов Ni-Sn(0,046 мас.%) [2] и Fe-Cr(12
мас.%)-Sn(0,032 мас.%) [4], где результаты
получены по описанной выше методике и с
использованием аналогичных НЧТФ (ZrO2).
Значения степени удаления  по результа-
там химического анализа при длительнос-
ти выдержки 600 и 1200 с в системе Ni-Sn-
ZrO2 составили соответственно 15,9 и 16,8
отн.%, а в системе Fe-Cr-Sn-ZrO2 — 9,3 и 10,4
отн.%. При сравнении с системами Fe-Sn-
ZrO2 и Co-Sn-ZrO2 (см. фиг. 1) видно, что в
двойных системах триады железа не наблю-
дается существенного изменения степени
удаления олова в результате гетерофазного
взаимодействия с ним НЧТФ ZrO2, но добав-
ление хрома в расплав Fe-Sn приводит к су-
щественному уменьшению значений . Если
рассмотреть строение жидких металлов с
учетом квазихимической теории, то метал-
лический расплав состоит из пространствен-
ных областей — кластеров [33]. Можно пред-
положить, что, во-первых, присутствие хрома
в расплаве приводит к изменению строения
кластеров и уменьшению перераспределения
олова на границе раздела фаз НЧТФ/рас-
плав. Во-вторых, возможно образование ок-
сидной пленки и ее влияние на гетрофазное
взаимодействие и образование ансамблей.
При этом анализ поверхностного натяжения
систем Fe-Sn(0,0561 мас.%) и Fe-Cr(12
мас.%)-Sn(0,032 мас.%) в работах [3, 4] по-
казал, что в обеих системах олово проявляет
поверхностно-активные свойства и понижа-
ет поверхностное натяжение.

Гетерофазное взаимодействие оксидных
наночастиц с оловом в системах Co-Sn.
Исследовали влияние природы и размера
НЧТФ на их адсорбционное взаимодействие

Фиг. 2. Зависимость содержания олова от
длительности изотермической выдержки в си-
стемах: 1 — Fe-Sn; 2 — Fe-Sn-ZrO2 (83 нм)

Фиг. 3. Зависимость содержания олова от
длительности изотермической выдержки в си-
стемах: 1 — Co-Sn; 2 — Co-Sn-ZrO2 (83 нм)
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с оловом в расплавах Co-Sn. На фиг. 4 пред-
ставлены экспериментальные результаты для
системы Co-Sn(0,055%)-HfO2 (61 нм), которые
после обработки методом наименьших квад-
ратов имеют вид [Sn]  0,0555 – 0,0019ln, с
R2  0,97. На фиг. 5, как и ранее, представле-
ны значения  гетерофазного взаимодействия
НЧТФ HfO2 и ZrO2 с оловом по результатам
химического анализа. Также на фиг. 5 пред-
ставлены данные для системы Co-Sn-Al2O3 [1],
полученные по описанной выше методике и
с использованием НЧТФ Al2O3 (41 нм).

Анализ результатов показал, что, во-пер-
вых, в системе Co-Sn-HfO2 (61 нм) при изо-
термической выдержке в течение 60—2400 с
наблюдается снижение содержания олова на
14—27 отн.%, а с учетом испарения олова
значения  в результате гетерофазного вза-
имодействия с НЧТФ HfO2 составили до
22 отн.% (см. фиг. 5). Во-вторых, как и ра-
нее, ход кривых указывает на двустадийный
процесс удаления ансамблей из расплава. В-
третьих, сравнение результатов, полученных
на основе как химического анализа (см. фиг.
5), так и логарифмических зависимостей (см.
фиг. 3 и 4, зависимость для Co-Sn-Al2O3 по
данным [1]: [Sn]  0,0550 – 0,0022ln), по-
казывает, что более высокие значения степе-
ни удаления олова наблюдаются после вво-
да НЧТФ Al2O3, а наименьшие — после вво-
да НЧТФ ZrO2. Это может быть связано как
с разным влиянием кластерного строения
и природой НЧТФ, так и с влиянием разме-
ра наночастиц. Влияние размера НЧТФ на
степень удаления ПАВ ранее было показано
в работе [35].

Резюмируем, что в лабораторных услови-
ях доказано удаление олова из модельных
сплавов Fe-Sn и Co-Sn. Отмечено, что на сте-
пень удаления олова значительное влияние
оказывают длительность взаимодействия
НЧТФ с ПАВ-ПЦМ и содержание легирую-
щих компонентов в сплаве, а также природа
НЧТФ. Удаление ПЦМ (Sn) происходит при
двустадийном процессе удаления ансамблей
Fe/Co+(НЧТФ-Sn) из расплава на границу
фаз Ме/(керамика, шлак, газ) при взаимодей-
ствии с огнеупорным материалом тигля и
возможным обратным переходом ансамблей
в расплав. Представленные данные получе-
ны впервые и могут быть использованы в
дальнейшем для исследования взаимодей-
ствия НЧТФ с вредными примесями ПАВ в
кобальтовых сплавах.

Выводы. 1. Впервые изучили гетерофаз-
ное взаимодействие наноразмерных частиц
тугоплавких фаз (НЧТФ) ZrO2 (dср  83 нм)
и HfO2 (61 нм) с оловом как примесью цвет-
ного металла (ПЦМ) в расплавах Fe-Sn и Co-
Sn при PHe+10%H2 

 0,2 МПа. Эксперименталь-
но подтвердили высказанную ранее гипоте-
зу об адсорбционном механизме взаимодей-
ствия НЧТФ с ПЦМ, проявляющих поверх-
ностно-активные свойства в расплавах же-
леза и кобальта.

2. Исследовали кинетику рафинирования
модельных сплавов Fe-Sn (0,056 мас.%) и Co-
Sn (0,055 мас.%) и показали, что значения
степени удаления олова составили в систе-
мах Fe-Sn-ZrO2 до 25 отн.%, Co-Sn-ZrO2 до
24 отн.% и Co-Sn-HfO2 до 27 отн.% в зави-
симости от длительности изотермической
выдержки от 60 до 2400 с. Показали, что уда-
ление олова происходило при двустадийном
процессе удаления ансамблей Fe/Co+(НЧТФ-
Sn) из расплава на границу фаз Ме/(кера-
мика, шлак, газ) при взаимодействии с огне-

Фиг. 5. Изменение степени удаления  оло-
ва в зависимости от длительности выдержки в
результате гетерофазного взаимодействия НЧТФ
с оловом в системах Co-Sn-ZrO2 (1), Co-Sn-HfO2
(2) и Co-Sn-Al2O3 (3) [1]

Фиг. 4. Зависимость содержания олова от
длительности изотермической выдержки в си-
стемах: 1 — Co-Sn; 2 — Co-Sn-HfO2 (61 нм)
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упорным материалом тигля и возможном
обратном переходе ансамблей в расплав.

3.Показали, что на степень удаления оло-
ва значительное влияние оказывают состав
расплава, а также природа и размер НЧТФ.
С учетом квазихимической теории металли-
ческих расплавов связали это с влиянием
легирующих элементов на изменение клас-
терного строения расплава и перераспреде-
ления ансамблей в нем.

4. Полученные результаты могут быть
использованы в дальнейшем для исследова-
ния взаимодействия НЧТФ с вредными при-
месями ПАВ-ПЦМ в кобальтовых жаропроч-
ных и специальных сплавах, для изучения
процессов рафинирования данных сплавов от
вредных примесей.

Авторы благодарят А.А. Ракитина за
помощь в работе.
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Материалы на основе никеля использу-
ются в разных отраслях промышленности:
авиации, космонавтике, машиностроении,
энергетике и др. [1]. Никель — универсаль-
ный химически стабильный металл, для уп-
рочнения которого возможно применение
широкого спектра способов [2]: упрочнение
Пайрлса—Набарро, твердорастворное упроч-
нение, дислокационное упрочнение, диспер-
сионное упрочнение, зернограничное упроч-
нение. Чистый никель не используется как
конструкционный материал из-за высокой
плотности и сравнительно низкой прочнос-
ти, однако при его модифицировании обес-
печивается существенный прирост механи-
ческих характеристик.

Дисперсионное упрочнение с разной эф-
фективностью вызывается как когерентны-
ми, так и некогерентными частицами и вы-

делениями. Как показано в работах, связан-
ных с упрочнением молибдена [3] и алюми-
ния [4—6] вводом сферических наночастиц
тугоплавких оксидов в количестве 0,01—0,1
мас.%, прирост предела прочности может
достигать 30—300% по сравнению с чистым
металлом. Материалы были получены по тех-
нологиям порошковой металлургии.

Готовые материалы на основе никеля по-
лучают литьем или методами порошковой
металлургии. Известно, что к преимуще-
ствам искрового плазменного спекания
(ИПС) относится возможность быстрой кон-
солидации порошков с сохранением исход-
ных размеров частиц, которая заключается
в экспрессном нагреве до температуры спе-
кания и быстрой закалке [7, 8]. По свойствам
порошковые материалы могут существенно
отличаться от полученных литьем. Напри-
мер, никелевые порошки с частицами разно-
го размера и морфологии в работе [9] полу-
чены методом ИПС. Шихта содержала час-
тицы как наноразмера (10 нм), так и бимо-
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Структуру композитов с улучшенными механическими свойствами состава Ni-ySiC (y  0,001,
0,005 и 0,015 мас.%), приготовленных путем механической активации и искрового плазменного
спекания, исследовали средствами растрового и просвечивающего электронного микроскопов и
рентгеновской дифракции. Плотность спеченных образцов определяли методом гидростатичес-
кого взвешивания. Испытания на изгиб проводили методом трехточечного изгиба при 25 и 400 C,
а модуль Юнга определяли ультразвуковым методом при температурах 25, 400, 750 C. Термоди-
намическое моделирование показало, что при формировании материала искровым плазменным
методом на межфазном слое между матрицей и наночастицей возможно выделение силицидов
никеля. На границах зерен никеля выявлен пироуглерод, который мог сформироваться при выде-
лении из никеля при спекании в результате попадания углеродсодержащего компонента в поры.
Материал, содержащий 0,001 мас.% SiC, имел прочность на изгиб выше на 115% при 20 C и на
86% при 400 C, чем никель, спеченный без добавок.

Ключевые слова: никель; карбид кремния; наночастицы; порошковая металлургия.

1Исследование выполнено при финансовой поддер-
жке гранта Российского научного фонда №23-23-00034,
https://rscf.ru/project/23-23-00034/.



82 „Металлы“. № 2. 2024 г.

дального размера (средний размер 15 мкм).
Предел прочности спеченных образцов нахо-
дился в интервале 500—650 МПа. Микро-
структура образцов отличалась наличием
мелких (<2 мкм) зерен, а также присутстви-
ем крупных (10—25 мкм) зерен. В работе
[10] методом ИПС спекали никелевые по-
рошки с размером частиц 52—250 нм (по-
лучали измельчением в планетарной мель-
нице). Предел прочности такого материала
составил 680—700 МПа.

Никель эффективно упрочняется по ме-
ханизму твердых растворов внедрения лег-
ких элементов [11], а также дисперсионным
путем. Так, диаграмма состояния Ni-C [12]
содержит эвтектику ГЦК никель + углерод,
ГПУ никель, а также карбид никеля, образо-
вание которого затруднено и требует повы-
шенного содержания углерода (>15 ат.%).
Однако это сказывается на применении дан-
ного материала при повышенных темпера-
турах, так как распад твердого раствора, на-
пример при содержании 20 ат.% C, происхо-
дит при температуре более 792 K, а при со-
держании 30 ат.% C — при температуре бо-
лее 663 K [13]. Поэтому ранее такие мате-
риалы трудно было использовать в машино-
строении. Получение никеля с углеродом в
количестве <15 ат.%, но сохраняющего фун-
кциональные свойства, — одна из перспек-
тивных задач материаловедения и техноло-
гии материалов. Наряду с введением угле-
рода в никель необходимо стабилизировать
его структуру и механические свойства, в том
числе при высокой температуре, например,
вводом малых количеств тугоплавких нано-
частиц. При этом желательно, чтобы техно-
логический процесс был экономным и эксп-
рессным. Искровое плазменное спекание по-
зволяет сохранить исходный размер зерна
никеля, обеспечить диффузию углерода в
никель с сохранением твердого раствора бла-
годаря скорости процесса, а ввод наночастиц
тугоплавких материалов — остановить рек-
ристаллизацию при повышенных температу-
рах эксплуатации (>200 C).

Электроискровое спекание никеля в гра-
фитовых пресс-формах с прокладками из уг-
леродной бумаги позволяет получать никель,
упрочненный углеродом без дополнительно-
го ввода углерода в шихту, что обеспечивает
экономию на технологических операциях.
Кроме того, добавление в шихту наночастиц
в малых количествах способствует также

экономии наноматериала и упрочнению ни-
келя даже при повышенных температурах.
Сочетание таких технологических приемов
позволяет получить новый композиционный
материал, упрочненный одновременно нано-
частицами пироуглерода, твердым раствором
углерода в никеле, а также малым количе-
ством оксида никеля в виде пленок между
зернами матрицы.

При ИПС сохраняется исходный размер
зерна материала, что способствует его упроч-
нению. Никель, спеченный способом ИПС,
имеет высокие прочность и пластичность
[14]. При рассмотрении модели упрочнения
растворов автор работы [15] пришел к выво-
ду, что именно взаимодействие подвижных
дислокаций с атомами растворенных веществ,
а не сопротивление движению дислокаций,
«заблокированных» атмосферой атомов ра-
створенных веществ, определяет эффект уп-
рочнения растворенных веществ. Согласно
теории, предложенной Флейшером [16], уве-
личение напряжения масштабируется про-
порционально корню квадратному из содер-
жания этих примесных атомов.

В работе [17] установлен экстремальный
характер зависимости прочности на растяже-
ние и изгиб никеля, упрочненного нанохлопья-
ми нитрида бора BN. Композит Ni-0,05%BN
показал высокую прочность на растяжение
(562 МПа) при комнатной температуре (боль-
ше на 26%, чем у никеля при уровене де-
формации 36%). При 750 С увеличение пре-
дела прочности композита Ni-0,05%BN по
сравнению с никелем составило 63%. При
испытаниях на сжатие при 25 и 750 С все
образцы Ni-BN показали более высокую стой-
кость к пластической деформации по срав-
нению с никелем. Для материала Ni-0,05%BN
прочность на изгиб увеличилась на 121% по
сравнения с никелем (с 399 до 883 МПа).
Улучшение механических свойств достигну-
то при введении очень небольшого количества
гексагонального BN, что привело к измельче-
нию зерна никеля, а также к упрочнению
твердого раствора и границ зерен. При до-
бавке 0,001 мас.% наночастиц BN прочность
никеля возросла на 43%.

Интересно, что в работе [18] при добавле-
нии в чистый никель 1 мас.% наночастиц SiC
достигнуто увеличение предела текучести на
517% (с 59 до 364 МПа) в результате умень-
шения размеров зерна из-за препятствова-
ния наночастицами их рекристаллизации.
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Ранее было продемонстрировано, что до-
бавление в никель нановолокон нафена в
малом количестве (<0,1 мас.%) способство-
вало повышению его прочности на растяже-
ние при 20 и 400 С. При увеличении содер-
жания нановолокон до 0,1 мас.% отмечено
повышение предела прочности спеченного
никеля при комнатной температуре на 10—
40%. При доведении температуры испыта-
ния на растяжение до 400—750 С прирост
прочности по сравнению с «чистым» нике-
лем не столь выражен (5—10%). Наночас-
тицы влияют на упругие свойства никеля,
которые возрастают на 10% при комнатной
температуре. Кроме того, было отмечено, что
нановолокна препятствуют размягчению
никеля при температуре испытаний в диа-
пазоне 400—750 С. Тренд модуля Юнга мо-
дифицированных материалов изменяется в
зависимости от содержания нановолокон и
температуры испытания. Рост модуля при
комнатной температуре составил 1—10% для
никеля с разным содержанием нановолокон
по сравнению с «чистым» никелем [19].

Ввод наночастиц в порошковую матрицу
способствует развитию ряда положительных
эффектов упрочнения и улучшения свойств:

 измельчают зерно, не давая расти и пе-
ремещаться границам, увеличивая предел
текучести и разрушающее напряжение, со-
храняя расстояние между собой и стабили-
зируя приобретенную структуру на стадии
холодного прессования; являются препят-
ствием для движения фронта дислокаций,
так как сохраняют некогерентность на гра-
нице зерен [20—23];

 способствуют упрочнению по механизму
двойных границ зерен [22, 24];

 тормозят ползучесть по границам зерен,
вдавливаясь в матрицу и поворачиваясь при
распространении трещины [22, 25];

 ограничивают зарождение вакансий и
способствуют их аннигиляции, повышая со-
противление ползучести по границам зерен
[26];

 препятствуют диффузии молекул окис-
лителя, адсорбируя его на своей поверхнос-
ти [20].

В настоящей работе исследованы возмож-
ности получения никеля способом ИПС с
вводом наночастиц SiC, а также формирова-
ния твердых растворов внедрения углерода
в никеле без специального ввода углерода, а
только за счет диффузии последнего в ни-
кель при использовании графитовой бумаги
во время спекания.

Материалы и методика эксперимента. В
качестве матрицы использовали порошок
никеля ПНК-УТ3 (20 мкм, 99,9% Ni, ГОСТ
9722—97), отличающийся правильной фор-
мой частиц с острыми гранями и выступами
(фиг. 1). Для модификации матрицы приме-
няли наночастицы карбида кремния SiC
(средний размер частиц ~0,04 мкм). Нано-
частицы SiC были синтезированы плазмохи-
мическим методом, описанным, например, в
работе [27].

Полученные образцы нанопорошка SiC
имели кристаллическую структуру по ре-
зультатам рентгенофазового анализа и мик-
родифракции электронов. Преобладающей
фазой в образцах являлся карбид -SiC с при-
сутствием -SiC.

Технология изготовления никелевых ком-
позитов включает подготовку и смешение
исходных порошков. Рассев матричного по-

Фиг. 1. Изображения РЭМ порошка никеля ПНК-УТ3 (а) и наночастиц SiC (б)
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рошка проводили в специальном вибросите
для удаления загрязнений и крупных агре-
гатов частиц (>20 мкм). Механоактивация
проводилась в планетарной мельнице «Акти-
ватор-2SL». Смешение порошка (П) осуществ-
ляли в стальных стаканах в аргоне со сталь-
ными шарами (Ш). Соотношение П:Ш  1:5,
время смешения 20 мин. Частота вращения
диска задавалась в специальном программ-
ном интерфейсе и составляла 33 Гц.

После смешения в планетарной мельни-
це порошок извлекали на воздух, добавля-
ли изопропиловый спирт (Ж) в количестве
П:Ж  1:5 и незначительную долю олеино-
вой кислоты, после чего осуществляли пере-
мешивание верхнеприводной мешалкой при
частоте оборотов от 300 до 450 с–1, чтобы не
допускать вспенивания. По ходу перемеши-
вания в течение 5 мин стакан с порошком
находился в ультразвуковой ванне. Ультра-
звук частотой 20 кГц воздействовал на ста-
кан, стоящий в воде. По мере перемешива-
ния вводили заранее диспергированные в
изопропиловом спирте наночастицы SiC в
количестве 0,001, 0,005 и 0,015 мас.%. Пос-
ле завершения перемешивания стакан остав-
ляли под вытяжкой для сушки на воздухе в
течение 24 ч. Затем порошок извлекали и
запрессовывали в графитовых пресс-формах
необходимого размера, после чего осуществ-
ляли ИПС в аргоне при температуре 850 C
в течение 20 мин. Затем образцы извлекали
и остужали. Плотность спеченных образцов
определяли методом гидростатического взве-
шивания.

Для проведения испытаний на изгиб из
таблеток образцов вырезали штабики. Испы-
тания проводили при 25 и 400 C на универ-
сальной установке TestSystems-ВакЭто (АО
ГНЦ РФ «Исследовательский центр им. М.В.
Келдыша»). Модуль Юнга никеля с добавка-
ми наночастиц определяли на ультразвуковой
установке «МУЗА» при температурах 25, 400,
750 C. Для этого из каждой таблетки выреза-
ли прямоугольники размером 5153 мм.

Структуру образцов исследовали с помо-
щью растрового электронного микроскопа
(РЭМ) Quanta 600 и просвечивающего элек-
тронного микроскопа (ПЭМ) FEI Osiris, фа-
зовый анализ проводили на горизонтальном
2- рентгеновском дифрактометре HZG-4.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Микроструктура и фазовый состав
спеченного никеля. На фиг. 2, а, б приведе-

на микроструктура ПЭМ образцов никеля без
добавок частиц. Зерна имеют вытянутую
форму длиной >0,4 мкм и шириной от 0,15
мкм. На фиг. 2, в приведена область с пиро-
углеродом, а на фиг. 2, г — микроструктура
пироуглерода, сформировавшегося на грани-
цах зерен никеля. По данным рентгеновско-
го спектрального микроанализа содержание
углерода достигает 1—2 мас.% в поверхнос-
тном слое спеченных образцов и до 1 мас.%
в объеме.

Спектр РФА образцов спеченного нике-
ля показан на фиг. 3. Пики на спектре соот-
ветствуют никелю с кристаллической решет-
кой ГЦК, а гало слева, по-видимому, получе-
но от аморфного углерода. Параметр крис-
таллической решетки никеля составляет
0,3526—0,3527 нм, размер области когерен-
тного рассеяния (ОКР) порядка 390 нм, что
косвенно характеризует размер субзерен.

Проводили оценку влияния количества
растворенного углерда в никеле на параметр
его решетки. Для этого сопоставили литера-
турные данные, а также добавили результа-
ты экспериментов, полученные в настоящей
работе, и построили аппроксимирующую кри-
вую (фиг. 4). Проведенная оценка зависимо-
сти параметра кристаллической решетки
никеля от количества растворенного в ней
углерода с учетом данных работы [28] пока-
зала диапазон значений 0,1—0,3 ат.% (см.
фиг. 4). Это указывает на существенное ко-
личество «свободного» углерода, который
находится в спеченных материалах.

Пироуглерод мог сформироваться при
выделении из никеля при спекании (в про-
цессе диффузии от углеродной бумаги в ни-
кель) в результате попадания углеродсодер-
жащего компонента в поры (от остатков по-
верхностно-активного вещества (ПАВ)) в про-
цессе спекания, от углеродной бумаги или от
ПАВ в процессе отжига порошков перед спе-
канием). Пироуглерод по типу полученной
микроструктуры соответствует низкотемпе-
ратурной слабо текстурированной (low-
textured) модификации, сформированной ге-
терогенным ростом [29, 30].

Микроструктура композита Ni-SiC. На
фиг. 5 показана микроструктура никеля с
добавками наночастиц SiC в количестве 0,001
(а) и 0,005 мас.% (в, г). На шлифованных по-
верхностях образцов видны поры субмикро-
и микромасштаба. Размер зерна достигает 20
мкм. Микроструктура образца никеля с на-
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Фиг. 2. Микроструктура спеченного никеля (а, б) и пироуглерод, сформировавшийся на границах зе-
рен никеля (в, г)

Фиг. 3. Спектры рентгеновской дифракции образцов спеченного никеля
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(Terra) при 1123 K и 0,01 МПа при отсут-
ствии твердых растворов, а на фиг. 7, б — та
же диаграмма, но с учетом существования в
системе идеальных растворов Ni-Si и Ni-C.
Результаты расчета можно использовать в
первом приближении при исследовании фа-
зовых превращений в системе Ni-Si-C. На ди-
аграмме без растворов в углу никеля присут-
ствуют помимо чистого никеля чистый угле-
род и силицид Ni2Si. В случае учета образо-
вания твердых растворов Ni-C и Ni-Si в углу
никеля появляется широкая область с твер-
дым раствором Ni-C и силицидом никеля
Ni2Si и узкая область, которая также содер-

Фиг. 4. Изменение параметра а кристалли-
ческой решетки никеля в зависимости от ко-
личества углерода в твердом растворе

Si

Si2Ni

SiNi

SiNi2
Si12Ni31

SiNi3

SiC

C Ni

Фиг. 5. Микроструктура никеля, модифицированного наночастицами SiC в количестве 0,001 (а), 0,005
мас.% (в, г) и микроструктура образца Ni-0,001SiC после травления (б)

ночастицами SiC на фиг. 5, б получена после
травления с большим увеличением. Видны
субзерна размером до 0,6 мкм.

Термодинамическое моделирование.
Расчет равновесного состава при постоянном
давлении и разных температурах проводил-
ся по определению координат условного мак-
симума энтропии [31, 32]. Для исследования
превращений в системе Ni-Si-C в среде
oqmd.org построена тройная фазовая диаг-
рамма (фиг. 6) при 0 K, на которой отмече-
ны устойчивые соединения, образуемые эле-
ментами системы: SiC, Si2Ni, SiNi, SiNi2,
Si12Ni31, SiNi3.

На фиг. 7, а показан результат расчета
тройной диаграммы в программе Triangle

20 мкма) 10 мкмб)

100 мкмг)20 мкмв)

Фиг. 6. Результаты расчета тройной диаг-
раммы Ni-SiC при 0 K (oqmd.org)

a  –0,0003[C]2 + 0,007[C] + 0,3525
R2  0,9963
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жит чистый никель. Раствор же никеля с
кремнием обнаруживается на диаграмме в
очень узкой области 7 и в углу кремния 8.

Результат расчета равновесного состава
системы Ni-С-SiC-NiO-SiO2 показан на фиг. 8.
В качестве исходных использовали следую-
щие мольные концентрации: 0,5 Ni, 0,5 C, 0,5
SiC, 0,05 NiO, 0,05 SiO2. Отмечено формиро-
вание силицидов никеля NiSi и Ni2Si.

Известно, что никель реагирует с карби-
дом кремния уже при 500 C, что приводит
к формированию свободного углерода и крем-

ния [33]. Наличие кремния приводит к его
взаимодействию с никелем с образованием
ряда силицидов (NiSi2, NiSi, Ni2Si, Ni3Si2,
Ni31Si12, Ni3Si) согласно равновесной фазовой
диаграмме при 0 K, полученной в среде
oqmd.org (см. фиг. 6). Наиболее термодина-
мически вероятно образование NiSi2, NiSi и
Ni2Si [34, 35]. Поэтому при формировании
материала методом ИПС следует ожидать,
что на межфазном слое между матрицей и
наночастицей могут сформироваться силици-
ды никеля. Подобное поведение было уста-

Фиг. 7. Тройная фазовая диаграмма системы Ni-Si-C при 1123 K в отсутствие (а) и при наличии твердых
растворов Ni-C, Ni-Si (б); индексы: с — конденсированная фаза; s1 — фаза в растворе 1; s2 — фаза в растворе 2

Фиг. 8. Равновесный состав системы Ni-С-SiC-NiO-SiO2 в зависимости от температуры

1 C(c), Ni(c), Ni2Si(c)
2 C(c), Ni2Si(c), SiC(c)
3 Ni2Si(c), NiSi(c), SiC(c)
4 NiSi(c), NiSi2(c), SiC(c)
5 NiSi2(c), Si(c), SiC(c)

1 C(s1), Ni(c), Ni(s1), Ni2Si(c)
2 C(s1), Ni(s1), Ni2Si(c)
3 C(s1), Ni(s1), SiC(c)
4 C(s1), Ni(s1), Ni2Si(c), SiC(c)
5 Ni2Si(c), NiSi(c), SiC(c)
6 NiSi(c), NiSi2(c) SiC(c)
7 Ni(s2), NiSi2(c), Si(s2), SiC(c)
8 Ni(s2), NiSi2(c), Si(c), Si(s2), SiC(c)

а) б)

Концентрация C(c) снижается с
29,1 до 21,4 моль/кг с повышением
температуры от 298 до 3000 K

Концентрация Si, SiO, Si2C, Si3C

T, K
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новлено при модифицировании микропорош-
ка никеля микрочастицами карбида крем-
ния, например, в работе [36].

Согласно тройной диаграмме при 850 C
в системе Ni-Si-C присутствуют SiC, NiSi2,
NiSi, Ni2Si, Ni5Si2, Ni3Si. В работе [36] в спе-
ченном материале Ni-SiC отмечено присут-
ствие Ni3Si, Ni31Si12, SiC, C и авторы отмеча-
ли, что наличие силицидов разупрочняло ма-
териал.

В системе Ni-C активность никеля сна-
чала снижается с увеличением количества
углерода, а затем при 0,7 мол. доле C резко
повышается, после чего также резко снижа-
ется (фиг. 9, а). Активности углерода и крем-
ния в тройной системе Ni-Si-C существенно
выше единицы в широком интервале кон-
центраций, свидетельствуя о слабом взаимо-
действии при данной температуре и высоких
силах отталкивания между атомами Si и C
(фиг. 9, б).

На графике изменения активности Ni-Si
активность никеля постепенно снижается с
повышением доли кремния, что говорит о
сильной связи между никелем и кремнием
в твердом растворе (фиг. 10).

На фиг. 11 показано изменение энергии
Гиббса образования твердых растворов в си-

стеме Ni-Si-C при 1123 K. Интересно, что при
малом количестве углерода и кремния энер-
гия Гиббса равна или выше нуля. При не-
значительном увеличении содержания угле-
рода (сопоставимо с приведенным в настоя-
щей работе) энергия Гиббса опускается не-
сколько ниже нуля. По результатам работы
[36] при взаимодействии карбида кремния с
никелем при 850 C происходит разложение
карбида кремния с выпадением свободного

Фиг. 9. Изменение активности а компонентов в системе Ni-C (а) и Ni-Si-C (б) при 1123 K

б)

Фиг. 10. Изменение активности в системе
Ni-Si в зависимости от содержания компонен-
тов при 1123 K
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наноуглерода и формированием силицидов
никеля.

Механические свойства спеченных ма-
териалов. Плотность образцов определяли
методом гидростатического взвешивания.
Открытая пористость образцов с наночасти-
цами составляет в среднем 1,33%.

В таблице и на фиг. 12 представлены зна-
чения механических свойств спеченного ни-

келя и никеля, модифицированного наноча-
стицами SiC в малых количествах. Показа-
но влияние на механические свойства содер-
жания наночастиц SiC и температуры испы-
таний. Даже очень малые количества нано-
частиц способствуют заметному повышению
прочности на изгиб никеля, полученного ме-
тодом ИПС. Упрочнение вызвали наночас-
тицы карбида кремния в количестве 0,001
мас.%: до 1130 МПа при 20 C и до 976 МПа
при 400 C.

Изломы спеченного никеля имеют харак-
терный для пластичных металлов ячеистый
вид, что говорит о пластичном характере
разрушения. Изломов образцов с наночасти-
цами карбида кремния не было получено, так
как образцы только деформировались при
изгибе.

Существует несколько теорий упрочнения
дисперсными частицами [37—39]. Согласно
механизму Орована материал упрочняется
дислокациями, огибающими упрочненные
частицы, и образующимися вокруг них дис-
локационными петлями. По механизму Фи-
шера, Харта и Прая предполагается, что эф-
фект упрочнения обусловлен действием ка-

Фиг. 11. Изменение энергии Гиббса обра-
зования твердых растворов в системе Ni-Si-C
при 1123 K

Механические свойства никелевых композитов

цезарбО
еинажредоС
,цитсачонан

%.сам

ледерП
аПМ,итсончорп

ледерпйынволсУ
аПМ,итсечукет

аПГ,агнЮьлудоМ

02 C 004 C 02 C 004 C 02 C 004 C 008 C

iN 0 525 004 — — 712 081 061

100,0 0311 679 654 772 012 012 051

CiS-iN 500,0 9801 059 804 882 171 171 331

510,0 0301 888 624 093 602 602 051

Фиг. 12. Влияние количества наночастиц SiC на предел прочности при изгибе в (а) и модуль упруго-
сти E (б) никеля в зависимости от температуры испытаний
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сательных напряжений, индуцированных
дислокационными петлями. Механизм Ан-
селла и Ленеля связывает упрочнение с раз-
рушением (перерезанием) частиц, блокиру-
ющих плоскости сдвига. При этом предел
текучести обратно пропорционален квадрат-
ному корню из среднего расстояния между
частицами.

При механической активации происходит
намол железа с шаров, однако перед тем как
ее проводить порошок никеля мешали сталь-
ными шарами в течение 20 ч для образова-
ния защитного слоя никеля на них и на стен-
ках стакана. Эффективность такого приема
подтверждается рядом работ [40, 41]. По дан-
ным [42] количество железа в никеле до 0,25
мас.% не влияет ощутимо на его свойства
(на уровне намола в течение короткого вре-
мени обработки).

Ввод микрочастиц карбида кремния в
никель приводит к их частичному или пол-
ному растворению при спекании согласно
результатам работы [36]. В нашем случае
наночастицы карбида кремния за счет боль-
шей химической активности подвержены
лучшему растворению в никеле. При этом
выделяется свободный углерод в виде нано-
частиц, что было подтверждено в работе [36].
Однако, если учитывать, что наночастицы
склонны к агрегации и могут сохраняться в
порах матрицы, то механизм упрочнения
никеля носит комплексный характер. Кро-
ме того, малое количество образовавшегося
углерода может не только выделяться в виде
наночастиц, но и незначительно растворять-
ся в никеле, способствуя его упрочнению.
Содержание кремния <1 мас.% по данным
[42] не оказывает на никель заметного воз-
действия. Следует также отметить, что со-
гласно информации фирмы Special Metals
состав никеля марки 200 имеет следующие
верхние пределы по содержанию примесей,
мас.%: Cu 0,25; Fe 0,4; Mn 0,35; C 0,15; Si
0,35; S 0,01.

Согласно ПЭМ-изображениям получен-
ные образцы никеля содержат субмикрораз-
мерные зерна, что может способствовать уп-
рочнению [43, 44]. Можно предположить на-
личие оксидных пленок на порошковых ме-
таллах, в том числе пленок NiO на никеле,
которые также могут препятствовать само-
диффузии. Если опираться на исследование
[45], то значительное упрочнение никеля
обеспечивается наличием пленок толщиной

45—110 нм. Результаты ПЭМ подтвержда-
ют, что наличие пленок оксида никеля на
границах зерен в наших материалах мини-
мально. Можно утверждать, что в данном
случае их влияние как упрочнителей несу-
щественно.

Химическое взаимодействие никеля и
карбида кремния может приводить к фор-
мированию свободного наноуглерода [36],
силицидов никеля, а также растворов Ni-C и
Ni-Si, что может существенно влиять на
структуру и механические свойства матери-
ала Ni-SiC. Несмотря на то, что наночасти-
цы карбида кремния даже в ультрамалом
количестве дали больший прирост прочнос-
ти никеля, остается открытым вопрос об их
термохимической стабильности в условиях
длительной работы. В этом случае предпоч-
тительным модификатором никелевой мат-
рицы могут быть наночастицы оксида цир-
кония.

Также следует отметить, что в результате
появления контактов металл—металл при
ИПС при давлении более 10 МПа происхо-
дит разрушение пленки по аналогии с алю-
минием [46, 47]. Высокая температура им-
пульсных разрядов при ИПС может приво-
дить также к диссоциации NiO. Согласно
литературным данным [45] давление кис-
лорода для реакции NiO  Ni + 1/2O2 при
повышении температуры от 1127 до 1327 C
увеличивается почти в 160 раз. Технология
получения композитов в данной работе не
предполагает соблюдения условий, благопри-
ятных для формирования упрочняющих ок-
сидных пленок. Исследования существова-
ния оксида никеля состава Ni2O3 не могут
быть приняты за эти оценки, так как не под-
тверждены систематическими исследовани-
ями и аналитическими методами [48, 49].

Выводы. 1. Композиты с улучшенными
механическими свойствами состава Ni-ySiC
(y  0,001, 0,005 и 0,015 мас.%) были приго-
товлены путем механической активации и
искрового плазменного спекания (ИПС).
Материал с 0,001 мас.% SiC имел прочность
на изгиб выше на 115% (20 C) и на 86%
(400 C), чем спеченный никель без добавок.
Плотность незначительно увеличивается с
возрастанием добавок частиц.

2. При модифицировании никеля нано-
частицами карбида кремния возможно ра-
створение последних с формированием сво-
бодного углерода и силицидов никеля. На
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границах зерен никеля выявлен пироугле-
род, который мог сформироваться при выде-
лении из никеля при спекании в результате
попадания углеродсодержащего компонента
в поры. Оценка зависимости параметра кри-
сталлической решетки никеля от количества
растворенного в ней углерода показала диа-
пазон значений 0,1—0,3 ат.%, а количество
«свободного» углерода в образцах достигает
6—7 ат.%.
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При повышенных температурах и посто-
янном давлении при анализе закономерно-
стей изменения свойств металлических ма-
териалов, в том числе и жаропрочных спла-
вов, в качестве движущей силы термоакти-
вируемых процессов рассматривается термо-
динамический потенциал Гиббса, или свобод-
ная энергия. При этом в качестве критерия
термической стабильности структуры ис-
пользуется энтропия процесса структурной
эволюции при термическом воздействии на
исследуемый материал.

В нашей работе исследования термичес-
кой устойчивости структур сплавов
Х30Н60М9, Х23Н65М13 выполнены по дан-
ным для их основных термодинамических
характеристик.

Для получения исходных данных по ки-
нетике структурной эволюции материала ис-
пользован дериватограф TGA/SDTA851e —
прибор фирмы Mettler Toledo со следующи-
ми характеристиками: рабочий диапазон тем-
ператур термоанализатора от 20 до 1600 C;
скорость нагрева от 0,01 до 100 C/мин;
встроенные ультрамикровесы имеют предел

взвешивания 1 г с дискретностью 1 или 0,1
мкг; разрешение сигнала дифференциального
термического анализа (ДТА) составляет
0,005 C; точность в оценке высокой темпе-
ратуры 0,25 C; сходимость 0,15 C; сред-
неквадратическое отклонение (RMS) 0,01 C.

Для анализа полученных данных выве-
дена формула, с помощью которой проведена
расчетная оценка энтропии по данным ДТА
в температурном интервале 500—625 C.
Предлагаемый расчетный способ оценки ста-
бильности формирующихся структур на по-
верхности исследуемых образцов по значе-
ниям изменения энтропии процессов струк-
турной эволюции подтвержден опытными
результатами термического анализа: разли-
чием полученных тепловых эффектов, отне-
сенных к единице массы образцов в рассмат-
риваемом температурном интервале.

Материалы и экспериментальные мето-
ды. Исследовались образцы жаропрочных
коррозионно-стойких никелевых компози-
ций: сплавов Х30Н60М9 [1], Х23Н65М13 [2].
Структуры этих сплавов зафиксированы в
однофазном состоянии закалкой. Закалоч-
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Предлагается способ качественной оценки термической устойчивости структурного состоя-
ния однофазных никелевых сплавов Х30Н60М9 и Х23Н65М13 с использованием расчетной фор-
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дифференциального термического анализа (ДТА). Итоговые результаты оценки привели к зак-
лючению, что в температурном интервале 500—625 C термическая устойчивость структуры сплава
Х30Н60М9 лучше, чем у сплава Х23Н65М13. Результат подтвержден экспериментальными дан-
ными: установлено, что при идентичности теплового воздействия на сплавы их отклик на прило-
женную температуру различен, что подтверждается сведениями о тепловых эффектах для образ-
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ные мероприятия проведены с температуры
нагрева соответственно 1107 и 1135 C ох-
лаждением в воду (tводы  23 C). Данные о
химическом составе образцов указанных
сплавов приведены в табл. 1 (изготовители
ФГУП ВИАМ, г. Москва и АО МЗ Электро-
сталь, г. Электросталь, марка ХН62М).

Образцы нагревали по следующему режи-
му: скорость нагрева 1,0 C/мин в среде инер-
тного газа (аргон высокой чистоты), темпе-
ратуру изменяли в интервале 400—850 C.
В процессе испытания образцов исследуемых
сплавов записаны: интегральная кривая из-
менения их масс и дифференциальная кри-
вая тепловых эффектов [3]. Анализ кривых
позволил получить сравнительные оценки
термической устойчивости указанных спла-
вов, выявить температурные интервалы
структурных превращений, их скорости и в
итоге провести сравнительный анализ теп-
ловых эффектов, отражающих структурную
эволюцию образцов.

Энтропию данного процесса, проводимо-
го в изобарических условиях, рассчитывали
по формуле из работ [4, 5]. Согласно перво-
му началу термодинамики теплота Q, сооб-
щенная образцам, расходуется на изменение
внутренней энергии U сплава и работу про-
тив внешних сил (pV). В нашем случае дав-
ление в системе постоянное и выполняется
только работа расширения, соответственно
Q  U + pV. Данная тепловая энергия при
p  const определяет величину изменения эн-
тальпии H как теплового эффекта изобар-
но-изотермического процесса, одной частью
которого является свободная энергия Гиббса
G, а другой — энтропийный член TS. Пол-
ный дифференциал подводимой к системе
тепловой энергии имеет вид:

dQ  dU + pdV, (1)

где dU — дифференциал внутренней энер-
гии сплава; dV — дифференциал объема; p
— давление окружающей среды, в изобари-
ческом процессе dp  0.

Математическая форма изменения энтро-
пии для процесса нагрева материала, не ис-
пытывающего фазовое превращение, имеет
вид:

S  C(m + mобр)ln(T2/T1), (2)

где С — теплоемкость материала образца
(С  Cv  Ct), принята для твердого тела по-
стоянной в температурном интервале пере-
хода из состояния 1 в состояние 2 с темпе-
ратурой перехода Т1; T2 — температура об-
разца с учетом его теплового эффекта; m
— увеличение массы образца (привес). Фор-
мула (2) получена интегрированием диффе-
ренциала энтропии при нагреве.

Учитывая малую величину произведения
Сm, формулу (2) можно привести к виду:

S  Cmобрln(T2/T1). (3)

Экспериментальные и расчетные дан-
ные. Из анализа экспериментальных кривых
ДТА образцов получены необходимые дан-
ные для расчетов изменения энтропии про-
цесса структурной эволюции при нагреве
сплавов с использованием формулы (3). Эти
данные приведены в табл. 2 и 3. Расчетные
значения изменения энтропии сплавов при-
ведены в табл. 4, 5 наряду с данными для
расчета коэффициентов корреляции показа-
телей Si—qi.

Отметим, что энергетический эффект для
микросостояний структур указанных спла-
вов в предложенных условиях нагрева в об-
щем случае можно качественно оценивать
через тепловой эффект –q. В результате на-
грева для рассматриваемых сплавов (см.
табл. 2, 3) для энтальпий справедливо нера-
венство Н>0, а для тепловых эффектов —
q<0, т.е. теплота поглощается образцами. Так
как рассматривается одно и то же количе-
ство тепловой энергии, будет справедливо
равенство:

Н  –q. (4)

Таблица 1

Элементный состав, мас. %, сплавов 1 — Х30Н60М9 (ВИАМ) и 2 — Х23Н65М13 (Электросталь)

валпС iN rC oM lA eF nM C aL bN iS S P

1 .нсО 6,92 57,8 12,0 10,0 300,0 600,0 200,0 00,0 810,0 5200,0 4700,0

2 .нсО 12,32 87,21 11,0 74,0 30,0 500,0 00,0 30,0 60,0 300,0 400,0
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Таблица 2

Экспериментальные данные для образца 1 (сплав Х30Н60М9) массой m1  156,431 мг

ьлетазакоП

,адохереплавретнийынрутарепмеТ C

—51,054
39,994

—51,054
90,055

—51,054
10,575

—51,054
30,595

—51,054
30,516

—51,054
91,026

—51,054
29,426

еиняотсосеоволпеТ 1, C 30,0– 81,0– 72,0– 63,0– 15,0– 55,0– 16,0–

яипьлатнЭ H1, sC 46,11 73,75 43,56 10,821 35,063 90,204 71,705

q1, sC гм/ 70,0– 73,0– 24,0– 28,0– 13,2– 85,2– 42,3–

Примечание: 1 — тепловое состояние как разность температур образца 1 и печи; H1 — энталь-
пия образца, определенная как площадь под графиком ДТА, sC; q1 — тепловой эффект для образца 1,

q1  –H1/m1.

Таблица 5

Данные для расчета коэффициента корреляции показателей q2 — S2 структуры сплава Х23Н65М13

 

ьлетазакоП

,адохереплавретнийынрутарепмеТ C

—70,054
31,005

—70,054
91,055

—70,054
01,575

—70,054
70,595

—70,054
34,516

—70,054
90,026

—70,054
69,426

S2i 01 3– /жД, C 71,0– 22,0– 22,0– 42,0– 72,0– 82,0– 82,0–

q2i, sC гм/ 10,0– 84,0– 10,0 80,1– 72,3– 25,3– 83,3–

Примечание. Коэффициент корреляции для структуры сплава Х23Н65М13 в температурном ин-
тервале 500—625 C составил r2(q2, S2)  0,91. Принятая в расчетах теплоемкость для сплава
Х23Н65М13 С2  500 Дж/(кгC).

Таблица 4

Данные для расчета коэффициента корреляции показателей q1 — S1 структуры сплава Х30Н60М9

ьлетазакоП 

,адохереплавретнийынрутарепмеТ C

—51,054
39,994

—51,054
90,055

—51,054
10,575

—51,054
30,595

—51,054
30,516

—51,054
91,026

—51,054
29,426

S1i 01 3– /жД, C 50,0– 51,0– 81,0– 12,0– 62,0– 72,0– 92,0–

q1i, sC гм/ 70,0– 73,0– 24,0– 28,0– 03,2– 75,2– 42,3–

Примечание. Коэффициент корреляции, рассчитанный в программе Excel, установил высокую связь
между изменениями энтропии и тепловыми эффектами для структуры сплава 1 (Х30Н60М9) в тем-
пературном интервале 450—625 C: r1 (q1, S1)  0,87. Принятая в расчетах теплоемкость для сплава
Х30Н60М9 С1  530 Дж/(кгC).

Таблица 3

Экспериментальные данные для образца 2 (сплав Х23Н65М13) массой m2  111,180 мг

 

ьлетазакоП

,адохереплавретнийынрутарепмеТ C

—70,054
31,005

—70,054
91,055

—70,054
01,575

—70,054
70,595

—70,054
34,516

—70,054
90,026

—70,054
69,426

еиняотсосеоволпеТ 2, C 51,0– 93,0– 94,0– 36,0– 8,0– 48,0– 78,0–

яипьлатнЭ H2, sC 73,1 49,25 87,0– 68,911 14,363 28,193 673

q2, sC гм/ 10,0– 84,0– 10,0 80,1– 42,3– 25,3– 83,3–

Примечание. 2, H2, q2 — то же, что в примечании к табл. 2, для образца 2.
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По данным табл. 2 и 3 с использованием
формулы (3) определены значения изменения
энтропии образцов в температурном интер-
вале 500—625 C (см. табл. 4, 5). Графически
зависимости представлены на фиг. 1.

Обсуждение результатов. Проведенные
термические испытания и выполненные рас-
четы показали следующее. Термическая ус-
тойчивость образцов сплавов Х30Н60М9 и
Х23Н65М13 различна, это подтверждается
экспериментальными результатами ДТА. Ус-
тановлено различие в количествах поглощен-
ной теплоты, отнесенной к единице массы,
при идентичности теплового воздействия.
Кроме того, расчетным способом с исполь-
зованием формулы (3) для структуры образ-
ца сплава Х30Н60М9 в температурном ин-
тервале 500—625 С выявлены пониженные
значения изменения энтропии.

Согласно уравнению Гиббса (H  G + TS)
для установившегося процесса G  0 и
H  TS. Тогда с учетом формулы (4)
–q  TS. Допуская полиморфное превраще-
ние структуры сплава и исключая в уравне-
нии (1) член pV, получим, что изменение
объема системы невелико по сравнению с
тепловыми изменениями [6, 7]. Для рассмат-
риваемого случая можно отметить, что мень-
ший тепловой эффект для сплава Х30Н60М9
подтверждает меньшее изменение его энтро-
пии, что позволяет судить об оптимальном
структурном состоянии данного сплава в обо-
значенном температурном интервале. На-
глядно этот факт подтверждается различи-

ем полученных площадей на графиках
фиг. 1 для сплавов 1 и 2. Для сплава 1
(Х30Н60М9) площадь меньше.

Расчетные результаты подтверждены так-
же экспериментальными данными. С помо-
щью дериватографа определены тепловые
эффекты, отнесенные к единице массы
(фиг. 2). Для сплава 1 (Х30Н60М9) площадь
и в данном случае меньше.

Таким образом, на основе данных, полу-
ченных для одинаковых условий испытаний
образцов, можно заключить, что чем больше
величина поглощенной их структурой энер-
гии, тем существенней изменение энтропии.

Изменения энтропии в данной работе оце-
ниваются через использование количества
теплоты, переданной системе. Энтропия для
термодинамических процессов — это интег-
ральная мера (случайного) перераспределе-
ния тепловой энергии внутри структуры ма-
териальной системы по уровню абсолютной
температуры. В работе [8] для вычисления
этой меры теплового «беспорядка» системы
используется формула: dS  dQсистемы/T 
 mCсистемыdT/T, Дж/K. В нашем случае дан-
ная мера меньше для структуры сплава
Х30Н60М9. Авторы статьи использовали рас-
четную формулу (2) и подтвердили формулу
из работы [8]. Формула (2) как более уни-
версальная дает возможность учитывать и
структурные превращения.

Структура того сплава, которому переда-
но большее количество теплоты, при иден-
тичности теплового воздействия является

Фиг. 1. Изменение энтропии в температурном интервале 500—625 C (расчет по формуле (3)): 1 — сплав
Х30Н60М9; 2 — сплав Х23Н65М13
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более энтропийной. Для расчета показателя
S были использованы данные ДТА.

Экспериментально полученные данные
подтверждают расчетные: меньшее количе-
ство поглощенной теплоты (см. фиг. 2) сви-
детельствует о меньшем изменении энтро-
пии (см. фиг. 1). В соответствии с уравнени-
ем Гиббса (H G + TS) установлена мень-
шая свободная энергия G для структурных
превращений в сплаве Х30Н60М9 в темпе-
ратурном интервале 500—625 C.

По поводу формулы (3) необходимо отме-
тить, что она является рабочей и соответ-
ственно может быть использована для оцен-
ки структурного состояния однофазных ни-
келевых жаропрочных коррозионно-стойких
сплавов, не являющихся многокомпонентны-
ми. При термическом анализе металличес-
ких материалов на термограммах зачастую
отсутствует пик теплового эффекта, характе-
ризующий наличие структурного превраще-
ния, поэтому довольно затруднительно опре-
делить превращение, пользуясь стандартным
подходом к оценке. Поэтому в настоящей
работе для оценки термической устойчивос-
ти сплавов предложено использовать форму-
лу, описывающую тепловое состояние образ-
ца (разность температур печи и образца). Ус-
тановлено и подтверждено, что данный на-
глядный способ значительно упрощает про-
цедуру сравнительной оценки материалов на
термическую устойчивость.

Фиг. 2. Изменение теплового эффекта qi в температурном интервале 500—625 C по эксперименталь-
ным данным (см. табл. 2, 3): 1 — сплав Х30Н60М9; 2 — сплав Х23Н65М13

Отметим, что в случае многокомпонент-
ных сплавов их термическая устойчивость
может характеризоваться высокой энтропи-
ей структурного состояния.

Выводы. 1. В результате выполнения ра-
боты установлена корреляция таких показа-
телей, как тепловой эффект образца и изме-
нение энтропии его материала (q—S), с ко-
эффициентом не менее 0,85, что подтверж-
дает высокую связь этих показателей состо-
яния.

2. Получено, что материал сплава
Х30Н60М9 обладает более оптимальным
структурным состоянием, чем материал
сплава Х23Н65М13 в температурном интер-
вале 500—625 C (это подтверждается мень-
шим значением изменения энтропии, мень-
шим показателем свободной энергии). Со-
ответственно сделан вывод, что структура
сплава Х30Н60М9 термически более устой-
чива в рассматриваемом температурном
диапазоне.

3. Для оценки изменения структурного
состояния металлического материала пред-
ложена формула: S  Cmобрln(T2/T1). Ре-
зультаты для сплавов Х30Н60М9
Х23Н65М13 получены для условий идентич-
ности теплового воздействия.
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